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INTRODUCTION GENERALE

Le cuivre est le métal de I'histoire et des civilisations. Il est essentiel pour la vie moderne.
Il fournit de I'électricité et de l'eau potable dans nos maisons et nos villes. Le cuivre est
intimement lié a I'histoire de I’homme, au progrés de I'humanité.

Le cuivre est le métal le plus ancien connu par I'homme, il a été découvert et utilisé depuis
plus de 10 milles années. Les gens de I’¢poque avaient appris a fagonner des objets tels
que des coutelas, des haches, et d’autres outils de travail et de guerre. Des pendentifs en
cuivre datant d’environ 8 mille années avant J.C., ont été découverts en Mésopotamie,
dans le nord de I'Iraq actuel. Vers les 5 milles avant J.C., la métallurgie était née, la
science qui englobe les techniques et le savoir-faire de l'extraction des métaux a partir de
minerais bruts, dont on a cité I'apparition de la technique de la fonte (la fonte et la
purification des métaux pour en créer des objets utiles), en ces temps reculés, le cuivre était
peut-Etre le seul métal connu par I’homme primitif ! Pres de 3000 ans avant J.C., le bronze,
I’alliage du cuivre et de I’étain, prenait le trone de I’ingénierie ! Les forgerons de 'époque
avaient appris qu'ils pouvaient mélanger les différents métaux pour en créer de nouveaux
alliages, donc de nouveaux qui ¢taient plus forts ou plus léger ou plus facile a travailler.
L'un des premiers et des plus utiles de ces alliages, fabriqués a partir de cuivre et d’étain,
avait ¢t¢ appelé bronze. Ce nouveau matériau est si important que les historiens se réferent
maintenant a sa période de temps : « dge du bronze ».

D'autres métaux tels que I’or, I'argent, le plomb et 1'étain sont entrés en usage. Plus tard,
aux alentours de 500 avant J.C., le cuivre avait été allié avec du zinc pour donner naissance
a un nouveau alliage « laiton ».

Les grecques nommaient le cuivre : chalkos (yoikdc). Dans I'antiquité, le cuivre était une
source importante de richesse, de prospérité et de puissance pour les romains et le
grecques, et pour d’autres peuples 1’ Asic majeure et I’Asie mineure. A 1’époque romaine,
il était connu sous le nom de « aes Cyprium » [littéralement « métal de Chypre »]. Au fil
des années, le terme était simplifié en « cuprum », d’ou le nom anglais « copper ».

En 1913, la conductibilité¢ ¢lectrique du cuivre a ¢té prise comme référence par la
Commission Electrotechnique Internationale « C.E.I » dont le si¢ge est a Genéve, et on
avait pris comme ¢talon du « cuivre pure a ['état recuit », dont la résistivit¢ a une valeur

mesurée qui vaut pr.r = 17,241 nQ.m.



Aujourd’hui, le cuivre est I'un des métaux les plus utilisés dans le monde, aprés le fer et
I’aluminium. II est utilisé avec ses plus des quatre cents alliages dans différents domaines
en partant de la micro-technologie jusqu’a I’industric lourde. Sa vaste utilisation est due a
ses qualités spéciales. Le cuivre est un matériau caractérisé par sa conductivité calorifique
et ¢lectrique tres élevees. Il est utilisé dans la fabrication des fils électriques pour le
transport d’énergie ¢lectrique, dans la fabrication des chaudicres. Le cuivre est malléable et
ductile. Il est apte a étre martelé, étiré, tréfilé ou laminé.
En voyageant dans le pass¢ proche ou lointain, on découvre que la plupart des objets et
picces ont ¢éte fabriquées a partir de cuivre ou des alliages. Les bijoux, les ornements, les
ceuvres d'art et les pots et les casseroles ¢étaient faites en cuivre ou cuivre allic.
Vers la fin du 18°™ siécle, a "aube de la révolution industrielle, les premiéres machines
étaient entrées en service, le laiton était le principal alliage métallique utilisé. On fabriquait
les piéces avec du laiton, en partant des petits vis a engrenage dans 1'horlogerie, jusqu’aux
bielles et chaudiéres des machines a vapeur.

Le cuivre avait également conquit le domaine de I’architecture et la réalisation de gros
cuvres et monuments.

Durant, les sept derniéres décennies, la plupart de l'eau que nous buvons a voyagé a
travers un tuyau de cuivre. Il est si bien adapté pour la plomberie que quelques million de
metres longueur sont install¢ a travers tous les pays dans le monde.

La rigidité du fil de cuivre et la fiabilit¢ des contacts ¢lectriques qu'il permet d'obtenir sont
les raisons essentielles de l'emploi généralis¢ du cuivre dans toute l'industrie de la
construction ¢lectrique, dans la distribution de I'énergie électrique, ainsi que dans la
fabrication de matériels électriques et de composants électroniques. A titre d'exemple,
~ 95% des fils conducteurs d'un avion sont en cuivre.

Aujourd'hui, les usages du cuivre sont étendus pour inclure le chautfage, la climatisation,
la réfrigération, le cablage électrique, 1'¢lectronique, I'industrie automobile, la production et
transport de ['énergie.

L’industrie mécanique repose sur la fabrication de toutes sortes de pieces mécaniques, dont
le procédé le plus utilisé est la mise en forme par la déformation plastique a froid ou bien a
chaud, telle que I"estompage, le laminage ou le tréfilage. Mais la mise en forme par
déformation plastique des métaux et des alliages métalliques, provoque la dégradation des
propriétés physiques, mécaniques, et électriques de ces matériaux.

A l'heure actuelle, le besoin majeur dans l'industric est de trouver des procédés et
mécaniques afin d’obtenir les piéces voulues sans pour autant perdre les qualités du

matériau. I est bon de fabriquer des fils ¢lectriques en cuivre par tréfilage tout en
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conservant une bonne conductivité électrique, une malléabilité convenable. Il serait
meilleure d’obtenir les résultats souhaités sans gaspiller trop d’argent ni d’énergie. Le
probleme qui se pose alors, est le suivant : Comment trouver un optimum qualité-cotit-
temps ? Quelle est la température optimale la restauration et/ ou la recristallisation du
cuivre ? Quel est la durée suffisante pour un bon recuit ? Nous sommes motives par le défi,
que posent toutes ces questions.
La recherche d’une solution peut étre faite par différentes approches: par des calculs
numeériques en ¢laborant des modeéles physiques et quantitatifs numériques de simulations,
ou en ¢tudiant et controlant les parametres de tréfilage sur la production dans une usine, ou
bien adopter une démarche d’investigation purement fondamentale c¢'est-a-dire s’approcher
du probléme d’un point de vue métallographique. Nous sommes motivés par 1’observation
et la compréhension de 1’évolution de la microstructure du cuivre au cours de la
déformation par tréfilage a froid, les effets du recuit sur les mécanismes de restauration, de
la recristallisation qui se produisent dans le cuivre.
Nous nous sommes posés pour objectifs de travail les points suivants :
- Etudier I’effet de 1a déformation plastique par tréfilage a froid sur la microstructure
des fils ¢lectriques en cuivre de pureté industrielle.
- Etudier I’effet du recuit sur la microstructure déformée par le tréfilage.
- Comprendre I’effet de température sur les processus de restauration et de
recristallisation et leurs cinétiques.
- Comprendre I’effet du taux de déformation sur les processus de restauration et de
recristallisation, et leurs cinétiques.
- Faire un bilan sur I'effet des défauts (les dislocations) sur les déformations et les

phénoménes de transformations activés thermiquement.

Les matériaux sur lesquels notre étude a porté sont : les fils électriques en cuivre

industriel pur a ~99,97%, recueillis au niveau de 1’Entreprise Nationale de I'Industrie

de Cablerie de Biskra (ENICAB). Les échantillons de fil machine pris des rouleaux

avant le tréfilage, et les échantillons de fils tréfilés ont été collectés a la sortir de

chaque filicre, sur le banc de fabrication. On doit signaler que ce matériau a fait I’objet

de plusieurs travaux, notre contribution est 1’étude de ce matériau en nous basant sur :
— Une composition chimique différente (teneur différente en solutés).

— Etendre la gamme des températures utilisées de 200°C jusqu’a 500°C.



— Etendre I’¢tude a plusieurs taux de déformation en méme temps.
— Evaluer quelques paramétres microstructuraux, tel que la densit¢ de
dislocation, par une nouvelle technique d’analyse basée sur la WPPM (Whole

Powder Pattern Modeling), utilisant le logiciel PM2k.

Plans de la thése :

Nous avons organis¢ cette thése comme suit : Cette thése débute par une introduction
générale, dans laquelle nous avons fait une bréve historique sur le cuivre, et nous avons
montré nos objectifs, et a la fin nous avons ¢tabli une conclusion, et un résumé.

Cette thése comporte quatre chapitres :

= [ ¢ premier chapitre :

Ce chapitre rassemble les généralités sur la théorie de la mise en forme des métaux par
déformation plastique, analyse les différents types de déformations et les mécanismes qui
les régissent; Nous avons discuté la relation entre la déformation plastique et les
dislocations. Nous avons aussi expliqué ’influence de la déformation sur la microstructure
(microstructure de déformation), et les effets du recuit sur la restauration et la
recristallisation du matériau déforme a froid.

= Te second chapitre :

Dans le second chapitre, nous avons donné un bref apercu sur la théorie et le principe de
base sur I’un des modes de mise en forme par déformation plastique, le tréfilage a froid.
Ensuite nous avons passé en revue les principaux paramétres qui influent sur le tréfilage,
et discut¢ quelques-uns des problemes et incidents qui surviennent régulicrement au cours
de tre¢filage. Enfin une partie est consacrée a la lubrification.

= [ troisiéme chapitre :

Le troisiéme chapitre est dédié aux techniques expérimentales utilisées dans ce travail de
recherche. En premier lieu, nous avons fait une description du matériau que nous avons
étudié et sa composition chimique, et de la préparation des échantillons a analyser. En
second lieu, nous avons décrit les appareils utilisées pour les mesures. Finalement, nous
avons expliqué les techniques d’analyse que nous avons utilisées dans notre travail de
recherche:

1) La microscopie optique.

2) Microscope Electronique a Balayage (MEB).

3) Les essais de microdureté.



4) Analyse calorimétrique différentielle (DSC).
5) Analyse par la diffraction de rayon-X.

= [ ¢ quatriéme chapitre :

Ce chapitre rassemble les résultats expérimentaux obtenus, les discussions de ces résultats
et leurs interprétations. Nous avons commencé par discuter les observations
métallographiques réalisées grace a deux méthodes, la premi¢re méthode classique i.c. la
microscopie optique, et la deuxiéme les micrographies obtenues par le MEB, puis nous
avons entam¢ ’analyse des résultats de la microdureté, ensuite avons analys¢ les
diffractogrammes par une technique trés récente la WPPM en utilisant le logiciel PM2k,
ensuite nous avons présent¢ les mesures de la résistivité Electrique.

Finalement, nous avons terminé ce chapitre par la présentation de 1’étude et 1’interprétation
des analyses thermiques réalisées par calorimétrie différentielle.

Des annexes ont été ajoutées a la fin du manuscrit.

Nous avons donné les abréviations suivantes pour les différents échantillons:

Nomenclature

Fil machine.

Fil réduit & € = 21,23%.
Fil réduit a & = 43,75%.
Fil réduit & € = 58.56%.
Fil réduit a & = 69.75%.
Fil réduit & € = 77.44%.
Fil réduit a £ = 83.50%.
Fil réduit & € = 87.75%.
Fil réduit a &€ = 91.37%.
J: Fil réduit a £ = 96.48%.
K Fil réduit a & = 97.36%.

- T 0 mMHE 2 0% -
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Chapitre I Déformation plastique et Recristallisation

CHAPITRE | : Déformation plastique et Recristallisation

Introduction

Dans la science des matériaux et en mécanique, la connaissance profonde et la maitrise
de la déformation plastique sont reconnues comme enjeux d’une importance primordiale. Ils
sont fondamentales afin de pouvoir interpréter et décrire le comportement du matériau durant
les opérations de la mise en forme par déformation plastique (tréfilage, laminage,
emboutissage,...), ou comprendre I’¢volution temporelle de picces sollicitées mécaniquement,
ou d’avantage faire des prédictions sur le comportement énergétique au cours d’un choc ( cas
d’une tole de voiture ou les carlingues d’avion ou de navire), en estimant les énergies absorbée
et dégagée. Observer, étudier et comprendre les différents mécanismes liés a la déformation
plastique est d’une importance vitale pour tous les secteurs de I’industrie de la fabrication

mécanique : de la métallurgie, industrie automobile, industrie navale, I’aérospatiale, ...

Les besoins du marché en termes de sécurité, de hautes performances, de durabilité,
nécessitent une maitrise quasi parfaite des phénomenes régissant la plasticité, cela implique de
gros investissements dans le domaine de la recherche et des technologiques avancées.
L’acquisition de connaissances nécessaires, et I’aboutissement a une compréhension meilleure
des phénomeénes et des liens qui relient les propriétés microscopiques d’un matériau a son
comportement macroscopique, est a tout égard fondamentale. L’apparition de la
nanotechnologie et les avancées récentes dans le domaine de la miniaturisation, rendent
compte du besoin pressant d’une description plus approfondie des micro-mécanismes qui
régissent ct faconnent la déformation plastique, et dont découlent les différentes propriétés

(physique, mécanique, ¢lectrique,...) du matériau.

L’aptitude des métaux a étre déformables (la malléabilit¢) sans rupture sous 1’effet de
sollicitations mécaniques plus ou moins intenses, leurs confére une position privilégiée dans
les domaines cités plus haut. Beaucoup de facteurs influent sur I’aptitude des métaux a se
deformer plastiquement, d’ou la nécessité de connaitre ces facteurs et de les ¢tudier afin de
pouvoir les contrdler au cours des opérations de mise en forme a chaud ou a froid des picces, et

la maitrise des calculs.
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La déformation plastique a froid conduit a un durcissement plastique du matériau
désigné communément par le terme « écrouissage ». L’écrouissage du matériau dépend de sa
tencur en différentes espéces chimiques (impuretés ou additives), du taux de déformation
appliquée et des conditions de déformation (température, vitesse et mode de déformation). En
cffet, la déformation plastique entraine une augmentation conséquente de la densité de
dislocations, et ce qui se traduit par I’accroissement de I’¢énergic ¢lastique stockée dans le
matériau. D’autre part, aprés une déformation plastique, le matériau acquiert une nouvelle
microstructure, une nouvelle texture cristallographique, et un nouvel ¢tat énergétique, dites de

« déformations ».
I.1. Théories de la déformation et des dislocations

Dans I’industrie, on utilise généralement les mcétaux et leurs alliages sous formes
polycristallins. L’analyse des propriétés mécaniques de ces matériaux, nécessite la
connaissance du comportement individuel de chaque grain et la description de 1'agrégat
polycristallin en méme temps. Une description passant en revue la texture cristallographique,
I’anisotropie de forme des grains, et des joints de grains, ainsi que leurs constitutions.
Toutefois, le comportement réel d’une cristallite dans ’agrégat est différent de celui qu’on
observe dans le monocristal en raison, notamment, des possibilités de blocage des dislocations
aux joints de grains. D autre part, les interactions de chaque cristallite avec ses voisins, influent
et modifient ses conditions aux limites, ce qui complique [’émission d’une théorie et
I’obtention d’un modéle permettant de décrire correctement les propriétés mécaniques des
matériaux polycristallins. Certains paramétres mécaniques sont particulierement utiles pour
I"utilisation industriclle des métaux et alliages, telles que la densité de dislocations, la limite

¢lastique, microdéformations plastiques, contraintes,...

Ces problémes ont ¢té abordés dans le cas ou la déformation procéde par glissement
cristallographique grace a des plusicurs approches et divers modéles basées sur différentes

approximations.

Les théories concernant la d¢formation plastique des matériaux polycristallins sont
toujours en cours de développement, elles sont principalement fondées sur les hypotheses
émises dans les décennies des années 1920,1930, et 1950 par Frenkel [1-3], Sachs [4, 5],
Taylor [6-10], ct autres.
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En 1926 [2], au cours de ses recherches sur la théorie moléculaire de [’état condensé
que Yacov Frenkel introduisit la notion de lacune électronique. Le défaut de Frenkel est
devenu un concept central de la physique des solides et des liquides. Ses recherches se
tourncrent plus spécifiquement sur la théorie de la plasticité et le calcul théorique de résistance
au cisaillement. Sa théorie, connue sous le nom de modéle de « Frenkel-Kontorova—
Tomlinson », joue un role considérable dans I'é¢tude des dislocations. Il s'attaqua en 1938, a la
construction d’un modéle statistique inspiré de I'effet Schottky, pour modéliser plus finement

des résultats de Poole[l, 3].

La théorie de Sachs(1928), I’approche de Sachs considére un comportement plastique
du polycristal, et suppose par hypothése que les grains au sein du polycristal sont assujettis a
un ¢état de contrainte proportionnel a la contrainte macroscopique, et que chaque grain se
déforme indépendamment de ses grains voisins. C’est ainsi, que Sachs a déterminé une relation
entre X33, limite élastique en traction du polycristal et T la cission critique nécessaire pour
activer un systéme de glissement dans 1’hypothése ou le polycristal est constitué par un
ensemble de cristaux paralléles et sans interaction. Dans ce modéle, il est admis que la
déformation dans la direction de traction est identique pour tous les grains, tandis que les autres
éléments du tenseur de déformation varient d’une cristallite a4 1’autre. Vers année 1959,
Kochendorfer [5], a utilisé ce modéle pour décrire la courbe de traction du polycristal, mais

Crans I’avait étendu au cas d’un polycristal avec texture [4].

Autour de I'année (1929), U. Dehlinger a postulé ce que l'on appelle « Verhakungen »
(enchevétrements), comme des défauts de réseau qui devaient servir de médiateur de la

déformation plastique[11].

Le modele de Taylor(1934) - ce modeéle est trés utilisé dans le domaine simulation afin
d’étudier le développement de la texture de déformation, il insiste sur la nécessaire
compatibilit¢ des déformations dans chaque grain : chaque grain se déforme de manicre
homogeéne et homothétique a I'éprouvette. Le glissement multiple est ainsi rendu possible pour

chaque grain, par ’activation de 5 systémes de glissements pour chaque grain.

La théorie de Taylor décrit qualitativement, et de maniére plus réussie la texture de
déformation des matériaux a structure cubique. En particulier, elle permet de décrire la
formation et I’¢évolution de la texture de dé¢formation par laminage a froid de type Cuivre.

Taylor a propos¢ une généralisation de la démarche de Schmid.
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L’approche théorique d’Orowan (1934), dans le cadre d’une vision traditionnelle de la
plasticité proche de celle d’un fluide visqueux, 1’écoulement des dislocations dans un cristal
¢tait suppos¢ se faire de manicre homogene. Orowan établit une équation qui illustre ce
principe, cette équation relie directement la vitesse de déformation macroscopique du matériau
a des quantités moyennes de la population des dislocations, densit¢ et vitesse de dislocations
mobiles. Dans une approche d’un comportement homogene des dislocations, la connaissance
des caractéristiques comportementales individuelles d’une dislocation peut étre généralisée a
I’ensemble de la population. Ainsi, il est possible de retrouver un comportement global d’un
matériau, a partir d’une opération de « moyennisation » sur les propriétés de ses dislocations.
Enfin, une différence frappante entre les prédictions et l'expérience a été comptabilisée de
tagon indépendante par Orowan, Polanyi et Taylor en 1934 par la présence de dislocations, ils

ont posé « le postulat des dislocations-coins » [12].

En 1939, Johannes Martinus Burgers publia une contribution fondamentale a la théorie
des plans de glissement dans les solides cristallins. Dans cet essai, il pose le « Postulat des
dislocations-vis » et évoque le vecteur décrivant la direction d'une dislocation, appelé

depuis vecteur de Burgers.

Mécanismes de multiplication de Franck-Read (1950) [13] - Le processus de croissance
de tout cristal s'accompagne de la création de dislocations en son sein. Des dislocations
peuvent aussi étre crées sous certaines conditions de déformation. Des dislocations peuvent
pénétrer un matériau lors de sa déformation a partir de ses surfaces ou y étre crées en volume
par l'intermédiaire de divers mécanismes. Le plus connu des mécanismes de création en
volume est la source de Frank-Read. Ils poscrent les bases de la théorie qui explique la création

ou naissance des dislocations, les mécanismes de leur multiplication.

En 1956, les premiéres observations directes de dislocations, par la microscopie
¢lectronique en transmission par Hirsch ; I’¢tude des dislocations s’est réellement développée
sur le plan théorique et expérimental, on a pu calculer directement la densité de dislocations, et

déterminer la vitesse de déplacement de ceux-ci [14-16].
1.2.Mécanismes de la déformation plastique

La déformation plastique des métaux et des alliages polycristallins, leurs cause des
changements  dans les propriétés physiques, mdécaniques, et  structurales, telle que

I’augmentation de la résistivité ¢lectrique [17, 18].
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Ces changements sont dus a I'introduction d’un excés de défauts supplémentaires dans
leurs réseaux cristallins. Les défauts nés au cours de cette déformation sont les lacunes (défauts
ponctuels), les dislocations (défauts lincaires) [19], et enfin les défauts surfaciques (défauts

plans) tels que défauts d’empilements, joints de grains, macles, et joints de macles [20].

Les lacunes contribuent a la résistivité ¢lectrique du matériau, et sont acteurs dans le
phénoméne de diffusion par lequel s’effectuent de nombreux processus physiques et
mécaniques, ils jouent un role primordial dans la mobilité des dislocations, le mouvement des

joints de grains ou autres types d’interfaces dans les solides.

Les deux figures (Fig. .1 et Fig.1.2), montrent une comparaison entre un réseau parfait
et un autre réseau imparfait, contenant quelques types de défauts ponctuels usuels dans les

matcériaux cristallins et polycristallins.
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@099 9 @O @090 @ @
@999 9@ ' @@
@99 QQ 0@ @@ @
" - I I I I I B
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Figure I.1. Réscau cristallin parfait. Figure 1.2. Différents types de défauts ponctuels:
(1) lacune, (2) auto-interstitiel, (3-4) substitutionncls
¢trangers, (5) interstitiel étranger.

Pour de faibles taux de déformation, des enchevétrements de dislocations sont observés,

parfois associés avec les plans de glissement. Pour des taux de déformation plus importants
(dés 5%), les enchevétrements s'organisent pour former des cellules, avec des "parois" non-
cristallographiques, de dislocations. Ces cellules correspondent a des régions faiblement

désorientées (<2°).

Le durcissement d'écrouissage est fond¢ sur le principe : « Tout ce qui empéche le
mouvement des dislocations se traduit par une diminution de la déformation plastique et donc
un effet durcissant ». Ainsi pour diminuer la mobilit¢ des dislocations, on doit accumuler les
obstacles dans le matériau. Les dislocations contribuent aussi a I’augmentation de la résistivité
électrique du matériau de maniére non négligeable au méme ordre que les lacunes et les

défauts d’empilements [21].
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Le matériau écroui présente une densité p de dislocations trés élevée, de 1’ordre de

p ~ 10™ecm™2 [22]. Le tableau (I.1.) donne quelques valeurs indicatives, de densité de
dislocations pour certains métaux déformés. Pour chaque densit¢ de dislocations correspond

une énergie élastique stockée Eg par unité de volume, exprimée par la relation suivante :
B 20,5 000h D2 s vnmmnsinnssmmnio ssiosssms s s o S s sk 550 (Eq.1.1)

L'état écroui est plutot stable mécaniquement, car a part le retour élastique de certaines
dislocations, lors de la décharge, les dislocations sont, dans l'ensemble, épinglées et
enchevétrées. Cette situation persiste du moment que les dislocations demeurent dans leurs

plans de glissement.

Tableau 1.1. Des valeurs indicatives de densité de dislocations

Déformation
32% -Tension
10% -Compression
30% -Tension
33% -Tension

75% -Compression

Cependant, le systéme est dans un état thermodynamiquement instable, et dés que le
systtme est chauff¢, les dislocations deviennent mobiles, se réarrangent et s'annihilent en
libérant de I'énergie, c’est la restauration (voir § 1.4.2). St on soumet un matériau polycristallin
a une contrainte mécanique extéricure, alors une déformation plastique se produit. La
déformation plastique peut Ctre engendrée par différents processus mécaniques, le glissement

des dislocations, ou le maclage.

Ces mécanismes se produisent par des déplacements relatifs des atomes sous 1'effet des
contraintes externes selon la nature du matériau, sa composition, et les conditions sous
lesquelles, on réalise cette déformation [24, 25]. Le déclenchement d’un mécanisme ou de

I"autre dépend de I’énergie de défaut d’empilement ygpg du matériau [26].

Ces deux derniers, ¢tant les deux principaux mécanismes de déformation plastique a
froid, auxquels s’ajoute pour certains matériaux, la transformation martensitique, qui résulte

d’une modification de structure cristalline sous contrainte mécanique ou thermique.
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I.2.1. Déformation plastique par glissement

Toutes les dislocations existantes dans un matériau déformé ne sont pas mobiles. D’une
part, 1'étude microscopique d’échantillons déformés montre que bien que les glissements des
dislocations se produisent généralement dans des plans bien déterminés de la maille cristalline.
En fait, le mode de déformation par glissement des dislocations est activé sur des plans de plus
forte densit¢ atomique, et selon les directions cristallographiques distance interatomique la plus
courte. Le tableau 1.2 présente quelques-uns des principaux systémes de glissement observés.
D’autre part, la présence des défauts dans le réseau privilégient aussi ce mode déformation.

Les défauts sont de natures diverses :

» De¢éfauts d’origine purement cristallographiques ou il y a absence d’atomes dans certains
sites (lacunes), des domaines complets peuvent &tre vacants.

= Défauts induits par des impuretés (inclusions) ou atomique (solution solide) [27].

Le mouvement des dislocations a travers le réscau cristallin du matériau déformé, se
produit par un glissement des dislocations (glide). Les dislocations-coins se déplacent par un
mccanisme  dit « la montée » (climb) , par contre les dislocations-vis se propagent par un

mécanisme dit « glissement-dévié »(cross-slip) [28, 29].

La montée (climb) d’une dislocation est l'opcration qui consiste a déplacer une
dislocation en dechors de son plan de glissement. La montée d'une dislocation s'effectue par
déplacement de crans le long de sa ligne, par absorption ou émission de lacunes. De fait, la
montée est un processus thermiquement activé. Elle est principalement active lors de

sollicitations a chaud lorsque la diffusion est importante (voir la figure 1.3).
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(a) (b) (c)

Figure 1.3. Montée positive et négative d’une dislocation-coin. Les fléches indiquent le sens du
mouvement des lacunes. En (b) la dislocation est centrée sur une colonne d’atomes A normale au
plan de la figure. Si les lacunes dans le cristal diffusent vers la dislocation en A, la dislocation doit
monter dans le sens positif comme dans (a). Si les lacunes sont générées dans la ligne de dislocation
ct diffusent loin alors la dislocation doit monter dans le sens négatif en (¢) [28] .
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Dans les métaux cubiques a faces centrées (tel que le cuivre) les dislocations-vis se
déplacent dans les plans de famille {111}, mais peuvent passer d'un plan de type {111} a un
autre si celui-ci contient la direction du vecteur de Burgers b. Ce processus est connu sous
nom de glissement dévié (cross-slip), est illustré sur la figure (Fig. 1.4.) Cette figure illustre les
séquences des événements (a), (b), (c) au cours d’un glissement dévié. La direction [101] est
commune au paquet des proches plans (111) et (111). Une dislocation-vis est libre de glisser
en (S), dans ces deux plans. Un glissement-déviée produit une surface de glissement, non

planc. Un double glissement-déviée est montré sur la séquence (d) [28].

[101] dislocation
L(111)

Figure L4. Glissement-déviée dans un métal cubique a faces centrées [28].

Géncralement les matériaux métalliques et les alliages sont polycristallins. Dans ce type
de matériaux, les grains s'ajustent exactement mais leurs orientations cristallines sont
distribuées de maniére aléatoire dans tous les sens. Selon la loi de Schmid (Eq. 1.2), chaque
grain subit donc une déformation différente de celles des grains avoisinants. Il se crée alors des
incompatibilités de déformation entre grains. Par ailleurs, comme les systémes de glissement
entre grains adjacents ne concordent pas entre eux, le mouvement des dislocations est le plus
souvent bloqué aux joints de grains. Et souvent, il en résulte 1’écrouissage de ces matériaux
polycristallins: alors pour d’obtenir une déformation donnée, il faut appliquer un cffort plus
grand. D'une manic¢re plus générale, les dislocations vont interagir avec tous les défauts
présents au sein du cristal, contribuant par la sorte a 1'écrouissage du matériau. Ces défauts ou
obstacles peuvent étre des atomes de solutés, d'autres dislocations ou encore des joints de

grains, voire des joints de macles.
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Tableau 1.2. Les systémes de glissement des différentes structures [30].

Structure Direction de Plan de :;?:;jz jz Exemples de
cristallographique glissement glissement OB e métaux
o.fe. (110) {111} 12 Gt B
Ag, Au
o (111) {110}, {112}, {123} 48 Fe-e, Mo, W,
Nb
- = Ti, Mg, Be, Zr-
h.c. 1120}, {1123 9 s
(0001) {1120}, {1123} .

A I’échelle microscopique, la déformation plastique a froid est due essentiellement au
mouvement de dislocations. Ce mode de déformation conduit a une modification de la forme

des grains qui géneérent une structure fibreuse (voir Fig. 1.5) [31].

é

a-avant déformation b-aprés déformation

Figure 1.5. Modification de la forme d’un grain sous I’effet du glissement (le pointillé visualise le joint

de grain déformé qui semble régulier par des dimensions infimes des paquets de glissement) [31].

Dans les matériaux de structure cubique centré, et qui possédent une forte et moyenne
énergic de défaut d’empilement (Al 1ygpg = 170m].m™%, Cu :ygpg = 80m].m™?), la
déformation par glissement est la plus prépondérante. Par contre, pour les matériaux a faible
énergie de défaut d’empilement, comme I’ Argent (Yspr = 22mJ.m™2), le maclage mécanique
sur les plans {111} juxtaposés (a basse température), et le glissement des dislocations particlles

sont compétitives avec le glissement des dislocations parfaites [32, 33].
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[.2.2. Activation des systémes de glissement

La déformation plastique s'effectue donc suivant un nombre discret de modes de
déformation. Quand on soumet un échantillon monocristallin a une force F en traction ou
compression simples, seule la composante projetée sur un systeme de glissement activable peut
induire une déformation plastique. Considérons la composante tangentielle T au plan de
glissement et dans la direction de glissement. Avec les notations de la figure (Fig. 1.6.), on
obtient une expression pour cette cission résolue T :

T= si COSO . COSY vt e et e et e ettt e et ae e e eanee e (Eq. 1.2)

4]

normale au plan axe de wraction
e phisserment —,

direction
i de glissement

e - T — (FfScos @
plan de
glisserment —

Figure I.6. Schéma illustrant la loi Schmid [28].

La contrainte macroscopique fondamentale pour I’activation d’un systéme consideré en
fonction de la direction d’application, pourra étre calculée grace au terme (cosO.cosy)

appelé « facteur de Schmid » pour ce systeme de glissement.

Il est cité dans la littérature ¢galement que, sauf cas tres particuliers, le mouvement par
glissement ne sera pas colinéaire a l'effort appliqué. Ces constatations montrent que la
deformation plastique est, par nature, anisotrope [28]. Chaque systéeme de glissement est
caractéris¢ par sa valeur propre de Schmid. Cette valeur est maximale pour : 6 = y = 45°.
Dans ce cas, la limite élastique mesurée dans l'essai de traction est deux fois la contrainte de
cisaillement nécessaire pour activer le systéme de glissement. Généralement la valeur du
facteur de Schmid est comprise dans I’intervalle [0 —0,5]. Si le systeme de glissement est

orienté d'une maniére non-optimale, la limite élastique est encore plus grande [13].

Finalement, Il faut noter que « Le systéme de glissement activé est celui qui posséde le

facteur de Schmid le plus élevé ».
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[.2.3. Déformation plastique par maclage

Dans les métaux de structure cubique, les deux modes de déformations les plus
répandus sont le glissement et le maclage mécanique. La valeur de 1'énergie de défaut
d’empilement yggg est le paramétre qui détermine le choix du mode de déformation. Dans les
métaux a faibles valeurs de ygpg, la difficulté pour les dislocations de se déplacer par le
processus de glissement-déviée (cross-slip), réduit la capacité d’un matériau a changer sa
forme durant la déformation plastique, uniquement par des glissement, cela exige alors la
production de maclage. Le maclage est un mode de déformation beaucoup plus compliqué que

le glissement.

Certains matériaux polycristallins réagissent au cisaillement auquel ils sont soumis par
un mécanisme particulier nommé « le maclage », il ne repose pas sur le glissement des
dislocations. Dans le macle, les atomes du matériau se déplacent de telle maniére que le réseau
non transform¢ et le réseau maclé deviennent symétriques par rapport a un plan, dit « plan de
macle ». Ce mécanisme requiert d’importantes concentrations de contrainte. Le glissement et le
maclage sont les deux principaux mécanismes permettant d’accommoder la déformation
plastique, mais alors que le glissement produit des déplacements qui sont des multiples entiers
de la distance interatomique, lors du maclage, les atomes se déplacent de moins d'une distance
interatomique. Le déplacement coordonné des atomes induit une désorientation

cristallographique de la région maclée par rapport au reste du cristal.

Toutefois, le mécanisme de maclage peut aussi s'interpréter a partir du mouvement des
dislocations, en considérant le déplacement de dislocations particlles. En changeant localement
l'orientation du cristal, le maclage selon un plan, peut activer de nouveaux systémes de
glissement, si des conditions sont favorables. Le tableau (1.3) résume les principaux systémes

de maclage pour différentes structures.

Par conséquent, I'importance du maclage sur la déformation totale est particuliérement
marquée dans les matériaux ot le nombre de systémes de glissement est réduit, comme ceux de

structure hexagonale compacte [32].
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Figure 1.7. Maclage dans les cristaux C.F.C [34].

Dans certains cas, les macles apparaissent comme un mode de déformation
complémentaire de glissement et ce mode existe fréquemment dans les métaux cubiques
centrés (c.c.), a température inférieure a la température ordinaire, tel que Fe, (Fer alpha), et
dans les métaux (c.f.c). Une température assez basse, et des déformations plastiques a fortes
vitesses favorisent aussi la déformation par maclage mécanique. Il est a noter qu’une énergie
de défaut d’empilement ygpg faibles est un facteur en faveur pour ce mode de détormation,

2

cela a été observé pour les métaux comme 1’ Argent :yspg = 22mJ]. m™°, et pour les alliages tel

que le laiton (70:30 brass) ou I’acier304 (acier austénique) : Ygpg =~ 20m]. m™2.

Structure cristaffogmphiqu Direction de macle Plan de macle

ctt. (110) {111}
c.c. (111) {112}
h.c. (101) {1012}

Le mécanisme de maclage de déformations peut étre actif pour les matériaux a forte
valeur de I’énergie de de¢faut d’empilement, comme le cuivre pur, mais pour des taux de

déformations trés ¢levés ou basses températures [33, 36].

Il parait qu’il contribue plutdot au relachement des contraintes engendrées par les
hétérogeéncités des déformations plastiques. Il peut aussi contribuer a une rotation du cristal qui

permet au glissement facile de se poursuivre [37].
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I.2.4. Microstructure de déformation

Puisque les germes de recristallisation se forment généralement dans les hétérogénéités
de déformation, la caractérisation de microstructure de déformation est de premiére importance
dans D’étude de I’évolution microstructurale post-déformation, avec ou sans activation
thermique, afin de mieux ¢tudier certaines propri¢tés du matériau, propri¢tés mecécaniques
(malléabilité, dureté, résistance a la rupture, plasticité, ...), propri¢tés physiques ( résistivité
¢lectrique, conductivité thermique,...), et métallurgique ( texture de recristallisation, résistance
a la corrosion,...). Les hétérogénéités sont nécessaires car elles possédent les variations
locales de la densit¢ de dislocations et elles sont souvent ancrées par les joints de grains a

grands angles (High Angle Grain Boundary).

Pour de faibles taux de déformations, des structures cellulaires de dislocations se
développent souvent avec des sous-joints orientés parallclement au plan de glissement [38]. En
¢tudiant le cuivre a I’aide d’un microscope électronique a transmission (MET), Hatherly et
Malin (1979) [38] avaient établi qu’a un taux de déformation de 5%, la configuration des
dislocations consistait en petits faisceaux primaires de dislocations, et qui seraient remplacés
par des structures cellulaires (sous-grains), sensiblement équiaxiales, dont la taille diminue
avec I'augmentation de la déformation. La structure cellulaire se développe mieux au-dela
d’une déformation de 1% , et une désorientation travers les sous-joints de 0,5°jusqu’a 1°.
Gil-Sevillano et al. [39] avaient trouve que la taille des cellules diminue rapidement en
premier licu avec I’augmentation de la déformation mais avec une diminution de la vitesse de
déformation, et que les désorientations entre les cellules avoisinantes croissent faiblement. Les
structures de sous-grains « blocs de cellules » ainsi définis sont typiquement dans les matériaux
ayant une haute énergie de défauts d’empilement comme [’Aluminium, dans lequel les
dislocations doivent s’arranger dans des configurations de basses énergies. Le cuivre et ses
alliages, produisent moins de structures de sous-grains« blocs de cellules », dans lesquelles les
murs des sous-grains sont formés de denses enchevétrements de dislocations « murs denses de

dislocations ».

La déformation plastique d’un matériau métallique ou alliages polycristallins, entraine
I’apparition de différents éléments microstructuraux, et il est judicieux de classer ces

microstructures par ordre hiérarchique, selon I’échelle d’hétérogénéité.
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Murs Dense
de __=3

Dislocations les

Figure 1.8. Blocs de cellules et murs denses de dislocations [40].

Sur la figure (I.9), On présente la hiérarchie de la microstructure dans un métal polycristallin
déformé par glissement. Les différents éléments sont montrés sur une échelle de taille
croissante : (a) Dislocations, (b) Bandes de dislocations, (¢) Bandes de déformation et de

transition avec le grain, (d) L ¢chantillon et les bandes de cisaillement a I’échelle granulaire.

(c)-Bandes de déformation (d)-Bandes de cisaillement
Figure 1.9. Hi¢rarchic microstructurale de déformation [33].
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Les dislocations peuvent exister sous forme « enchevétrements » ou « forets » (Fig.1.9.a), ou
former des structures aléatoires libres, plus particuliérement aprés faible déformations. Dans les
métaux, dans lesquels ne se forment pas des cellules.

L’addition de 3-5% de Mg a I’Aluminium en solution solide, empéche la restauration dynamique
et prévient la formation des structures cellulaires de dislocations et autre joints de dislocation
[41, 42]. On avait trouvé beaucoup de dislocations arrangées dans des configurations
géométriques diffuses selon les plans de glissement {111}, qui définissent : « Le réseau de
Taylor »[43].Les régions adjacentes au réseau de Taylor étaient désorientées de 0,5-1°, et étaient
séparées par des joints diffuses (joints de domaines).

Luiggi et al. [44] avaient c¢tudi¢ expérimentalement ['interaction entre le processus de
recristallisation et le processus de précipitation dans I’alliage commercial de I’Aluminium
AABOI11, au cours du laminage, par la microscopie ¢lectronique a transmission. Ils Avaient
conclu que le laminage introduit une certaine densité de dislocations, qui augmente avec le taux
de déformation. Pour de bas vitesses de déformation, les dislocations sont distribués de maniére
hétérogéne et désordonnée, formant des enchevétrements, cependant pour de hautes valeurs de

déformations, la distribution des dislocations tend montrer un certain ordre.

Cellule et sous-grains : Dans la plus part des métaux, la majorité des dislocations produites lors
du processus de déformation forment des joints de cellules ou sous-grains (Fig.1.9.b), ce sont des
plus petits volumes dans la microstructure déformé. Les figures (1.10. et I.11.) montrent des
micrographies de cellules de dislocations dans le Cuivre déformé, obtenues par microscopie
électronique a transmission. Certains murs de dislocations peuvent étre alignés ou avoir

différentes désorientations.

2 N g VR - l"r;;‘ ‘#v
Figure L.11. Les détails d’une structure cellulaire [33].

déformé par laminage a froid, a 25% [33].
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Dans la figure 1.12. , on observe la microstructure de déformation de I’ Aluminium déformé a
froid, a 5%. Le nombre de dislocations augmente avec I’augmentation la déformation. Le plus
grand nombre de dislocations participent a la formation des enchevétrements, Ces derniers
forment graduellement des murs de dislocations, qui diviseront par la suite le volume en
cellules de dislocations, dont I'intéricur est exempt de dislocations. Le terme de structure
cellulaire est de avait ¢été adopté en mctallurgie physique pour ce type de structure de
déformation en analogie avec le terme de structure cellulaire utilisé pour les plantes en

Botanique.

Dans la figure 1.13., on observe la microstructure de déformation de I’Aluminium déforme a
froid, a 30%. Avec I"augmentation de la valeur de déformation, le nombre de dislocations dans
les murs cellulaires augmentent aussi et la taille de ces cellules diminue, mais I’intéricur des
cellules demeurent exempt des dislocations.

Dans la figure 1.14., on observe la microstructure de déformation de I’Aluminium déformé a
froid, a 50%. Aprés des déformations de valeurs supérieures a 50%, on constate un affinement

des cellules [45].
SRAR

R L YR

=

¢ a froid, a 30% [45]. Figure L.14, Aluinium

TS, A

Figure L1.13. Aluminium déform déformé a froid, a 50% [45].
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Bandes de déformation et Bandes de transition : 11 a été trouvé que des grains individuels dans
I’échantillon, particuliérement dans les matériaux a gros (coarse grain) grains, se subdivise sur
une large ¢échelle durant la déformation en petites régions de différentes orientations (voir Fig.
1.9.-c-), cette subdivision est une conséquence de contraintes inhomogenes transmises aux grains
avoisinants, ou de I'instabilité intrinseque du grain durant la déformation plastique. Les bandes
de déformations résultantes, se déforment selon les différents systemes de glissement et doivent
en ’occurrence développer des orientations largement divergentes. Les régions étroites entre les
bandes de d¢formations, qui pourraient étre aussi bien diffuses que pointues (exigiies), sont
appelces les bandes de transition [46-50]. Les bandes de transition sont donc, constitu¢es par un
ensemble de microbandes, séparant des zones adjacentes fortement désorientées d’'un méme
grain. Elles sont souvent paralleles a la direction de déformation principale et accommodent des
désorientations supérieures a 20° sur des épaisseurs allant de 1a2 um . Des exemples de

bandes de déformation sont illustrés par les micrographies des figures (I.15 et 1.16 ).

Figure I.15. Lalton?U :30, compresse A 12%, Flgurel 16. Ba.ndus de déformation (B) dans le
présentant des bandes de déformations [51]. grain (A), de I’alliage Al-1%Mg [51].

Les bandes de cisaillement : En plus des bandes de déformation et les bandes de transition qui
leurs liées, les bandes de cisaillement sont aussi d’importants produits d’une déformation
plastique, car ils jouent le role de sites notoires de germination. Hu et al.[52] avaient étudié les
bandes cisaillement dans le cuivre et ils avaient trouvé qu’a des déformations plus grandes que
0,7, les bandes de cisaillement apparaissent. Ces bandes correspondent a des zones étroites
d’intense cisaillement et qu’ils se produisent indépendamment de la structure du grain et
indépendamment aussi considérations cristallographiques habituelles.

Dans les matériaux laminés, les bandes de cisaillement se produisent a des angles autours de 35°

du plan de laminage et paralléle a la direction transversale.
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Dans les matériaux a faible énergie de défaut d’empilement ygg5 ., les bandes de cisaillements
peuvent accumulé plus de 70% du volume de I’échantillon. Dans les matériaux a haute ¢nergie
de défauts d’empilement, ces bandes sont plus étroites et prennent un volume plus réduit de la
structure déformé. Mathur et Backofen (1973) [53]avaient modélisé les bandes de cisaillement
dans le Fer, en se basant sur I’hypothése d’un cisaillement produit selon certains plans
preférentiellement orientés, jusqu’a ce que le taux de durcissement par ¢crouissage devienne trop
faible pour supporter suffisamment un glissement cristallographique. Cette hypothése ¢était
réconfortée par le travail de recherche de Ridha et Hutchinson (1982) [54], sur I'investigation
des mécanismes de la recristallisation et 'origine de la texture Cube pour deux lots de
d’échantillons en cuivre lamin¢ contenant différents taux d’impureté(Oxygene). lls avaient
trouvé qu’a partir d’'une déformation de 70% , le cuivre ayant un faible taux d’impureté en
oxygene produit des bandes de cisaillement par contre le cuivre avec un taux ¢levé d’oxygene
n’en produit pas.

Enfin des processus de transformation qui accompagnent simultanément la déformation
plastique, telle que la restauration dynamique (T = 0,2.7%) ou des traitements thermiques tels
que le recuit post-déformation, permettent d’éliminer une quantité importante des défauts

(lacunes, interstitiels, et dislocations) crées lors de la déformation du matériau.
I.3.Liens entre énergie stockées et déformation plastique

L’énergie stockée dans un matériau, aprés une déformation plastique, est la quantité
d’énergie mécanique retenue dans ce matériau, on I’estime aux environs de ~ 1% de I’énergie
totale produite lors de ce processus mécanique de mise en forme. La partie la plus importante
de [’¢énergic produite est dissipée sous forme de chaleur. Chaque matériau déformé
emmagasine une quantité¢ d’énergie, selon un certain nombre de paramétres intrinseques liés a
la nature méme du matériau ( type du matériau, impuretés,...), et/ou des paramctres
extrinséques qui se rapportent aux conditions de déformation, tels que le mode, la vitesse, et le

taux de déformation, ainsi que la température du travail.

L’ énergie stockée, est due aux défauts produits lors de la déformation plastique, défauts
ponctuels (lacunes, auto-interstiticls), défauts linéaires (les dislocations), et défauts plans
(défauts d’empilements). Cependant, la mobilité des lacunes et des interstitiels est tellement
grande, qu’a I'exception du cas spécial de déformation a de trés basses températures, les
defauts ponctuels ne contribuent pas de maniére significative a I’énergie stockée de

déformation.
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Dans les cas usuels de déformation a température ambiante, la totalité de I’énergie
stockée est dérivée de I"accumulation de dislocations soit dans la matrice, soit dans les joints,
et la différence essenticlle entre 1’état déformé et 1’état recuit, est lice a la densité de
dislocations et leurs arrangements. A cause de ceci, que les discussions sur la signification et
I’interprétation de la microstructure de déformation durant la restauration et de recristallisation

doivent étre basées sur les notions de densité, distributions, et arrangements de dislocations.

L’augmentation de la densit¢ de dislocation est due au piégeage continuel des
dislocations mobiles nouvellement crées par les dislocations existant déja, et leur incorporation
dans divers ¢éléments microstructuraux caractérisant I’¢tat déformé. L’un des plus simples de
ces ¢léments microstructuraux, est la forme du grain. Lors de déformation, les grains du métal
polycristallin changent leurs formes de maniére qui correspond au changement de forme

macroscopique. Il en résulte I’augmentation de la surface de joint de grain.

Si on considere par exemple le cas de grains ayant une forme cubique déformé par un
procédé de laminage. Aprés une réduction de 50%, la surface du grain varie de ~ +16%;
aprés une réduction de 90% la surface augmenterai de +270% , et aprés 99% de réduction,
alors 1’augmentation en surface sera de 3267%. L’augmentation de la surface de joint de
grains durant la déformation, se fait par [’incorporation continuelle de dislocations crées lors de
cette déformation [33]. L’énergie associée a ’augmentation de la surface de joint de grain
représente une part signifiante de I’énergie stockée due a la déformation plastique a froid, et il
est clair que cette énergie soit d’autant plus grande que les grains sont petits et la déformation

est grande.

Divers approches pour ¢valuer I’énergie stockée avaient ¢t¢ appliquées par différents
auteurs. De manic¢re générale, ils sont en accord que la valeur de cette ¢nergie est
approximativement donnée par les composantes li¢es aux sous-joints des grains et a la densité

des dislocations.

Estnckée = ED + ESG ................................................................ (qu3)

Pour la partie de 1’énergie stockée associée aux microstructures cellulaires ou sous-
grains, cette part d’¢nergie peut étre estimée a partir du diametre du sous-grain (D) et I'énergie

specifique (ys) des sous-joints de grains a faible angle qui délimitent les murs des sous-grains.
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La surface des joints de grains a faible angle par unité de volume est ~ = et ¢’est pour
cela que I’énergie par unité de volume (Egg) est approximativement donnée par :

3ys .. WYs

E ]

Ou a un facteur géométrique =~ 1,5.
D: diametre du sous — grain.
R:le rayon du sous — grain.

L ¢nergic des sous-joints de grains dépend de I’orientation de ceux-ci par rapport aux

sous-grains qui leurs sont voisins, elle est estimée par I’équation donnée Read-Shockley.

Vs =Y (57) [1 10 (5]

Ou y,et0,,:

sont 1’énergic de joint de grain et I’angle de désorientation maximale
pour un joint a faible angle (8, < 15°) respectivement.

Pour la partie de 1’énergie stockée associée a la densité de dislocations. Si I’énergie de
noyau de dislocation est négligé, et si on suppose que une ¢lasticité isotopique, alors I’¢énergie

de dislocation Eg;s par unité de longucur de dislocation-ligne est donnée par [55]:

b2 E(v) R
Edls o 41 : ln (RU)

Ou: Rest le plus grand rayon de coupure (usuellement, pris comme la distance de
i . ; i 5 S
séparation entre dislocations estimé par p~2 )

Ry est la valeur la plus basse de rayon de coupure (dont la valeur, généralement, est
prise entre b et 5 b), b estle module du vecteur de Burgers.

f(v) est une fonction de Poisson du rapport(v), qui pour une population de

v
11—
dislocations- coins et dislocations- vis, elle est donnée par ~ —2

=

Pour une densité de dislocations p, I’énergie stockée est donnée par :
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Finalement, I’expression de I’énergie stockée peut étre écrite comme suit :

Bt cics, =22 2008 1, &) + Zvm (o) [1- ()] oo (Eq.1.8)

4TT

Dans la plus part des cas, lorsqu’on calcule I’énergie stockée, la composante de

I’énergie due aux dislocations est simplifi¢e par la forme suivante :
Bir=Ep =B e napmsssmmd (Eq.1.9)
¢ : Constante sans dimension dépendant du type de dislocations posée =~ 0,5.

En étudiant les liens entre hétérogénéités de déformation et les mécanismes de
recristallisation, dans le cuivre et ses alliages, Gerber[56], avaient calculé 1’énergie stockée par
la méthode d’analyse des profils de DRX, avaient montré que celle-ci dépendait du taux de
deformation, de I’orientation cristalline, et des types de texture globales et locales des. Dans sa
these de doctorat, Jakani avait essayé de comprendre I'influence de la présence des impuretés
en faibles quantités (de 1 a 10ppm en poids de S et de Pb), sur la cinétique de recristallisation
dans les fils de cuivre industriel, et comment ces impuretés altéreraient leurs comportements au
recuit, il avait conclu que I’¢énergie stockée lors du tréfilage augment avec la teneur en
impuretés, et qu’elle est plus ¢levée dans les cristallites appartenant a la fibre (111) //DN et
que dans ceux appartenant a la fibre (001) //DN, mais la différence d’¢énergic entre ces deux

fibres s’amenuise quand le taux d’impuretés augmente[57].

L’énergie associée a cette augmentation de surface de joint de grains, représente une
g g g » IEp
part significative de I’énergie stockée de la déformation a froid, et il est évident que cette part

devient importante pour de grains fins et pour de grands taux de dé¢formation.

Gil-Sevillano et al.[39], avaient considéré le cas d’un métal séverement compressé
(e =15, i.e. réduction en épaisseur de ~99,3%), avec des grains de forme cubique et une
taille de grain de 10pum . Il a été assumé que I’énergie de joint de grain demeure constante a
une valeur de 0,7 ].m™2. Dans ces conditions, L’énergic stockée dans les joints de grains est

estimée aux alentours de ~ 106 ].m™3 , i.e. ~ 71].mol.™ pour le cuivre pur.
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1.4. Etapes de restauration et de recristallisation

1.4.1. Théories de la restauration et de la recristallisation

La déformation plastique des matériaux métalliques a été pratiquée pendant des
millénaires. Comme exemple, des peuples qui vivaient durant les cing milles ans, dans les
régions avoisinantes le Golf Arabe, la Mésopotamie, avaient utilis¢ la déformation plastique
pour mettre en forme I’Argent, I’Or, et le Cuivre (qui n’a pas entendu parler du Damascene).
Aux pays de I'Inde, et a "extréme Orient aux abords de la mer Jaune, en Chine, et au Japon, on
perfectionnait déja le travail des alliages de fer pour la fabrication des armes de guerres
notamment les sabres. C’est pour cela que du savoir concernant le durcissement par
¢crouissage et adoucissement par recuit ou par déformation a chaud existaient d¢ja en ces
temps—la. Les connaissances disponibles autrefois, sur ses phénomenes, avaient été collectées

et résumées vers 1540, par Biringuccio dans son classique intitul¢ De La Pirothechnia :

« Toute déformation sur I’Or et I’Argent comme sur le Cuivre peut étre travaillé a
chaud comme a froid, seulement vous devez étre conscient pour recuire 1’objet travaillé, a

chaque martelage ou bien si besoin »

En Allemagne, en 1881, Kalisher [58], en travaillant avec des lamelles en Zinc,
suggerait que la déformation plastique « détruit la cristallinité » du Zinc, cependant le recuit a
une température définie, causait la régénération de sa structure cristalline. C’est ainsi que le

terme « recristallisation » naquit.
Le texte original est le suivant :

« Der Vorgang kann demnach so gedacht werden, dass das Zink seine krystallinische
Struktur, die es beim Erstarren annimmt, durch das Walzen verliert und wenn es auf eine
Temperatur erwaermt wird, welche diejenige, die es beim Walzen erhaelt, iiberschreitet, die
krystallinische Struktur wiedergewinnt. »

Avec I'utilisation de la microscopie optique par Sorby [59, 60] (1886-1887), dans le but
de faire des observations de la microstructure de ’acier, c¢’est a dire la naissance de la
mcétallographie. La métallographie est peut-étre le plus important événement dans le 31,
siccle ; le microscope optique avait ¢té largement employ¢ dans les ¢tudes de recristallisation.
Plus tard, Stead [61] (1898) affirme que la recristallisation débute par la germination et se
poursuit par la croissance, c’était un pas important vers la compréhension de cette

transformation a 1’état solide.
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Dans leurs travaux publiés en 1899 et 1900, Ewing et Rosenhain [62-64] affirmérent
que les polygones (polyédres, en 3D), qui ont été observés sur les surfaces polies et attaquées,
des échantillons, sont des cristaux. Entre autres choses, ils conclurent que les métaux se
déforment plastiquement par glissement de leurs plans cristallins et ne perdent pas leurs
cristallinité¢ durant la déformation. Cependant, seulement en 1911-1912, que Von Laue [65]
decouvrit la diffraction des rayons X sur les cristaux, cette technique puissante a ¢té largement
utilisée plus tard, pour confirmer la cristallinité des métaux et autres matériaux. Parallélement
au progreés dans le domaine expérimental, la théorie de la cristallographie ¢tait en train de se
construire. C’est Ainsi que le livre intitul¢ « le traité sur la cristallographie », qui a ¢été ¢dité a
Cambridge (en 1839), par Miller [66], avait trouve une terre fertile pour se développer et se
propager grace a la diffraction des rayons X. En 1914, apparu le premier livre dans ce domaine
nouveau de connaissance, fut nommé « métallurgie physique » et qu’aux années 60, sera

transformé en « science des matériaux » [67].

Deés lors, les recherches sur la recristallisation avaient déja débuté ; dans les premiéres
revues [68, 69], des années 1920, on avait traité ce phénoméne et lui consacré un chapitre de
livre [70] (volume) complet, vue la quantité, I'tmportance, et la valeur des résultats obtenus.
Au début de cette décade, Alterthum [71] publia un travail, trés important du point de vue
conceptionnel, dont lequel il affirme que la recristallisation et la croissance du grain

possédaient des forces motrices distinctes.

En 1924, Wever [72] publia les premiéres figures de pole de métaux laminés a froid tel
que I’Aluminium et le Fer. Puis Burgers et Louwerse [73] suggéraient que, la texture de
recristallisation de 1’ Aluminium monocristallin, résultait d’une germination orientée (« théorie
de la germination orientée »). La « théorie de croissance orientée des grains » n’avait gagné le

terrain qu’au début des années 1950, défendue alors par Beck et ses collaborateurs [74].

En 1934, Orowan [75], Taylor [8], et Polanyi [76] présentaient, indépendamment, le
nouveau concept de dislocation. Le chemin fut ouvert pour la compréhension du durcissement
par écrouissage, et les phénoménes qui se produisent lors du recuit des matériaux endurcis par
écrouissage, cependant, les outils expérimentaux qui permettaient de fournir des preuves

microstructurales incontestables demeuraient insuffisants.

Les recherches sur la cinétique de recristallisation, ¢taient effectuées de fagon presque
indépendante, a partir des travaux de recherches sur les mécanismes de la recristallisation. En

1940, on savait déja, que la cinétique de la recristallisation suivait une loi connue sous le nom
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de «la relation KIMA », qui exprimait la fraction volumique recristallisée en fonction du
temps, pour un recuit isotherme. Cette relation fut établie auparavant, indépendamment par
Kolmogorov [77], Avrami [78-80], et par Johnson-Mchl [81]. En 1941, Le fameux livre
W.G.Burgers a ¢t¢ publi¢, probablement le premier livre qui traite le phénomene de
recristallisation, 1l est considéré comme un classique de référence pendant plusieurs décades

[82].

En 1949, R. W. Cahn publia dans le Journal de I’Institut des Métaux (Journal of the
Institute of Metals), comme ¢tudiant membre, son classique : un travail sur la polygonisation
durant le recuit des matériaux monocristallins déformés plastiquement par courbement
(pliage). Cahn était le premier pionnier, a avoir utilis¢ les concepts de dislocation et avoir
présenté les preuves expérimentales obtenues par la microscopie optique des réarrangements
de dislocations au cours d’un traitement thermique de recuit des matériaux cristallins déformés.
En 1949, Heidenreich, avait aussi observé pour la premiére fois, a ’aide d’un microscope a
transmission (TEM), les sous-grains dans I’ Aluminium [83]. Depuis ce temps-la, les modéles
de « la germination de la recristallisation » par la croissance de sous-grains, proposés par Beck
[84] et Cahn [85], et par Migration de joints de grains Induite par Déformation(SIBM), proposé
Beck et Sperry [86] ont ét¢ introduit. Les deux modéles ont été suggérés sur la base des

observations effectuées par microscopie optique.

Burke et Turnbull, en 1952, recueillirent les connaissances disponibles jusqu’au début
de 1950, de maniére pratique et objective sous la forme simple nommée les 7 « lois de
recristallisation ». 11 est intéressant de remarquer que des concepts fondamentaux tels
dislocations, germination, croissance, et texture cristallographique, n’ont pas ¢t¢ mentionnées

dans les « lois de recristallisation » [87].

Avec les avancées dans le domaine de la microscopie par transmission et les
amcliorations performées dans la théorie de dislocation, la connaissance de la sous-structure de
déformation, et de son évolution au cours du recuit doivent étre ¢tudiées avec plus de détails.
Dés les débuts des années 60, Swann [88] avait étudié I"arrangement des dislocations dans
métaux et les alliages métalliques a structure CFC. Keh et Weismann [89] avaient réalis¢ le
méme travail pour les métaux et les alliages métalliques a structure cubique centrée (C.C). On
peut citer particulicrement des articles importants, comme ceux écrits par Hu [90, 91], dans
lesquels, 1l suggere une germination de recristallisation a travers la coalescence des sous-grains

par rotation ; et les travaux de Bailey et Hirsch [16], ayant observé en détail la migration des
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joints de grains induite par déformation (SIBM) durant un traitement de recuit. Dans les deux
cas, la microscopie électronique par transmission était le principal outil d’observation des sous-

structures et des défauts cristallins.

Vers la fin des années 1950, Liicke et Detert [92] avaient proposé la premicre théorie
quantitative sur I’interaction des solutés et des joints de grains mobiles. Aux débuts de 1960,
Doherty et Martin [93 montrérent que les dispersions de précipités peuvent aussi bien accélérer
(gros précipités disperseés) ou retarder (dispersion fine ; petits précipités rapprochés) la

recristallisation.

Trés tot aux débuts des années 1970, un groupe de chercheur de I’Université de Sussex,
dirigé par R. W. Cahn et R. D. Doherty, avaient commencé une série d’¢tudes expérimentales
[48, 49, 94-96] sur I'influence des hétérogénéités de déformation sur la recristallisation et la
mod¢lisation qui en découle [97, 98]. Aussi en 1970, HaePner organisa a Stuttgart des scries de
présentations sur différents aspects de la recristallisation, exposés par des douzaines de
spécialistes invités a ces occasions. Ces présentations ont été publiées sous la forme d’un livre
en 1971, puis sera réédité plus tard en 1978 [99], ce livre a considérablement contribué a

I’organisation des connaissances, la nomenclature et la terminologie dans ce domaine.

Les années 1980 ont vu des avancées importantes pour deux techniques expérimentales,
devenues plus puissantes encore dans le domaine de recherche sur la recristallisation et les
phénomeénes qui lui sont reliés. On peut citer le progrés acquis dans les techniques de la
détermination des relations entre les orientations locales (a 1’échelle du micromeétre) dans les
matériaux cristallins, particuliérement de la technique de la diffraction des électrons
rétrodiffusés (Electron BackScattered Diffraction —EBSD), utilisant les lignes de Kikuchi
produites dans un microscope ¢lectronique a balayage [100, 101]. Avec I’aide de la technique
EBSD, il est devenu possible de déterminer avec une précision acceptable et dans un temps
relativement court, ’orientation d’un grand nombre de microrégions de dimensions de I’ordre
de 0,3um. On peut augmenter la résolution, avancer dans le domaine submicronique( en
dessous de 0,3um); Cette technique(FEG-SEM) permet d’obtenir la distribution des
orientations (macrostructure et microstructure), ct la distribution des caractéres des joints de
grains (méso-texture) aussi bien dans les matériaux déformés que dans ceux recristallisés,
comme il est possible d’avoir des informations détaillées sur les types des joints de grains [102,
103]. Enfin, on doit souligner le progrés notable acquis dans la technique de détermination des

mobilités (vitesses) des joints de grains et ceux des interfaces dans les solides [104].
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Actuellement, on peut mesurer de facon continue, la vitesse de migration des joints de grains

dans I’Aluminium aux hautes températures, avec une précision allant 0,5 jusqu’a 2%.

Finalement, il est intéressant de citer que le grand progrés qui s’est produit, ces
dernicres annc¢es dans le domaine de la recristallisation parait ¢tre dii aux avancées dans les
techniques expérimentales : développement de la métallographie 3-D avec I'utilisation des
rayons X, issus des faisceaux rayonnements synchrotron dans des investigations In-situ a
temps réel [105-107]. Azzeddine et al. [108], avalent réalisé une étude in-situ, sur les
cinétiques de la précipitation dans 1’alliage Cu-Ni-Si, séverement déformé, en utilisant la

diffraction des rayons-X synchrotron.

L.4.2.Etape de restauration et de recristallisation statiques

142 ] Mécanisme de la restauration

Thermodynamiquement, un état déformé représente une instabilité énergétique, due a
[’accumulation de défauts, lacunes, interstiticls et dislocations, au sein de la microstructure du
matériau écroui. Un traitement thermique permet le retour continu (restauration) ou discontinu

(recristallisation) a 1’équilibre.

D’un point de vue énergétique, la restauration est définie comme étant tous les
processus de relaxation de I'énergie stockée sans provoquer le mouvement des joints de grains
« mobiles » (joints de grains dont les désorientations sont supéricures a 15°). Le terme de
restauration se référe a des changements dans un matériau déformé qui se produisent avant la
recristallisation, et dont les propriétés retrouvent particllement leurs valeurs d’avant la
déformation. On sait maintenant que la restauration est principalement due a des changements
dans la structure de dislocation du matériau, et en discutant la restauration, il est plus pratique

de se concentrer sur les aspects microstructuraux.

On distingue deux types de restaurations : la restauration est dite « dynamique » si elle
s’effectue au cours de la déformation, ou bien « statique » dans le cas ou elle s’effectue aprés
la déformation avec apport de chaleur (chauffage de recuit). Durant la restauration, 1’énergie
stockée du matériau est abaissée par un mouvement de dislocations. Cet abaissement de
I’énergie se fait en plusieurs étapes : par la réduction de la densité de dislocations en éliminant
les dipoles, et suppression des dislocations de signes opposées (annihilation), par un
réarrangement des dislocations en configurations de plus basse énergie, et enfin la réduction du

nombre de ces configurations, ¢’est la polygonisation (figure 1.17) [109, 110].
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Figure 1.17. Polygonisation d’un cristal courb¢ contenant des dislocations coins. a- déformé, b- aprés

annihilation des dislocations, c- formation de joints inclinés [33].

Ces processus sont atteints par des mouvements de dislocations a travers le réseau
cristallin du matériau, comme nous 1’avons noté plus haut( § I.2.1), les dislocations se meuvent
par un glissement simple (glide), ou par un mécanisme dit « la montée » (climb) pour les
dislocations-coins , et/ou par un mécanisme dit « glissement-dévié »(cross-slip) pour les

dislocations-vis [28, 29].

Le tableau 1.4 résume les mécanismes de contrdle de la vitesse des mécanismes du

processus de restauration, propos¢s par différents auteurs.

Tableau L.4. Proposition pour le Contréle de la vitesse des mécanismes de restauration.

Mécanismes de contréle de . o e
' Matériaux étudiés

la vitesse
Glissement Al pur, les alliages Al-Mg
Glissement dévié Zn pur, Mono et polycristallin.
Glissement dévié Al Cu, Ag
Montée Monocristaux de Cu et Ni

Glissement ou (solute drag)  Fe, Al, les alliages Al-Mg

Lors de restauration, une partie de 1’énergie stockée est consommée dans la

réorganisation des sous-structures de dislocations au sein de la matrice déformée.

D’un point de vue microstructural, on assiste, dans un premier temps, a une
réorganisation de la sous-structure de dislocations par la formation de cellules denses. En
activant thermiquement le mouvement des dislocations par élévation de la température de
recuit, on diminue la densité totale de dislocations dans les cellules par annihilation, et par
conséquent la microstructure évolue vers la formation des sous-grains. Chaque grain présente

donc une sous-structure constituée de cellules ou de sous-grains désorientés de quelques degrés
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par rapport a I’orientation initiale du grain. Puis, ces sous-grains évoluent par mouvement des
sous-joints pour atteindre une structure minimisant I’énergie stockée, il en résulte la croissance

de ces sous-grains (figure 1.18)[33].

b-

Figure 1.18. Différents stades de restauration d’un matériau ayant subi une déformation plastique.
(a) enchevétrement des dislocations, (b) formation des cellules, (c) annihilation des dislocations dans les
cellules, (d) formation des sous-grains, (e) croissance des sous-grains[33].

Le processus de la restauration peut étre influencé par certains facteurs de
transformation (tels que le taux de déformation, la température de recuit) et des facteurs
microstructuraux relatifs au matériau (énergie de défaut d’empilement, éléments en solution

solide et précipités).

Une énergie stockée élevée, accelere le processus de la restauration méme a des basses
températures. L’énergie stockée dans le matériau augmente avec le taux de déformation et
dépend de l'orientation des grains de celui-ci. La restauration n’influe pas d’une maniére

appréciable sur la texture développée pendant la déformation.

Dans la littérature, tous les auteurs conviennent de dire que les processus de restauration
et de recristallisation sont deux transformations compétitives, et dépendantes de 1’énergie

stockée.
1422 Mécanisme de la recristallisation

Le processus de recristallisation, dynamique ou statique, dans les métaux et les alliages
métalliques plastiquement déformés, permet de recouvrer la ductilité et de contréler la
structure granulaire des matériaux métalliques. Selon Doherty et al. [113, 114], Ia
recristallisation est la maniére unique pour la création d’une nouvelle microstructure de taille
et morphologie granulaire originales, et de texture cristallographique différente ; Ils 1’ont défini
comme |’ensemble des processus de formation et de migration des joints de grains mobiles

sous I'influence de I’énergie stockée.
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e ——————
1.4.2.2.q. Sites et Critéres de lga Germination

Le terme de «germination » est souvent adopté dans la littérature pour indiquer le début
de la recristallisation. La germination de la recristallisation englobe tous les processus
conduisant a la géncration des joints de grains mobiles. Les mécanismes de réarrangements de
dislocations dans le but de former une région a faible densité de dislocations associée a un joint
de grain a grand angle avec une grande mobilité et donc, capable d'une migration rapide a
travers la matrice déformée et restaurée, seront définis comme germination ou début de
recristallisation. Le germe est défini comme ¢tant une cristallite de faible ¢nergie interne
croissant au sein du matériau déformé, séparé de ce dernier par un joint de grain mobile [33].
Le germe se forme dans des sites potentiels prédétermings a cette fonction, par déformation ou
par composition chimique du matériau, en particulier les caractéristiques microstructurales

décrites (§1.2.4) :

— Anciens joints de grains :

— Bandes de transitions :

— Microbandes :

— Bandes de déformation :

— Bandes de cisaillement :

— Particules de seconde phase,

L’amorgage d’une croissance rapide par un germe, est susceptible d’étre régit par trois

critéres fondamentaux, ces criteres nommeés « critéres d’instabilité » [115].

Premier critére: Critcre d’instabilit¢ thermodynamique, poser [’hypothése que le
germe soit capable de croitre si et seulement si un gain d’¢énergic libre résulte de son
expansion. Le germe doit étre thermodynamiquement stable, durant toutes les ¢tapes de son
développement. La variation de ['énergie libre par unité de volume, AG, pour former un
nouveau grain a partir d'une matrice déformée implique la variation a la fois de I'énergie libre

de volume et I'énergie libre de surface associé au nouveau joint de grain, et est donnée par :
AL SBGp ARG s vonsimmmmnvmms s R o R R R (Eq.I.10)

Ou AGy, est la variation d'énergie libre associée au volume et AGg la variation d’énergie

libre de surface due a la formation d’un nouveau joint de grain.

La variation de I'énergie libre de volume est sensiblement identique a la libération de

I'énergie élastique stockée en raison des défauts introduits lors de la déformation plastique.
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La diftérentielle de 1'énergie libre du matériau mono ou polycristallin, est donnée par la

formule simplifiée :
AG = —Eq. AV 4 Ygr dA oo (Eq.L.11)

Ou : Es représente 1’énergic stockée de déformation en [J.mol.” 1], y4, est I’énergie de joint
de grain [J.m™2] , V et A sont respectivement le volume et la surface spécifique du germe

considéré. La croissance aurai lieu si et seulement si la condition est satisfaite : dG < 0.

Ce critére revient considérer un rayon critique R..;; du germe, pour lequel le processus de

croissance peut prendre naissance :

2¥Yar
e T —————— (Eq.L12)

Doherty et al. [116], avaient estimé la valeur du rayon critique aux alentours de 1 um
contenant environ 101% atomes ; soit un nombre d’atomes de 108 qui forment des germes
potentiels dans un volume de 1 cm?® | alors que Park Y.B. et al.[117], ont estimé qu’une valeur

typique doit étre encadrée comme : 1um < R < 10um.

Deuxiéme critére : Critére d’instabilité mécanique, représenté par un déséquilibre des forces
motrices de part et d’autre du joint de grain. La densité de dislocations relative au germe doit
étre inférieure a la densité moyenne de dislocations de la matrice environnante. Ce critére

revient a considérer I’énergie stockée lors de la déformation plastique.

Troisieme critére : Critére d’instabilité cinétique, relié a la mobilité des joints de grains, basse
pour de faibles angles LAGBs, mais ayant tendance a augmenter rapidement pour les joints de
grains de forts angles HAGBs (supérieurs a 15°). Pour le premier type de joints de grains, le
processus de germination peut avoir lieu, a condition que le germe ait une désorientation
intragranulaire suffisante lui assurant une certaine mobilite.

Conclusion : Pour qu’un germe potentiel donne naissance a un grain au cours d’un processus de
recristallisation, il doit remplir un certain nombre de conditions nécessaires et vitales. Il doit
présenter un avantage énergétique, une forte mobilité, de fortes désorientations, et une taille

suffisante (rayon critique). La vitesse de migration du joint qui sépare le germe potentiel en cours de
croissance, de la matrice écrouie dépend fortement de :

— La température.

—  Taux de déformation.

— La désorientation du grain en croissance avec la matrice.
— La pureté du métal.
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e ——————
1.4.2.2.b. Mécanismes de la Germination

1.4.2.2.b.1. Migration des joints de grain a grand angle préexistants

En travaillant sur les phénoménes de la restauration et de la recristallisation dans
I’Aluminium déformé de haute pureté, Beck et Sperry (1950), avaient remarqué , a I’aide d’un
microscope optique, un nouveau mécanisme de germination, qui s’est produit aux joints de
grains préexistants (appelée plus tard mécanisme SIBM') [86]. Plus tard, d’autres auteurs
Bailey (1960,1963), Bailey et Hirsch (1962), utilisant la microscopie électronique a
Transmission, avaient observé ce processus de germination, dans différents métaux déformés,

tels que Cu, Ni, et Al

La condition pour que ce processus s¢ produit est un équilibre favorable de I’¢nergie,
entre la diminution de I’énergie stockée due a I’¢limination des défauts (notamment les
dislocations) causé¢e par le passage du joint de grain et [’augmentation de la surface total du
joint de grain en provoquée par le gonflement. Le joint de grain consomme a son passage les
dislocations, en absorbant leurs énergies potentielles élastiques, créant ainsi des zones de

faibles densités de dislocations pouvant croitre lors de la recristallisation.

Bailey et Hirsch (1962), ¢taient les premiers, qui avoir analysé la cinétique de ce
processus. Sur la figure (1.19.), si les ¢nergies stockces par les grains déformés (Grainl) et

(Grain2), sont E; et E, avec E, > E; . alors la force motrice est donnée par la différence

P AR = By B s e s e e (Eq.L13)

Grain 1

-a-

Figure 1.19. a) Modéle de migration induite par déformation (E1>E2), b) Schéma de la SIBM
impliquant le développement coopératif de plusicurs sous-grains, ¢) Le joint de grain migrant est
vide de toute structure de dislocations [33].

' SIBM: Strain Induced Boundary Migration.

36



Chapitre I Déformation plastique et Recristallisation

Si le gontlement du front de joint de grain est de forme sphérique et de rayon R, et si
I’énergie spécifique du joint de grain est : Yy, , alors [’énergie interfaciale de la région gonflée

du joint de grain est donnée par :

Eeont = ATRZYE oo (Eq.1.14)
dEgonf.

ERGOE = BITR Yoot (Eq.L15)
dE _ 2 i
L (Eq.1.16)

Pour que le volume du gonflement augmente il faut que :

dE dEGons,

= AR T 7T (Eq.1.17)
Il en résulte la condition suivante :
RIS ZED o oescumssommsnss s ek v mmsssi s s s s 8584 e s (Eq.1.18)

AE
Cette condition atteint la limite critique quand le gonflement du joint de grain devient
un hémispheére, c¢’est a dire pour R = R4 = L, et alors :

2Yh
S — (Eq.119)

Cette mncgalit¢ conditionne la migration d’un joint de grain sous I'influence d’une
pression émanant d’une différence entre les énergies stockées, c’est-a-dire la différence de
densit¢ de dislocations, soit suffisante pour que la migration du joint se produise. Wang et al.
[118], en ¢étudiant I'influence de I’énergic stockée sur la formation des macles lors de
recristallisation primaire par la technique de I’EBSD, avaient calculé 1’énergie de joint de grain

pour le Nickel pur y, = 1,63].m™2.

1.4.2.2.b.2. Germination par migration de joint de grain a faible angle
(sous-joints de grains) (Sub-grains coarsening)

Beck [84] et Cahn [85], avaient indépendamment, suggéré ce modéle, et plus tard des
am¢liorations lui avait ¢t¢ ajoutées par Cottrell [111]. Dans la littérature, on attribue,
géncralement, ce modele a Cahn-Cottrell. Ce modele est bas¢ sur le phénomeéne de
polygonisation, ot les régions a densité de dislocations sont entourées par des sous-joints de

grains. Une fois que le sous-grain est forme, il doit étre capable de croitre par expansion au

37



Chapitre I Déformation plastique et Recristallisation

détriment de ses voisins immédiats par migration des sous-joints de grains thermiquement
activée. L’énergie stockée doit diminuer durant le recuit par disparition et réarrangement des

défauts microstructuraux.

Le sous-joint en mouvement absorbe les dislocations, augmentant sa différence
d’orientation, son ¢nergie, et sa mobilit¢, jusqu’a ce qu’il se transforme en un joint de grain a

grand angle, et ainsi caractérisant la germination.

Sandstrom et collaborateurs (1978) [119] avaient observé que le sous-grain croit dans
I’Aluminium pur a une température de 300 a 400°C [0,6 et 0,7.T¢] respectivement, et monté
que tel est 1& mécanisme opérant aux hautes températures. La Figure 1.20 illustre
schématiquement le mécanisme un début de recristallisation par migration de sous-joints de

grains.

-a- -b- -C-
Figure 1.20. La séquence montre la germination d’un grain recristallisé débutant a partir d’un sous-
grain : (a) microstructure initiale, (b) le plus gros sous-grain (celui du milicu) croit au détriment des
autres (les plus petits), (¢) une zone libre de défauts associée d un joint de grain a grand angle viens de
se former.

En 1963, Walter et Koch [120], avaient observé le mécanisme de germination par
migration des sous-joints au niveau des bandes de transition, dans I’alliage Fe-3%Si en
utilisant un microscope €lectronique a transmission. Plus tard, Varma et Willits [121](1984),
avaient également observé le méme processus. Plusieurs preuves expérimentales récentes sur la
migration des joints de grains a faible angle pendant la déformation a chaud, ont été observées

dans I’Aluminium pur et dans I’alliage Al-5%Mg.
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1.4.2.2,b.3. Germination par rotation et coalescence des sous-grains

(Nucleation by subgrains coalescence)

En 1948, Smith [122] avait élaboré le modéle de la germination par « coalescence
des sous-grains ». Ce mécanisme a été étudié dans ’alliage Fe-3%Si, par Hu (1962,1963)
[90, 91], en utilisant la microscopie électronique. Li (1963) [123] avait analysé le processus
d’un point de vue cinétique et thermodynamique, sur une éventuelle possibilité de rotation
du sous-grain durant la recristallisation, et il a conclu que ce processus est lent (sluggish
process). Plus tard, Doherty et Szpunar (1984) [124], avaient démontré que la coalescence
des sous-grains a une tempcrature T plus basse que 0,65.T¢ , [c’est a dire T < 0,65.7% |,
devrait étre un processus cinétiquement possible. Les observations au microscope
¢électronique a transmission effectuées par Jones (1979) [125, 126], avaient montré la
coalescence de deux sous-grains voisins dans I’Aluminium, le mécanisme observé, était
basé¢ sur la coalescence de deux sous-grains adjacents (ayant une paroi commune) et qui est

¢quivalent a une rotation relative, faisant coincider les réseaux cristallins.

La Figure 1.21. Illustre le mécanisme de coalescence par une rotation relative d’un

sous-grain par rapport a un sous-grain voisin.

Figure 1.21. Coalescence de deux sous-grains par la rotation de I’'un d’eux. (a) Structure originelle des sous-
grains avant la coalescence, (b) L'un des sous-grains en rotation, (¢) structure du sous-grain juste aprés la
coalescence, (d) structure du sous-grain aprés une petite migration des sous-joints [127].
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On peut encore, citer comme exemples, les études de Sandstrom et ses co-auteurs
[119], Ils avaient observé la coalescence des sous-grains pour des températures de
0,4.T¢et 0,5.Tf , en faisant usage de la microscopie ¢lectronique a transmission. C’est
ainsi que les preuves expérimentales suggéraient que la coalescence des sous-grains,

compar¢e a la migration du sous-joint, est favorisée pour de basses températures de recuit.

La coalescence est un mécanisme qui encourage la croissance des sous-grains, la
disparition des sous-joints de grains (par la consommation de ['énergie stockée dans la
microstructure déformée) et diminuer les différences d’orientation entre un groupe et les
sous-grains lui avoisinant. L’augmentation dans la différence d’orientation meéne vers
I’apparition de joint de grain a grand angle capable de migrer trés rapidement, formant un
germe de recristallisation. Il est impératif de souligner que la balance énergétique globale,
qui prend en compte la disparition des sous-joints avec I’augmentation dans la différence
d’orientation et I’énergie des autres, est favorable, c'est-a-dire qu’elle se dirige vers une
décroissance de 1’énergie libre totale de Gibbs du systéme considéré. La figure 1.22.,
illustre la séquence de formation d’un germe de recristallisation par la coalescence de sous-

grains.

Figure 1.22. Représentation schématique d’un grain recristallisé. (a) Structure du sous-grain avant la
germination, (b) Coalescence des sous-grains A/ B d’une part, et de C/ D d’autre part, (¢) Il 8’en suit la
coalescence des sous-grains B/C, (d) Grain recristallisé (R) provenant d'un groupe sous-grains de coalisées. La
ligne grasse représente un joint de grain a grand angle [127].
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1.4.2.2.c. Etape de la croissance des grains

Lorsqu’un germe est form¢, et ayant atteint sa taille critique d’une part, et qu’il soit
suffisamment désorient¢ par rapport a son voisinage d’autre part, alors le processus de
recristallisation se poursuit. Le joint de grain migre alors au travers la matrice déformce, ce
mécanisme est alimenté par 1’¢énergie libre volumique (balayée lors du déplacement du
joint) et I’énergie de ce joint de grain. Dans le mode statique, la croissance des grains est

thermiquement activée.

Dans le cuivre pur déformé par torsion sous haute pression (HPT), I’¢énergie
d’activation pour la croissance des grains au cours de recristallisation, a ¢té estimée par
Oberdorfer et al., [128], en utilisant la méthode de Kissinger a partir des donnces collectées
par DSC et par la dilatométrie, ils avaient trouvé des valeurs (0,96 £ 0,06) eV et (0,99 =

0,11) eV respectivement.

Le joint de grain avance dans la matrice écrouie avec une vitesse de déplacement v,
proportionnelle a sa mobilit¢ M, et a la pression hydrostatique P, exercée sur toute la

surface du joint de grain migrant. Cette vitesse est estimée par la relation suivante :
MR s couminme s s s o AR R A R Y SRR (Eq.1.20)

Au cours de son avancée, le joint de grain absorbe les dislocations, c’est ainsi que la
force motrice (c'est-a-dire la pression sur le joint de grain) puise la majeure partie de son

énergie.
La mobilité du joint de grain, dépend d’un certain nombre de paramétres :

- de la température : la mobilité est une caractéristique intrinséque du joint de grain, elle
est thermo-activée, le déplacement du joint se produit par diffusion des atomes de la
région déformé (a forte densité de dislocations) vers la région recristallisée (a faible
densité de dislocations), il en résulte I’annihilation des dislocations au cours de cette

migration. La mobilité du joint de grain est approchée par 1’expression suivante :

Ea
V= Mp@ KT v oo o v s s e i s ey s 5 s e 0 (Eq.I.21)
Oou M, est une mobilité indépendante de la température,E; [’énergie

d’activation, kg la constante de Boltzmann, et T la température a laquelle le phénomene se

produit.
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de la désorientation du grain en croissance avec la matrice, c’est a dire la

désorientation du front de joint de grain. On distingue principaux cas :

Cas des Joints de grains a grand angle (HAGBs), le transfert des atomes des grains

rétrécissant vers les grains en croissance, se fait par un mécanisme de diffusion massive des
atomes. En 1950, Liebmann [127, 129, 130], avait trouvé que vitesse de migration varie
considérablement avec l’angle de désorientation (différence d’orientation entre deux
grains) (voir Figure 1.23.). Des travaux récents montrent que parmi un large €ventail de
variation d’orientation que présentent les joints de grains, quelques degrés (valeurs)
distincts dans la mobilité pourraient étre observés. Pour de petites différences de quelques
degrés (par exemple, les sous-grains), la mobilité serait trés petite, mais pourrait augmenter
ou diminuer pour une différence d’orientation, selon que pour des joints de grains mixtes
ou des joints de grains inclinés purs respectivement [131]. Commengant a partir de la
valeur = 1° de la différence d’orientation, la mobilité augmente avec I’angle 8 comme il est
illustré sur la figure 1.24. Les joints de grains a grand angle, a ’exception des joints (se
présentant comme des macles), présentent une trés grande mobilité, de grandeur assez

¢éloignée de la mobilité des joints de grains a faible angle.
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Cas des joints des grains a faibles angle (LAGBs), le transfert des lacunes entre deux

ensembles de dislocations voisins (adjacents), se fait par mécanisme de diffusion de joint
de grains, donc la mobilit¢ des joints de grains a faibles angles est dominée par le

mécanisme de montée (climb) des dislocations formant le joint.

Huang et Humphreys [133], avaient étudié la cinétique de croissance des structures de sous-
grains et la mobilité de joint de grain a faible angle dans les monocristaux déformés d’aluminium
d’orientation{1103}(001). TIs ont pu déterminé la mobilit¢ des joint de grains a faibles angles
(2,6 <8 < 5,6) aux températures 250°C et 400°C respectivement, et calculer la valeur moyenne
de I’énergie d’activation pour la migration (134kJ/mol.). La dépendance de la mobilité avec la

désorientation a été fittée par une loi en puissance, du type :
My = K. B e (Eq.1.22)
Aveck=3 X 107%mt, ] L5~ [etar=~ 518

Ils avaient montré que les données recueillies sont en accord avec le processus de montée des

dislocations, controlée par la diffusion du soluté dans le réseau cristallin.

Yang et al. [134], avaient montré aussi que la mobilité (et I’énergie) de joint de grain a faible
angle dans I’Aluminium, sont fortement dépendant de la désorientation, les joints de grains basés
aux axes de rotations [001] doivent avoir une plus basse mobilité par rapport aux autres axes

[110], [111]. Les figures 125. et 1.26., résument les résultats obtenus par Yang et ses

collaborateurs.
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- de la pureté du métal : La présence d’éléments chimiques en soluté a un énorme effet
sur la migration des joint de grains et une petite quantité d’impuretés peut réduire la
valeur de mobilit¢ de manicre considérable A cause de I’effet important des solutés,
méme en quantit¢ infimes mesurées en (ppm), sur la mobilité des joints de grains, il est
difficile d’affirmer que les mobilités mesurées actuellement pour certains métaux
« pures », représentent réellement le comportement intrinséque des joints de grains.

[135].

Les impuretés agissent a de tres faibles concentrations ( = dizaines de ppm), et cette action
est plus remarquée sur les joints de désorientation quelconques que sur des joints
« spéciaux ». Puisque les joints spéciaux dont la structure est moins désordonnée (moins
chaotique), semblent étre moins sensible a 1’¢gard de ces impuretés, ceux-ci ne peuvent que

se ségréger a I’intérieur des joints de grains (voir Fig.1.28)[ 136, 137].

Sur la figure 1.27, on voit bien qu’il y a une relation de cause a effet entre la mobilité et la
concentration du soluté en présence dans le matériau, et on remarque aussi qu’il y a deux

régimes distincts séparés par une certaine zone de transition :
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I’ Aluminium déformé [135]. teneur en Etain(Sn) [136, 137].

44



Chapitre I Déformation plastique et Recristallisation

Pour des grandes valeurs de concentrations du soluté, la mobilité est petite, mais elle
diminue plus encore avec ’augmentation de la concentration. La vitesse du joint de grain

est controlée par la vitesse de diffusion des atomes d’impuretés.

Pour de faibles concentrations, la mobilité est plus grande (relativement), et le soluté n’a
qu’une petite influence sur cette mobilité. Dans le régime ou la mobilit¢ est grande, la
mobilité de joint de grain est faiblement affectée par le soluté et on pense que le lien entre

soluté et joint est rompu.

1.5. Lois de la recristallisation

Le processus de recristallisation des matériaux ob¢ie a certaines lois, rassemblées et
¢noncées par Burke et Turnbull, par la suite cette liste de lois a été rectifice et ¢tendue par
certains auteurs. Les lois de recristallisation peuvent étre citées comme suit [Benard et al.
(1991)] :

i.  Pour qu'une recristallisation se produise, il faut qu’il y est un minimum de

déformation, dite écrouissage critique.

ii.  Plus la déformation est faible, plus la température requise pour la recristallisation est
élevée.

iii.  Pour une déformation donnée, I’augmentation du de recuit, implique la diminution de
la température de recristallisation.

iv.  La taille finale des grains aprés recristallisation, décroit lorsque le taux de déformation
augmente ou lorsque la température de recuit décroit. Généralement, la plus petite taille
de grains est obtenue au cours du recuit a des faibles températures aprés des
déformations plastiques sévéres.

v.  Plus la taille des grains initiaux est grande, plus la déformation requise pour produire
la recristallisation, dans des conditions de température et de temps donnces, est

élevée.

vi. Les nouveaux grains ne croissent pas aux dépens de grains déformés ayant des
orientations identiques ou légerement désorientés, ou proches des macles.

vii.  Les cinétiques de la recristallisation seront ralenties si la température de la déformation
est élevée.

viii.  Plus le métal est pur, plus sa température de recristallisation plus basse.
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Chapitre 11 Le procédé de tréfilage du cuivre

CHAPITRE Il : Le procédé de tréfilage du cuivre.

Introduction
Les opérations de déformation plastique a froid ou a chaud, tels que le laminage,

¥ siécle, Vannoccio

I’estompage, ou le tréfilage, sont connues depuis longtemps. Au XV
Biringuccio avait ¢écrit un livre ou il avait décrit les différentes techniques de tréfilage (voir
figure I1.1). Ces opérations constituent une part importante dans le processus industriel de la
fabrication mécanique, automobile, aéronautique, navale, transport de 1’énergie, etc. Plusicurs
problémes liés a la nature de la pratique, surgissent dans la vie quotidienne de I'industriel et
I'ingénieur ; notons par exemple que ces opérations de déformation sont le plus souvent
restreintes par la formabilité¢ des matériaux métalliques ou leurs alliages, et que les proprictés
physiques et mécaniques du matériau soumis a une mise en forme plastique, sont affectées par
cette sollicitation.

Comprendre le phénomeéne de la déformation, étudier 1’évolution de la microstructure du
matériau déformé puis recuit, construire une base de connaissances et de données, sont les
exigences pertinentes, permettant le controle des différents paramétres, et ’aboutissement a un
produit répondant a nos exigences, et dont les caractéristiques sont conforme aux normes
industrielles et commerciales. La recherche fondamentale et académique, d’une part, les essais et
la modé¢lisation d’autre part, sont les principaux moyens utilisés pour aboutir a but. Le
comportement des matériaux metalliques lors de déformation plastique et leur aptitude a se
deformer dépendent de beaucoup de facteurs intrinséques et de facteurs extrinséques, qu’il est
nécessaire de connaitre dans le but de contréler les opérations de mise en forme c'est-a-dire le
travail a froid ou a chaud des picces, et/ou de calculer ces pieces et les structures dans lesquelles
on cherche au contraire a éviter toute déformation plastique dans les conditions de service, fluage
des cables électriques dans le réseaux de distribution, fluage des piéces dans un réacteur turbo

d’un avion, déformation ou rupture d’un arbre de moteur.
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La recherche et le développement exigent I’investissement du capital et du temps. La
compétitivité dans un monde est grande. Cette situation oblige les chercheurs et les ¢économistes

a trouver de nouvelles issues moins plus rentables.

BTRTTH 115{T | S TOR LY EAYY B AR WO i

Figure IL.1 : Hlustration des différentes techniques de tréfilage. Tirée du manuscrit « De la pirothechnia »

de Vannoccio Biringuccio, Livre TX, Chapitre 8, Venise, 1540.

L’industrie du tréfilage n’échappe pas a cette regle, et les tréfileurs travaillent d’arrache-
pied afin de déterminer I’influence de tous les parametres intervenant au cours de la mise en
torme du fil, tels que I’effet des frottements, effet de chaleur, des lubrifiants, types des filiéres,
vitesse de tréfilage, distances entre les filiéres, le taux de réduction optimal entre deux
successives, etc....

Depuis plus d’un demi-siécle, des modéles simples ou complexes basés sur les théories
de la plasticit¢ ont permis de choisir pour un matériau donn¢, le meilleur optimum usure/débit
d’une filiére. Ainsi de nouvelles notions de seuil de déformabilité et critéres de tolérance ont vu
le jour, définissant ainsi des limites au-dela desquelles la rupture semble inéluctable, de sorte a

figer les paramétres de tréfilage [1, 2].
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I1.1. Définition de tréfilage (historique)

Le tréfilage est une technique de mise en forme a froid des métaux qui permet de réduire
la section d'un fil, par déformation plastique, en le tirant a travers l'orifice calibré d'une filiére
sous l'action d'une force de traction et en présence d'un lubrifiant. Cette technique permet
d'obtenir des fils de diamétres inférieurs a 5 mm et de s'affranchir ainsi des limites technologique
et économique d'un proceédé de déformation a chaud, a savoir de respecter des tolérances serrées
sur les diamétres et de conférer, éventuellement, des caractéristiques mécaniques adaptées par
écrouissage [3]. Les matériaux les plus utilisés dans le cadre d'applications industrielles sont
l'acier, le cuivre, I'aluminium et le tungsténe. Les applications des produits mis en ceuvre par
cette technique (qui peuvent &tre utilisés en 1'état, assemblés ou transformés) sont nombreuses :
clotures, armatures pour béton, électrode de soudage, cables, agrafes, vis et boulons, ressorts,
aiguilles, anncaux, boucles et crochets, armatures de pneumatiques [4].

Le tréfilage est un procédé de mise en forme largement utilis¢ pour la fabrication de fils
métalliques. Les trois éléments-clés du tréfilage sont le fil, la filiére et le lubrifiant.

- Le fil de départ, ou fil-machine provient du laminage a chaud et a subi une préparation de
surface : 1l a ainsi été décapé et revétu pour accentuer sa rugosité de surface et améliorer sa
tréfilabilité.

- La filiére assure la réduction, se compose d'un noyau en carbure de tungsténe lié cobalt ou
diamant et d'une frette en acier.

- Le lubrifiant joue le réle de troisiéme corps : produit liquide ou pulverulent suivant le

procédée choisi, 1l s'intercale, sous forme d'un film mince, entre les deux antagonistes [5].

Ce chapitre a pour but de présenter les techniques propres au tréfilage des fils en cuivre et
en alliages cuivreux. Les fils métalliques peuvent, en général, étre classés en quatre catégories
suivant leur diameétre : les fils machines, fils intermédiaires, fils fins, et fils ultrafins. Cette
classification est purement technique, on peut citer, la classification de TAWG (American Wire
Gauge).

Les techniques de tréfilage (machine, outillage, conditions de tréfilage, etc...) différent
plus ou moins d’une catégorie a une autre. Le présent chapitre se limite a la présentation de 1’ état
technique actuel du tréfilage des fils en cuivre et en alliages cuivreux revétus ou non,

essentiellement destinés aux applications électriques [6].
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S’inscrivant dans le cadre du développement des réseaux ¢lectriques urbains et rurales, et
dont I'impact ¢conomique et sociologique est considérable ; le développement des cables
¢lectriques a ¢té, ces derniéres années, une des principales tendances dans [I’évolution
technologique de la liaison électrique. Les fils métalliques constituant I’ame conductrice et la
couche de blindage secondaire de ces cables sont en cuivre ou en alliages cuivreux ou en
aluminium, matériau moins cheére.

Cela a engendré¢ le développement des techniques de tréfilage propres a ce genre de fils.

I1.2. Principe du tréfilage

Le principe du tréfilage est basé sur 1’utilisation de plasticité du matériau dans le but de
réduire la section fil en forgant son passage a travers des orifices successifs calibrés, de
diametres décroissants, et qu’on appelle « les filiéres ». De ce fait, le matériau s’allonge et sa
section se réduit : on dit qu’il file (figure 11.2)

Le fil est astreint a passer a travers les filicres par deux procédés différents : on lui
impose un déplacement en lui appliquant une poussée sur la face arriére B(Back), c’est
I’extrusion ; ou on le tire en lui appliquant une force de traction sur la face avant F (Front), ¢’est
le tréfilage.

Le taux de déformation par tréfilage est défini par la relation suivante :

2 2

e A Eq.IL1

L

Ou D; et Dy sont respectivement les diamétres initiale et finale du fil.

On rencontre plusieurs types de tréfileuses dont on peut citer [6]:
I1.3.1. Machine simple ou machine monopasse.

Elle ne comporte qu'une bobine et ne peut effectuer qu'une passe de tréfilage, c’est-a-
dircune réduction de section de 35 % au maximum. A chacun des blocs sont associés un
ensemble de dévidage et un dispositif de réception.

On distingue :
— les blocs simples, a axe de bobine vertical ;

— les bancs de couche, a axe de bobine horizontal.
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I1.3.2. Machine multiple ou machine multi passe.

Sur ces machines, des réductions de section importantes sont obtenues par des réductions

successives effectuces sur le méme appareil. Dans ce cas, le fil passe d’une bobine a une autre en

traversant une filiére, et il subit a chaque fois une réduction de section et un accroissement de

vitesse (loi de conservation du débit de matiere).

La figure I1.2.représente un modéle de tréfileuse composée des éléments suivants :

% Le dévidoir : permettant le déroulement continu de la couronne de fil.

% La boite a savon : permettant le logement de la porte filicre et le logement du lubrifiant.

% La porte de filicre : pour positionner la filiere et refroidir celle-ci.

¢ La bobine : permettant d’enlever la couronne de fil de la bobine.

% La boite a vitesse : afin de varier la vitesse de rotation de la bobine.

% La filiére (passe) : constituée d’un noyau en carbure métallique fritté (souvent du carbure
de Tungsténe). Le noyau est ensuite fritté sur un corps cylindrique en acier appelé

« monture ».

Extractenr
onl

o« | Pawiider strippenr

Lubrf::fmi.r

sortie d'ean
Sy 4

j
R

enftrée d'ean

|
Boite qvitesse

Figure I1.2 : Sché¢ma d’un banc a tréfiler
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La filiere constitue 1’élément fondamental de 1’opération de tréfilage. La forme qu’il
convient de lui donner a fait I’objet de nombreux travaux théoriques ou expérimentaux [1, 7].
Elle est constituée d’un noyau dur, généralement en carbure de tungsténe (li¢ au cobalt)

ou en diamant, fretté dans une monture généralement en acier (figure 11.3)

L’axe de filigre

: . Lecdne | i

| Le céne d'entrée | de \laportéel Le cone de sortie
v travail !

Figure I1.3 : Coupe de la filiére [8].

La surface intéricure est constituée d’une succession de formes de révolution a
génératrices généralement rectilignes :
- Le coOne d’entrée, permettant 1’entrainement du lubrifiant ;
- Le cone de travail, partie essenticlle dans laquelle le métal subit sa déformation par
compression, et caractéris¢ par un angle au sommet 2 o ;
- La portée cylindrique, dont la longueur est comprise entre 1/3 et 1/2 du diamétre a
obtenir, elle guide le fil aprés avoir été déformé;

- Le cone de sortie ou chanfrein de dégagement.
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La forme de la partie active de la filiere composée du cone de travail (ou cone d’étirage) peut
varier suivant (figure 11.3) :

- Lanature et I’état du matériau;

- Le taux de réduction de section ;

- Larecherche du minimum de perte d’énergie par frottement sur les parois ;

- La progressivité réguliére de la déformation ;

- Le minimum d’usure recherchée dans la zone de calibrage du fil [9];

- Le type de lubrifiant.

I1.3. Paramétres de tréfilage

Vu que le tréfilage est un procédé de mise en forme par déformation plastique, il est
caractéris¢ par un certains nombres de paramctres, a savoir en premier licu la nature, la
structure, et la qualit¢ du matériau a tréfiler; ensuite la vitesse et la température de tréfilage; la

géométrie des filieres, et les conditions de frottement [10].

I1.3.1. La déformation équivalente

La déformation ¢quivalente est la sommation de toutes les déformations locales induites par
le tréfilage sous I'effet de I’effort de traction. Elle influe sur les caractéristiques mécaniques du
fil [11].

La déformation équivalente totale d’une particule de matiére au cours d’une passe de

tréfilage s’exprime par :

gc-"q ! pariicle =

; 2 D,
L. I—E.sin‘af .Ln—’+(2\/§)tanaf ........................ Eq.11.2
cos 12 D, '

La déformation équivalente moyenne du fil ¢, est égalea:

&, =2.f(a).In %] F Q) oo Eq.11.3

f(x) et g(a) sont des fonctions de demi-angle o de la filiere [12].

=
S(e) = — 1, -‘l—cosa | 1—£,s'mza + 1 n Vi2
sin® ex y 12 NT1x12 f11 f 1 3 L
[ —.cosa + | 1——.sin" &
Viz \ 12
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Avec g(a) quis’exprime par :

'[h{“‘“[% ) _Sm“} ............................................. Eq.IL5

(1—cosex)

i

gla)=

Au cours d’une passe de tréfilage, la vitesse de déformation équivalente moyenne a pour

expression :

g, = ’H i3 . sin” a.f (@) %In L T Eq.IL.6
& Z(DI- - D}-) (1 — COs Q,') f

Ou v, : exprime la vitesse du fil a 'entrée de la filiére.
o : demi-angle de la filiére.
D; et Dy: sont les diamétres initiale et finale du fil, a 1’entrée et la sortie de la filiére
respectivement ( voir figure 11.4).

Zone[Zone|Zone

Section finale

M Oxs
£ / = » Direction

.— R o »
Vo ? r/v !/ \r‘/‘ “F,'f —— de traction
- . ————— Vs
Py —
-~ A ”
\ m
R — 7//?7?
Entrée du fil rg';g Sortie du fil

Figure IL4 : Principe de tréfilage, réduction de la section [13].
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I1.3.2. Le travail redondant et la déformation redondante

Dans le but de comprendre le concept de travail redondant en tréfilage, il est plus simple
de considérer la gé¢ométrie de la zone de déformation a 'intérieur de la filiere. Une forme
conique, avec des parois internes convergentes, comme il est illustré sur la figure I1.5.

La figure II.5 montre un exemple de comment un redondant ou excés, de travail est
nécessaire pour réduire la section du fil au cours de tréfilage a travers une filiére conique. En se
rapprochant des parois de la filicre de conversion( zone de travail), le volume ¢lémentaire dV
parcourt son chemin lors de la traversée de filicre sur ligne droite parallele a I'axe de tréfilage
jusqu'a ce qu’au point A , il doit étre dévié vers 'axe central, tout en étant charrié vers 'avant. Au

point B, il est une fois encore dévié mais vers son parcours original.

Début de Iz déviation

emmmmnmna s e ————— s e ———m— -
dVv

-} Arz de treflzge Force de traction

Refour & Ia ligne crginale

Figure I1.5: Travail redondant dans une filiére.

Ces déviations en A et B impliquent le cisaillement des couches de matériau juste au-dela
du point de déviation au-devant des couches juste avant, dans une direction perpendiculaire a
I'axe principal.

Le travail nécessaire pour effectuer ces déviations se nomme « travail redondant » ; qui
est plus grand a proximité de la surface de la piéce, ou plus "cisaillement” se produit. On peut
voir sur la figure, que plus 1'élément de volume est proche de l'axe de symétrie de la piéce, alors
il va étre faiblement «cisaillé», au point que si I'¢élément de volume se trouve sur l'axe, il ne
subira qu’une simple poussée vers I’avant, dans la direction de déplacement du fil. Si la filiére a
des angles de faible profondeur (superficiels), comme pourrait étre le cas dans le tréfilage, les
contributions du cisaillement radial sont minimes et 1'énergie impliquée c’est a dire le travail

redondant, est faible.
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En d'autres termes, la différence entre cisaillement subi par un élément de volume a
proximité de la surface du fil et un intérieur une est négligeable. Le travail redondant constitue
ainsi I’exces de I’énergie de déformation introduite dans la picce.

Le travail redondant constitue donc, I'excés d’énergie de déformation introduit dans une
picce transformée (travaillée), comme un fil déformé par tréfilage, mais sa valeur ne peut étre
déduite directement a partir de la quantité nette de déformation subie par le matériau (par
considération simple de ¢ X g, par exemple).

Il peut étre vu comme une sorte de catalyseur, qui est nécessaire pour achever la réaction
de déformation (réaction étant définie comme la réduction de section transversale de A, a Ag),
mais ne peut pas &tre dérivée a partir du résultat de la réaction, a savoir, les dimensions finales de
la picce travaillée. Néanmoins, les couches externes de matériaux, i.e., ceux qui ont subi une plus
grande quantité de cisaillements, présentent ¢galement un degré d'écrouissage plus ¢leve.

Dans un travail publié en 1947, Siebel [14], citant Korber et Eichinger [15, 16], avait
présenté ce qu'il avait appelé (travail de cisaillement) pour décrire le travail redondant, et avait
donné une description quantitative valable pour des piéces axisymétriques. Dans la pratique
courante, 1l est d'usage de décrire le travail redondant avec le dit facteur redondant travail, ¥,

définie par:

Ou W, est le travail homogeéne, c’est a dire le travail nécessaire pout déformer plastiquement

une picce (fil) a une réduction de € , et Wi est le travail redondant.

Aprés avoir observé et étudié les données expérimentales obtenues par Wistreich [17],
Wright [18] avait suggéré une approche pour déterminer le travail redondant, avec une bonne

approximation. Elle est bas¢e sur la géométrie de la zone de déformation et est donnée par :

Ou A est le paramétre utilisé pour décrire la géométrie de la zone de déformation (zone de
travail) et est défini par le rapport entre la hauteur moyenne et la longueur de la zone de
déformation dans la filiére. Pour une symétrie de révolution, comme dans le cas de tréfilage, la

formule pour le calcul de A est :
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Ainsi que pour le cas de déformation plastique par tréfilage,¥ est généralement compris entre
1.08 et 1.63 , en supposant que le demi-angle de filiére soit inclus dans I’intervalle [4° — 12°].

Un traitement rigoureux serait considérer que le travail redondant n'est pas
nécessairement réparti uniformément dans la section du fil. En fait, comme nous l'avons
soulign¢, les couches extéricures du fil ont subi un cisaillement plus grand que celles de
I'intérieur, tandis que I'axe du fil n'en connait pas du tout.

Par conséquent, il existe un gradient de travail redondant a travers le fil. Cependant, pour
de petits angles de filicre, le gradient est faible et le travail redondant peut étre considéré¢ comme
trés petit. En cas de doute, des mesures de microdureté le long du rayon de fil peuvent fournir
une meilleure image de la répartition du travail redondant dans la section du fil: avec de plus
grandes quantités de travail résultant de la valeur de dureté plus élevée.

Avec ces considérations a l'esprit, I'¢lévation de température due a la déformation
plastique peut étre rendue plus précise par l'introduction du facteur travail redondant:

Yoe

AT =222 e Eq.IL10

11.3.3.L’effort de tréfilage

Lors de I’étirage des fils a travers la filiére, les contraintes influencent considérablement
le processing du tréfilage. La déformation plastique intervient dans la filiere sous ’effet
combiné de la force de traction appliquée au fil et de la compression latérale qui apparait le long
des parois de la filiere comme une force de réaction (figure IL5.). Des forces de frottements
naissent au niveau de I'interface du fil/filiére, s’ajoutent alors a la compression latérale, donc la
force nécessaire pour tréfiler le fil sera la résultante de la force nécessaire pour déformer
plastiquement le fil et de la force nécessaire pour vaincre le frottement.

L’expression qui exprime la contrainte de tréfilage est donnée par :

Jx,s = T.'.'.R? = Jdéf, plas. + Uf?‘ cone + Jf?‘ DOTEEE worrrrrerrenrasniieseen EL}HII
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La contrainte dépend de plusieurs paramétres et conditions ; le paramétre géométrique
telle que la forme de la filicre, ainsi la valeur de I'angle de filicre et la longueur de sa portée vont
conditionner la surface de contact entre le fil et augmenter la part du frottement; le paramectre
mécanique du fil plus précisément sa contrainte d’écoulement, et enfin les conditions de
frottements entre le fil et la filicre (interface fil/filicre), qui sont lies a I'utilisation de
lubrifiants.

Des méthodes de calcul de de la contrainte de tréfilage sont proposées, afin d’aboutir a
une expression simple. On distingue deux types d’approche, la premicre est analytique et la
seconde est une approche numérique.

A-Modéles analytiques :

Vue les difficultés de manipuler des équations trop compliquées de la plasticité, des méthodes de
résolution approchées ont été développées afin de calculer la contrainte de tréfilage.

La méthode des tranches :

Certains auteurs comme Sachs [19], Baque [2], avaient opté pour une approche de calcul
infinitésimal, cette méthode est basée sur la division du fil de forme cylindrique d’axe principal
x , en tranches d’épaisseurs dx infiniment petites tendant vers zéro. Pour chaque tranche, on
définit une combinaison de trois actions mécaniques, une traction axiale, une pression latérale, et
une cission de frottement. Dans le but d’aboutir a des équations d’équilibre, il est impératif de
prendre en considération les conditions de frottement choisies et les critéres de plasticité.

Pour une contre-traction g, . hypothétique exercée (contrainte résiduelle de la passe précédente),
alors la contrainte de tréfilage o, ; en sortie de filiere, avait été¢ formulée comme suit :

- avec un frottement de Coulomb y :

- —u.cotana 1 __ 1—Hcotana
Ops = Opp. A + 0. (1 + M_mma) S = 4 Nosonmnis Eq.IL12
- avec un frottement de Tresca m :
- Oyg =0y, +0g.InA (1 +%.cotana) .................................. Eq.IL13
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Angle de Ia filiére (Degré)

Figure IL.6 : Optimisation des conditions de tréfilage. La variation de a,¢/0, en fonction de ’angle @ du
demi-cone de filiere, pour différents taux de déformation £ % et un méme coefficient de frottement [17].

La méthode de tranches est insuffisante puisque la comparaison des résultats qui en découlent
avec les résultats expérimentaux issus des travaux de Wistreich [17], indique une sous-estimation
de la contrainte de tréfilage et ne rend pas compte de I’existence d’un minimum de force lorsque

I’angle varie(voir Fig.11.6).

La méthode de la borne supérieure :

Plusieurs auteurs, dont Avitzur (le plus connu), Ehrlacher [20], et Le Dang [21], se sont
appuyces sur le modele de la borne supérieure. Ce modele est le plus rigourcux en comparaison
aux autres modecles proposés. L’idée de base de cette méthode est une discrétisation du milieu
continu du fil parallélement a la direction longitudinale de tréfilage (on discrétise le fil en
faisceau de droites convergent sur l'axe du fil) et que la zone de déformation est limitée par deux
discontinuités de vitesses.

Le théoréme de la borne supérieure caractérise la solution du probléme. Celui-ci
s’énonce ainsi [22]: « Parmi tous les champs de vitesse cinématiquement admissible dans la
structure, la solution (si elle existe) du probleme de [’évolution rigide plastique est celui qui
minimise la fonctionnelle |*, différence entre la puissance qui serait dissipée plastiqguement dans
le champ de vitesse et la puissance des efforts extérieurs imposés a la structure ».

L'application du théoréme de la borne superieure entraine I’obtention une valeur majorée
de la contrainte tréfilage dans la mesure ou la puissance dissipée dans I'écoulement considéré

sera supérieure a celle dissipée par 1'écoulement réel. Cette contrainte est formulée par :
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Oxs = Oxe T 0p.InA. (1 + %.cotana) + 0,77.7,. sina

Le troisiéme terme de I’expression précédente découle du travail redondant.

La méthode modifiée des tranches :

En comparant plusicurs modéles et méthodes tels que la Méthode des tranches, la
Méthode Johnson et Rowe et Méthode de la borne superieure, Felder [23] conclut que
I’expression de la contrainte la plus proche des résultats expérimentaux peut étre exprimée

comme suit :

Oz5 =0z, +0g.InA (1,() + .cotana:) ................................. Eq.I1.15

al=

3

Avec 3 =max (1;0,88 +0,195 (@,1) tana)

V-1

Sicbel et Bonzel [24-26] avaient ¢tabli une expression analytique de la contrainte de tréfilage,
cette expression cumule les trois termes relatifs a :
- La déformation homogene ou effort principal de déformation.
- Aux effets de frottement sur la paroi du cone de travail.
- A la déformation hétérogéne (écrouissage redondant lié a la géométrie de la filiére), i.e.
les pertes par cisaillement internes dues a 'inclinaison provisoire des fibres du métal lors

de son passage a travers la filicre.

La plus couramment employée de ces formules est celle dite de Siebel-Bonzel [1, 14], qui
donne I’effort de traction (ou la force de traction) unitaire (par unité d’aire de section finale du

fil) a la sortie de la filiére :

Jx,s:crm.s.(l-i-%-i-%.%.u”) ........................................... Eq.IL16
Ou (1 A . Peffort de tréfilage.
Om : contrainte moyenne d’écoulement.
€= Ing—; . déformation appliquée (rationnelle).

. coefficient de frottement.
. demi-angle d’ouverture de filiére (exprimé en Radian).

v . parameétre expérimental.
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Dans ce calcul, 0, est définie comme contrainte d’écoulement moyenne correspondant a la
moyenne arithmétique de la résistance a la traction gy avant et g, apres le tréfilage ; elle a une
valeur voisine de celle de la limite d’¢lasticité.

Une expression plus simplifiée est donnée par Siebel, dont I’approximation est suffisante du

fait de Iincertitude de I’exposant v :

Finalement, I’amplitude force de tréfilage ||ﬁ“ peut étre obtenue par la multiplication de
I’effort de traction (ou la force de traction) unitaire par 1’aire de la section finale (a la sortie) du

fil Sq:

[Bl| = BawSonmmsmmmmmannassmmm s Eq.IL18

La force exigée au cours de I’écoulement du fil a travers la filicre dépend du demi-angle «
de la filicre de telle maniére qu’il existe un certain angle dit « I’angle optimal »  @upeim
correspondant a une force de tréfilage minimale. Avec un angle petit, devant I’angle optimal, la
force de tréfilage devient énorme du fait que la longueur de contact a e (interface/filiere) est
grande produisant un frottement ¢levé [27-30].

Le tableau (I1.1) facilite le calcul de F en donnant, en fonction du demi angle a d’ouverture

; - , .2 .
de la filiére (exprimé en degrés), les expresslons;a et [] +£} pour un certain nombre de

o

valeurs du coefficient de frottement p.

Tableau IL.1 : Valeurs des paramétres de la formule de Siebel relative a ’effort de traction
unitaire a la sortie de la filiére [23].
a E“ 1+ E
) (rad) p=0,02 p = 0,05 p=0,10
3 0,035 1,382 1,955 2,910
4 0,046 1,286 1,716 2,432
S 0,058 1,229 1,572 2,146
6 0,070 L,191 1,477 1,954
7 0,081 1,164 1,409 1,818
8 0,093 1,143 1,358 1,716
9 0,105 Lol 27 1,318 1,637
10 0,116 1,114 1,286 1,573
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‘. e . .
I1.3.4. Le coefficient de frottement y

Le frottement (ou friction) est une interaction qui s'oppose au mouvement relatif entre
deux systemes en contact. C’est est un phénomene génant et néfaste pour le procédé¢ de tréfilage.
Le frottement provoque une augmentation dans [’amplitude de la force de tréfilage, un
réchauffement au cours de ["opération donc une élévation de température du systéme (fil/filieére).
Il en résulte I"apparition des phénoménes de restauration et recristallisation partielles entre les
différentes passes, ce qui privilégie des incidents tels que les rayures du fil, et "usure de la
filicre.

L’¢tude du phénomeéne de frottement et la bonne connaissance de ses caractéristiques,
afin de le minimiser, soit en réglant les parameétres du procédé de tréfilage tels que la réduction
du fil, et/ou I’angle de filiére, ou bien en usant d’un lubrifiant adéquat.

Généralement, on estime le frottement de deux maniéres : ['une directe, de maniére
expérimentale, au cours d’essais de tréfilage, I’autre par des mesures indirectes.

La méthode directe cst cxpérimentale, clle est appliquée lors d’essais de tréfilage, le
tréfileur doit y mesurer la force axiale et la force normale de tréfilage. L’application de cette
méthode nécessite un dispositif de tréfilage sophistiqué et une instrumentation de mesure
approprice.

La méthode indirecte repose sur un modéle mécanique et a la connaissance de la
contrainte d’écoulement du fil. On procéde par la mesure de la force axiale de tréfilage, ensuite
le calcul du coefficient de frottement en se basant sur ce modele. Les calculs dans la méthode
indirecte peuvent étre infectés d'erreurs qui dérivent d'une connaissance qu'approchée de la
contrainte d'écoulement, ou d'hypothéses plus ou moins discutables sur le frottement et le travail

redondant. Néanmoins, on peut aboutir a de bons résultats.

Parmi les modeéles les plus connus, on cite le modéle élaboré par Avitzur et Evans. IIs ont
¢levé un procéd¢ expérimental, basé sur I’hypothése que le frottement est géré le critére
Coulomb [31]. La contrainte de cisaillement du au frottement est donnée par les expressions

suivantes:
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Avec

T : La contrainte tangentielle(ou de cisaillement) a n’importe quel point de la filiére.
p : La pression entre la filicre et le fil.

0, - La limite d’écoulement de fil.

Filiére

Figure IL.7 : Les principales contraintes agissant sur le fil au cours de I’opération de tréfilage
O,s: La contrainte de tréfilage. o, La contrainte de contre-action [12] .

En utilisant les lois d’¢énergie, ils obtiennent une formulation de la contrainte relative de tréfilage.
L’équation (11.12) exprime cette contrainte [31]:

S’exprime selon la formule suivante:

Oxe Di 2 ( a ) _oxe o DiY. Dy L
{60 .2.f(a),Ean_.V,§. o g cotana |+2.u.cotana.| 1 e In o0,

s _ "fr)'mI L}. .......... Eq.I1.21

%o (1+2 ,ui)
s
I

Il est important de noter que selon les lois de conservations de 1’énergie, la contrainte relative

peut 8’¢crire sous la forme d’une somme de différentes parts relatives des ¢nergies du systéme

(fil/filicre) [32]:

2 = T Wt W+ Wiy Eq.11.22
Ty

T
Ou

Oxs : La contrainte de tréfilage.
O,e . La contrainte de contre-action.
0, : La limite d’¢coulement de fil.
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%

int

: La part de puissance relative dissipée (sans dimension) par la déformation interne.

w

.+ La part de puissance relative dissipée par frottement.

W, : La part de puissance relative dissipée par cisaillement (shear).

: s ’ : o. . 5
Les graphes illustrant la variation de la contrainte relative f en fonction de I’angle du
i}

demi-cone ¢ de la filiére, pour différentes valeurs du coetficient de frottement 4 , sont montrés
sur les figures (I1.6) et (I1.8) [25, 28, 32]. Chaque courbe présente un minimum pour une certaine

valeur optimal de I’angle « , notée & Pour des valeurs de I’angle « inferieures a cette valeur

optim *

optimale, les pertes de puissances par frottement sont excessives ¥, ; les pertes de puissances
baissent lorsque la valeur de I'angle de filiere augmente, mais des que la valeur optimale «,,,,
est dépassce, ces pertes recommencent a croitre une fois encore de manicre peu brutale.

Au-dela de la valeur optimale & une distorsion excessive se produit avec 'angle

optim - *
croissant de la filiére, les contraintes de tréfilage augmentent de la méme sorte. L’angle optimal

de filiere «, ,, qui minimise les contraintes de tréfilage, augmente avec I"augmentation du taux

aplim

de déformation & % et du coefficient de frottement £ . Pour des frottements trés importants, il est

recommandé¢ d’utiliser des filicres a grands angles.

1.00 —
v\
090 —4—1—" Ay
N
0.80 \ 3 = 5 e -
\ \ ...-..' \'\.--.._______“ S [
0.70 ‘\ 0 = ol I e ...,....-:-_-_--"" -::._
Ty RLLLLL TTE TS sasdueminen i &= o — _:—.- ]
e -_— e s ==
£ omn N e s e
: ~—~J ==
§ 0.50 +— 1
@ L
F mvalues
T 040 -
=1 0.000
0.30 — — 0.050
———0.100
0.20 veesnes 0150 |— |
—— 0.200
Q.10 —
0 |

1.00 2.0 4.80 6.70 860 1050 1240 1430 1620 1810 2000

Semicone angle, o

Figure I1.8 : La variation de la contrainte relative o, /g, en fonction de I’angle & du demi-cone de la
filiere, pour différentes valeurs du coefficient de frottement p [13].
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En posant la dérivée par rapport au demi-angle « de I’équation (I1.12) égale a zéro, et on

résolvant cette derniére équation, on trouve I'expression de I’angle optimal :

o() _

da

o g )
Lma"’"]_ﬂ_[l—ﬁ—ln& RN .3 ) I .

s ao!p

T, :

. ., . . D. 2
2.sing |l——sin~a  —smea, . fla In—+——)l-a_
e)_.:l({‘u( 12 apt JJI..f.f( upf)} D Vl'l:; { apt’

f

Selon I’hypothése émise par Avitzur et Evans sur la loi de Coulomb, on peut déduire

I’expression du coefficient de frottement [31]:

b, L D; 1 [1=aopt-cos(@opt)
Z{Mrmopc.[\]i—a.sm (aom)—cos(aopt)f(aopc)].me el Sintan,D

|

1-2xs 1 Dif 3 Di
ag Df Df

I1.3.5. L’angle d’ouverture de la filiére
Dans la pratique de I’industrie de cablerie, les valeurs généralement adoptées pour I'angle 2o
varient entre §8° et 20° en fonction de tous les paramétres discutés précédemment. L’angle

optimum de la filiére est donné par 1’équation suivante :

i iy

aop,=l. 34 In 5 —S”— ................................................ Eq.11.26
2 St 24 >
S

I
En prenant en compte certaine approximation, la relation précédente peu prendre une forme plus
pratique :

ém.]n Bl oS —————— S S Eq.I1.27
2 R

(24

apt =

Ou m est le facteur de frottement de ’interface
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On voit clairement que, I'angle optimal de la filiére croit approximativement comme la

racine carré de la réduction de section quand celle-ci augmente, et décroit sensiblement comme
la racine carré du coefficient de frottement quand celui-ci diminue.

Si le but final d’un tréfileur est de tréfiler le fil avec les plus fortes passes possibles afin
de diminuer rapidement sa section, on a intérét a donner a I’angle de travail a une valeur la plus
voisine que possible de 1’angle correspondant a I’effort de traction minimum au centre du fil,
afin d’éviter non seulement la rupture, mais aussi un calibrage irrégulier [4].

St au contraire, on se propose de donner une tres faible passe pour ¢crouir un fil aussi peu
que possible, aprés un traitement thermique, on peut s’¢carter sensiblement de I’angle d’effort
optimum sans risque de voir le fil se rompre. En général, I’angle de réduction de la filicre doit

étre d’autant plus ouvert que la passe est plus forte [1].

I1.3.6. Température d’interface et échauffement du fil
Au cours du procédé de tréfilage, il se produit des pertes de puissance, cette perte énergie
pendant le temps de passage a travers la filiere, provoque I’échauffement du fil. Parmi les parts
des puissances dissipées connues, on peut citer : L’énergie dissipée par frottement (W) ;
I’énergie dissipée due a la déformation plastique internes du fil (W) ; et ’énergie dissipée par
cisaillement.
Les quantités relatives des puissances dissipées sont données par les expressions
suivantes :
- La puissance relative dissipée par la déformation interne :
: ——
W.=2F (a).lngf— ............................................. Eq.I1.28
I

- La puissance relative dissipée par cisaillement :

* 2 o
W= ————cotgnor |vnsninnennnnsn s Eq.I1.29
YAl (sin‘a’ J ¥

- La puissance relative dissipée par frottement :

D.
W, =i.m.(_cotan(x).ln — Eq.11.30

i D,

Ou m est le facteur de frottement de I'interface
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La gestion et le controle de la chaleur dissipée reste le souci majeur pour le procédé de

tréfilage. Beaucoup de chaleur est générée directement a cause de la déformation plastique, elle
est particllement ¢liminée par un refroidissement entre les passes; Dans la pratique, les
opérations de tréfilage a froid peuvent entrainer des ¢lévations de température de I'ordre de
quelques centaines de degrés kelvin.

La plus grande partie du travail dépenser dans le procédé de tréfilage est convertie en
chaleur. La filiére posséde une petite masse et elle est en contact permanent avec le fil sous
traction, et par conséquent cet ¢chauffement présente un réel danger pour I’opération de
tréfilage ; Ce constat expérimental est valable méme pour le procédé de laminage. Les filicres
absorbent une partie de cette ¢énergic dissipée, lorsqu’elles fonctionnent sous des conditions

commerciales, est deviennent trés chaudes.

Pour les grandes vitesses de tréfilage, la majeure partie de 1’énergie dissipée est retenue
dans le fil ; alors la filiere s’échauftfe plus, c’est ainsi que pour un procédé de tréfilage ou on
utilise un systéme multi-trous (plusieurs filicres successives les unes derricres les autres), la
température d’entrée du fil augmente a chaque trou. La température de la surface du fil est la
plus haute pour causes de la chaleur de frottement et du travail perdu. D’un point de vue

tribochimique, ces pics de température sont grands [13].

Pour estimer la température d’interface et formuler correctement le lubrifiant, il importe
en effet de connaitre ses conditions thermiques de travail et comment, lorsqu’il est utilis¢é comme
fluide de refroidissement, il peut limiter la température de travail des outils.

On considére la mise en forme d’un matériau répondant au critére de Von Mises sous un
frottement de Tresca ; la déformation subie par le métal est de I’ordre de ¢ qui tient compte de :

A et A,: Conductivité thermique respectivement du fil et de ’outil (filiére) ;

P, et p,: Masse volumique respectivement du fil et de I'outil (filicre) ;

C,, et C,,: Capacité thermique massique respectivement du fil et de I’outil (filiére):
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Un élément de surface du métal est soumis lors de la mise en forme & une vitesse de

glissement Av durant le temps ¢, (temps de passage toute la longueur L de la portée). Si 0, est

la température initiale du fil, il se retrouve a I'interface a la température moyennef,, en
I’absence de films interfaciaux de forte épaisseur [33]:

0y-€

S { s
O, =6,+ [ —2" 408 L[mkm’_% ............................. Eq.IL31

BhCo G
Avec f'= I en usinage et f = 0,5 pour les procédés sans enlévement de maticre.
Le premier terme représente 1’échauffement moyen di a I’énergie de déformation plastique ; le
dernier terme représente 1’échauffement moyen da a I’énergie dissipée par frottement, limité par
®,, flux de chaleur absorbé par 1’outil en contact sur une longueur de ’ordre de L. Soit 4, la
température de 1’outil et e une longueur caractéristique de la conduction thermique dans ’outil,
on peut écrire @, sous la forme :

O, =4.4, {M] ........................................................... Eq.1.32

e

Le report de I’expression (11.23) dans (11.22), donne aussitot :

A nfts m.k.Av L,
91"‘.]‘-} 6”2 +3,2-/{7JC-92 "‘0-’8'7(:,‘E
— L ')o it € . ‘) ; i
7 - 1:P1-L - ;l ol Eq.IL.33
458 N7
€ lpl'Cpl

Si le frottement conditionne peu Av, on voit déja que la température d’interface est
fonction croissante du frottement ; en examinant chaque cas, on voit aisément que la température
d’interface est fonction croissante de la déformation imposée € et de la vitesse des outillages
dans le domaine des conditions industriclles [34].

Le terme au dénominateur traduit la réduction de température due a 1’extraction de

chaleur le long de I'interface par I’outil.
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I1.4. Les incidents au cours de tréfilage

Les opcrations de tréfilage sont confrontées a de nombreux problemes, de nature
techniques ou matériels, cela se traduit par [’apparition d’imperfections au niveau du produit
tréfile, influant ainsi sur sa qualité.

Au tréfilage, un certain nombre de défauts sur fil peuvent étre dus a ’opération de tréfilage elle-
meéme :
— défauts en pattes de corbeaux (figure I1.10) : ces criques de surface sont essentiellement

imputables a une déformation asymétrique du fil ; I’alignement fil-filicre doit étre contrélé ;

I1.4.1. La rayure
La rayure est facilement détectable, le fil a un aspect brillant et posséde une ligne continue sur sa
surface périphérique. Elle est due, au frottement fil/filiére, mais d’autres parameétres peuvent
provoquer cette rayure :
* Par une lubrification incompléte ou un mauvais choix de lubrifiant ;
= Par des traces d’humidité sur la bobine, dans le lubrifiant;
* Le fil machine revétu, ayant s¢journ¢ trop longtemps dans I’atelier.
* Non-respect des dimensions, di a des outillages non adaptés, a des déformations a la
trempe ou au dressage, ou a une excentration de |’¢bauche ;
* Filicre mal nettoyce au polissage, trace de poudre diamantée ou de carbure de tungsténe.
* une des origines de ces rayures est le bourrage de la filicre avec des copeaux de métal.
Un tel bourrage (figure 11.9) entraine localement une mauvaise lubrification du fil.

* des incrustations de métal en surface provoquent des défauts de surface tels que des
pattes de corbeaux (figure I1.10).

Figure I1.9 : Bourrage d’unc fili¢re générant la  Figure I1.10 : Criques de surface appelées pattes
rayure du fil [35]. de corbeaux [35].

74



Chapitre 11 Le procédé de tréfilage du cuivre

11.4.2. Les cassures

Au cours de procédé de tréfilage, des cassures se produisent, et entraine ’arrét de production, ce
qui cause des retard, donc des pertes. Les cassures sont dues a plusieurs causes:

* Ecrouissage trop important : en dépassant la limite d’écrouissage du métal, il ne sera plus
possible de le tréfiler, le métal est trop dur et sa déformation sera difficile puisque sa
ductilité est perdue.

» Réduction trop importante : si on applique une force de traction supérieure a la résistance
a la rupture du fil, alors les forces résistantes sont supérieures a la force de traction du fil.

* Mauvais réglage de la machine.

* un angle du cone de travail trop ouvert, provoque une rupture en « cup and cone » (figure

IL11).

Sens de tréfilage
- —

Figure I1.11 : Rupture en cup and cone d’un fil [35].

IL.5. Lubrification

Il est important d’utiliser un lubrifiant au cours du procédé de déformation plastique par
tréfilage afin de minimiser le frottement et limiter I'usure. L’ impact du lubrifiant se sent par la
diminution des forces d’étirage, et d’éviter les accroissements excessives de la température
d’échauffement, aux grandes vitesses de tréfilage, il en résulte la durabilité des outils de travail
(filicres, poulies,...) et la bonne qualité du produit tréfilé.
Généralement, On utilise les savons et poudres pour les grands et moyens diamétres en mode
« tréfilage a sec », par contre I'utilisation de I’eau, des solutions aqueuses, des huiles a faibles et
moyennes viscosités, des graisses, est réservée pour les diametres moyens et faibles, ainsi que
pour le tréfilage des fils tres fins, et ils sont utilisés aussi dans le cas de procédé a grandes

vitesses.
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Le lubrifiant doit former une couche homogeéne et uniforme autour du fil, il doit avoir une bonne

viscosité, ¢’est ainsi que le tréfileur pourra minimiser le frottement et limiter ses conséquences.
Le role d’un lubrifiant est de créer un film suffisamment ¢pais sur surface du fil de manicre a
¢viter toute interaction entre le métal et la filicre, qui pourrait aboutir a une dégradation de I’état
de surface.

Donc la lubrification est I’une des techniques, permettant de maitriser le frottement, 1’adhésion et
I’usure entre deux corps. Elle est sirement la plus ancienne et la plus couramment pratiquée. Elle
repose sur un principe simple : « intercaler deux corps en mouvement relatif par un troisieme
corps de faible cission (propre a minimiser le frottement) et (ou) de contrainte de rupture faible

(propre a minimiser I'adhésion) ».

Le lubrifiant doit recouvrir de maniére homogéne le fil, et former un film épais pour couvrir la
rugosité du fil, et obtenir une bonne séparation entre le fil et la filiére afin de minimiser le
frottement. La viscosité du lubrifiant lui permet d’étre entrainé dans I'interface (fil/filiére) au
cours du passage du fil dans la filicre et de supporter une partic ou la totalit¢ de la charge
appliquée. Ce phénoméne physique permet la formation d’un film de lubrifiant, assurant une
séparation entre le fil et la filiére [36].

Le lubrifiant doit agir a divers moments durant la mise en forme, pendant et aprés la
deformation. Le lubrifiant doit étre présent en permanence, a I’interface metal-outil (figure

Wi,

Cisaillement
Echauffement
Compactage

I.nbrifiant

Filitre

Lubritiant

' Pldsthuc Viscoplastique

Figure I1.12 : Evolution de la rhéologie du savon lors d'une opération de tréfilage élémentaire.
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Finalement, on doit souligner qu’il existe beaucoup de problémes trés spécifiques, a qui

s’affrontent 1’industrie de tréfilage, pour formuler rationnellement un lubrifiant adéquat, pour
une opération de mise en forme; souvent I’analyse scientifique de ces problemes est difficile et
ne fournit que des indications semi-quantitatives, aussi I’expérience demeure un critére de choix

decisif, d’ou I'intérét de bien concevoir et interpréter les tests de frottement et d’usure.

IL.5.1. Fonctions du lubrifiant
Parmi les fonctions souhaitées du lubrifiant durant et aprés la mise en forme par
déformation plastique, on peut dénombrer quelques-unes, répondant a des préoccupations

d’ordre pratique et fondamental.

I1.5.1.1.Fonctions du lubrifiant durant la mise en forme

A -Probléme pratique :

- Diminuer les efforts et les énergies de mise en forme.

- Refroidir I’ outillage.

- Réduire I’échauffement du meétal (structures métallurgiques, brilure) et de I’outillage
(fluage).

- Obtenir I’¢tat de surface désire¢ : ordinaire, brillant, non rayé, lisse...

- Minimiser I'usure de I’outillage.

- Entrainer le produit en laminage, faciliter le remplissage de gravures en estampage a
chaud.

- Homogénéiser I’¢écoulement (angles morts, hétérogénéité de dureté dans le produit...).

B — Probléme scientifique (fondamental) :

- Réduire le coefficient de frottement.
- Augmenter les transferts thermiques par convection, conduction, rayonnement.
- Réduire la température de surface, réduire le coefficient de frottement, et réaliser un
écran thermique pour la mise en forme a chaud.
- La rugosité varie dans le méme sens que ’épaisseur du film :
e film épais : produit mat et rugueux ;

e film mince : produit lisse et brillant.
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- Limiter I’action des agents d’abrasion, limiter I’adhésion, ne pas corroder I’outil.
- Assurer un niveau minimal de frottement.
- Assurer la lubrification des paliers et autres mécanismes de support des outils.

- Réduire les hétérogénéités de déformation, en général réduire le frottement.

I1.5.1.2.Fonctions du lubrifiant aprés la mise en forme

A -Probléme pratique :

- Conserver le produit.

- Refroidir le produit et I’outillage.

- Ne pas tacher au cours de traitements thermiques (recuit...)
- Servir de lubrifiant pour les opérations ultérieures.

- Eliminer facilement le résidu...

B — Probléme scientifique (fondamental) :

- Eviter ’adhésion métal-métal.

- Eviter la corrosion atmosphérique, éviter I’attaque chimique du métal par le lubrifiant.
- Augmenter les transferts thermiques.

- Limiter le craquage des chaines hydrocarbonées...

- Posséder une dégradation lente du pouvoir lubrifiant (attention au vieillissement).

- Avoir une bonne solubilité dans les solvants

I1.5.2. Principales catégories des lubrifiants

On peut regrouper les lubrifiants en trois catégories.

11.5.2.1. Les lubrifiants a base d’eau
De I’eau pure, cau graphitée, ou émulsion,... ils s’imposent la ou le refroidissement de
I’outillage est un probléme primordial a cause de la valeur élevée de la capacité thermique

massique de I’eau (mise en forme a chaud). Leur utilisation se développe dans les procédés a
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froid a forte vitesse de déformation ou le refroidissement du produit et de I'outillage est un

probléme important : laminage a froid, tréfilage de fils fins. Leur faible cout le ait préférer aux

autres lubrifiants quand le probléme de frottement est peu crucial.

11.5.2.2. Les huiles l¢geres
D’assez faible viscosité : utilisées a froid, elles imposent un frottement mixte modéré.

Leur cout est plus ¢leve que celui des émulsions.

11.5.2.3. Les lubrifiants de forte consistance

Les huiles épaisses, graisses, les poudres de savons, de verres, de talc, de graphites,
MoS,.... Ces différents lubrifiants se distinguent par leur viscosité, consistance, et leur
granulométrie. Ils s’interposent, en général, entre 1’outillage et le métal un film épais qui réduit
le frottement et 'usure de 1’outillage, mais ils conférent de ce fait un aspect mat au produit et
peuvent étre difficiles a éliminer ultérieurement (verres ...).
Généralement, en mode tréfilage a sec, les lubrifiants sont des mélanges complexes de savons de
calcium ou savons de sodium avec des compos¢s minéraux, permettant de réguler I’¢épaisseur et
la consistance du film, et des additifs. En effet, le lubrifiant sec doit offrir un film épais pour

pouvoir couvrir la rugosité du fil et obtenir une bonne séparation entre le fil et la filiére.

Les savons : Dans la fabrication des savons de tréfilages, on utilise principalement des maticres
grasses d’origine animale, le suif et acides gras de suif donnant une composition majoritaire en
acides gras insaturés (~35 — 40% ) et acides saturés (~45%).

Les propriétés du savon utilis¢é comme lubrifiant a sec, sont influencées par la composition en
acides gras de ces savons, d’ou la dureté, le jaunissement, les températures de ramollissement et
de fusion du savon varient selon la répartition des différents types d’acides dans les savons.

On définit le point de ramollissement comme la température a la laquelle le lubrifiant passe de
I’¢tat solide a I’¢tat visqueux. Le procédé de production et les types de savons formés, ainsi que
le taux de glycérol présent dans les savons, agissent sur leur comportement, spécialement le
point de ramollissement. Pour obtenir une reproductibilité des lubrifiants, il faut sélectionner

avec soin la qualité des matiéres grasses selon des critéres d’acceptation strictes.
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La matiére premiére c'est-a-dire la matiére grasse n’est pas 1’unique important critére
pour fabriquer un savon de tréfilage répondant aux conditions d’utilisation. En effet, les savons
calciques et les savons sodiques, qui constituent les deux grandes familles de savons, possédent
des comportements trés différents du fait de leurs structures, une structure bivalent pour les
calciques et une structure monovalente pour sodiques. Un savon sodique a proportion égale en
maticre grasse, donne un film lubrifiant plus mince qu’un savon calcique qui, lui, est moins
résistant a la température et au cisaillement. A titre d’exemple, le tréfileur utilisera plutot des
savons de calcium a basse teneur en matiére grasse pour le tréfilage d’acier doux décalaminé
nécessitant une charge importante du fil, alors que des savons de sodium a forte tencur en
maticre grasse seront préférés pour le tréfilage d’acier dur avec fini brillant. Les stéarates de
calcium et les stéarates de sodium du fait de leur structure chimique sont plus performants mais
exigent une bonne préparation de surface avant de commencer le procédé de tréfilage.

La granulométrie d’une poudre de savon de tréfilage est un paramétre trés important 4 ne
pas négliger. En effet, les caractéristiques physiques des grains de la poudre de savons (taille et
forme), conditionnent directement le mouvement de celle-ci dans la boite a savon (savonnier)

(figure 11.13).

Figure I1.13 : Boite & savon (savonnier).
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Une poudre a grains trop fins, peut favoriser la formation de tunnels alors qu’une poudre a grains

trop gros, est difficilement entrainée dans le cone d’entrée de la filiere. On doit contréler en
permanence I’entrée de la filiére, afin d’éviter la formation de grumeaux en amont de la filiére,
qui limiteront ou stopperont I’alimentation en lubrifiant pendant le tréfilage. Dans le savonnier,
la poudre de savon lubrifiant circule continuellement, il en résulte la modification de la taille et
la forme des grains (granulomeétrie), par le broyage.

Les caractéristiques physiques initiales des particules (taille et forme) d’une poudre de savon,
sont essenticllement conditionnées par le procedé de fabrication.

Finalement, on peut conclure, que les savons secs de tréfilage sont des produits trés techniques,
leur fabrication est soumise de différents paramétres imposés par les conditions de tréfilage.
Dong, Il est important de connaitre parfaitement les matiéres premiéres et de maitriser le procédé

de fabrication pour produire des savons convenant parfaitement aux conditions de tréfilage [37].

I1.6. Traitements thermiques des fils tréfilés

Les modifications microstructurales induites par la déformation a froid qu’est le tréfilage,
modifient les propriétés physiques et mécaniques des métaux. Mais, on peut géncralement
restaurer les propriétés et la microstructure que possédait le métal avant la déformation, au
moyen d’un recuit : 1’agitation thermique des atomes due a I’énergic absorbée au cours de ce
recuit, d’activer les phénoménes de retour a 1’¢état initial « restauration », et augmenter la vitesse
de ceux-ci, cela permet en effet un retour vers I’¢tat “Cquilibre. Ce retour, plus ou moins complet,
s’effectue essentiellement selon trois processus : la restauration, la recristallisation, ct le

grossissement (coalescence) des grains ou encore recristallisation secondaire.
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CHAPITRE Il : Matériaux et Méthodes d’analyses utilisées

Introduction

L’¢tude expérimentale constitue la base de I’émission des hypothéses pour essayer

d’expliquer certains phénomenes qui se produisent, tels que les mécanismes de restauration, de

recristallisation et de développement des textures. De méme, elle nous permet de calculer

certaines grandeurs thermodynamique, physique, ou cristallographique au cours du déroulement

de ces phénomeénes, et suivre ainsi avec plus de données I’évolution d’un systéme.

L’entreprise E.IN.L.CA.Biskra utilise le procédé de tréfilage a froid sur plusieurs types de

fils machines de différents matériaux et nuances.

Dans notre ¢tude, on a opté pour le fil machine en cuivre industriel pur de diamétre initial

égal a ~8,00mm et de composition chimique (Tableau IIL.1).

Tableau I11.1 : Composition massique en pourcentage en impuretés (ppm).

Cu Ag

Bi

Sh As

Fe

Ni Pb

Sn S Zn

99,966 10

!

2 2

5

2 J

2 4 1

Les caractéristiques mécaniques, ¢lectrique, et géométrique sont récapitulées dans le

tableau (111.2).

Tableau II1.2 : Caractéristiques du cuivre ETP utilis¢ 8 ENICAB.

Diamétre Résistance a la traction Allongement relatif Résistivité électrique
@ (mm) Rm ( MPa) A (Yo) p(2.mm?/m)
8,005 200-250 39 0,01639
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II1.1. Caractérisation du fil machine en Cu pur non déformé
Analyse par EDAX (Energy Dispersive X-ray analysis)

Des mesures quantitatives sur la composition chimique de notre matériau, ont été
effectuées selon divers protocoles expérimentaux. Ainsi une microanalyse a été performée par le
biais du MEB équipé de capteurs (EDAX) pour la collecte des données sur les pourcentages des
¢léments constitutifs de nos matériaux.

EDAX est une technique largement utilisée pour analyser les composants chimiques dans
le matériau sous MEB. Cette méthode permet de détecter les rayons X résultant de l'interaction
du faisceau d'électrons avec les atomes des différents éléments chimiques de 1'échantillon. Une
cartographie de la répartition des éléments chimiques peut étre ainsi obtenue.

Les données recueillies sont trait¢es afin d’obtenir de quantifier le pourcentage de chaque
¢lément présent dans les particules individuelles. Les informations sur la composition ct la
morphologie peuvent étre alors combinées pour une analyse exploratrice plus approfondie des

données.

La micrographie (figure 1I1.1) montre la région sur laquelle a ¢té réalisée la microanalyse. Le
tableau (I11.1) englobe les résultats obtenus, on remarque une présence marquée de Ag avec un

taux d’environ 10 ppm, suivi des ¢léments Fe, Pb, et S.

Figure I1I.1 : Image par le MEB, de la zone ayant subi une microanalyse EDAX.
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Figure I11.2 : Le spectre EDAX  du fil machine en Cu pur.

I11.2. Préparation des échantillons pour I’analyse micrographique

L’analyse micrographique a pour principal but la mise en évidence de la structure de
I’échantillon. L’analyse micrographique se fait sur des surfaces polies et attaquées
chimiquement. L’obtention de ces surfaces pour nos échantillons ¢tudiés en cuivre pur, nécessite
différentes étapes :

La collecte des fils de cuivre de différentes sections, a été effectuée au niveau de
I’EN.I.C.A.Biskra.

- Puis on a procédé a la découpe des fils de différentes sections, en petits cylindres de hauteur :
lem.

- Le découpage se fait a vitesse lente et sous une coulée d’eau froide afin d’éviter I’échauffement
des ¢échantillons.

- Dans un premier temps, nous faisons une ¢bauche de fagon a polir bri¢vement et grossicrement
les faces ct a casser las angles des petits cylindres pour nc sc blesser les doigts ; puis les
¢chantillons subissent un pré polissage, qui s’effectue en plusieurs étapes avec du papier a grains
abrasifs en carbure de silictum de marque Buchler, de plus en plus fins (200, 400, 600, 800,
1200, 2400).

- Apres chaque polissage les échantillons sont nettoyés de tout résidu a I’aide de I’eau distillée

puis séchés a 1’air froid comprimé.
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- Le polissage de finition se fait a ’aide de la pate diamantée repartie a I’aide d’un diluant, sur le

second disque de la polisseuse recouvert d’un tissu feutre. La granulométrie utilisée est de

% i .

- Pour les opérations de polissage, nous avons utilisé une polisseuse de type PHOENIX ALPHA
de marque ANALIS.
- Avant I’¢tude micrographique, il nous faut procéder a une attaque chimique, dans le but de
rendre les grains, les joints de grains, et autres composants de la microstructure visibles a I’aide
d’un microscope optique.

A chaque matériau, correspond un réactif d’attaque bien défini, et dans les conditions
d’utilisation sont bien définies.

Pour le cuivre de pureté industrielle, on utilise généralement une solution d’acide

nitrique HNQ, concentrée a 55%, pour une duré¢e d’attaque de 1sec a quelques secondes sclon

la température ambiante dans le laboratoire. Certains auteurs préferent d’autres réactifs selon

leurs besoins (Tableau 111.3).

Tableau I11.3 : Réactifs d'attaque pour les observations métallographiques du cuivre et ses

alliages [1].
oy Durée de : .
Composition I Alliages et observations
attaque
100 gr (NH, )2 S,0, -Cuivres.
&l secandes -Alliages monophasés : Laitons ;
environ Brc'mzes i i iz :
| Litre o distillée (mise e‘n évidence des joints de grains de
la phase a)
35gr FeCl, (cristaux)
250 gr Hcl (d =1,34620°C)
1 Litre Ethanol: 95° _20 430 -Cuivre et tous alliages cuivreux.
— i secondes
Faire dissoudre les cristaux de
FeCl,(cristaux) dans le HCI, puis
ajouter I’alcool.
509 NaOH|(30%
i aOH(30%) 8412
50% Eau oxygénée (30V) SECONECS;
Solution concentrée de HNO, a 55% | ~ 1 seconde | -Pour tous les types de cuivres.
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Les ¢échantillons sont ensuite nettoyés a I’éthanol et séchés sous un flux d’air froid. Cette

derniére opération est trés délicate, car elle ne doit pas laisser de trace sur la surface.

II1.3. Traitements thermiques

Les traitements thermiques ont ¢té réalisés a 1’aide d’un four tubulaire programmable, de
marque THERMOLYNE, type 21100 TUBE FURNACE (figure 111.3), avec enceinte chauffante
ouverte des deux cotés. Les températures de recuit appliquée aux ¢chantillons sont T=200°C,
T=300°C, T=400°C, et T=500°C, pour un temps s’¢talant de | minute jusqu’a environ 2 heures,

ensuite ils sont trempés a ’air libre.

Tubae Fumace

Figure I11.3 : Four tubulaire programmable pour traitements thermiques.
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I11.4. Microscopie optique

L’observation de la microstructure des échantillons a été faite a 1’aide d’un microscope
optique de type HUND T100-WETZLAR, de la Wilovert’s company (figure II1.4), muni de 4
objectifs (x4, x16, x40, x100) et équipé d’un appareil photo numérique de marque Canon EOS
650D, de definition 14.0 Giga-pixels. Les photos sont obtenues avec un temps d’exposition de
1/250 de seconde. Cela nous permet d’avoir des différents grossissements, en jouant sur le zoom
de I"appareil photo, et les objectifs du microscope.

Nous avons réalisé cette analyse au sein du laboratoire de métallurgie a ’université de
Biskra. Cette technique nous permet ainsi d’observer les différents stades de restauration et

recristallisation, et de commenter la morphologie des grains durant chaque stade.

Figure II1.4 : Microscope optique HUND T100-WETZLAR.
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II1.5. Microscope Electronique a Balayage (MEB).

Les micrographies et la microanalyse ont été performées en utilisant un microscope
¢électronique a balayage. L’ensemble JEOL muni d’un systéme d’acquisition EDAX permet de
faire I'imagerie et la microanalyse.

EDAX est un systéme congu pour la microanalyse élémentaire des matériaux, se basant
sur la dispersion de l'énergic des rayons X, diffraction d'¢lectrons rétrodiffusés et la micro-
fluorescence des rayons X issus de 'interaction « faisceau des électrons-échantillon ».

Apex Genesis System, un software de commande de I’appareillage et d’acquisition des
donnés, congu avec interface utilisateur simple permettant une analyse simple et flexible.
L'interface utilisateur permet a l'utilisateur de se déplacer entre les techniques de microanalyse
rapidement avec tous les outils n¢cessaires et des controles de détection disponibles dans un scul

logiciel.

Figure IIL.5 : MEB de type JEOL.
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I11.6. Essais de microdureté

111.6.1. Principe de mesure

Les essais de microdureté Vickers consistent a estimer la valeur de la microdureté HV, a
partir de la longueur de la diagonale d’une empreinte (ou indentation) laissée, par le pénétrateur
(figures 111.6.a ct 111.6.b) sur la surface de I’échantillon.

Le pénétrateur s’enfonce dans 1’échantillon sous une charge constante P, la pénétration
se fait de maniére monotone a vitesse constante pendant une durée de 15sec ou 20 sec réglable a
volonté.

Cette analyse est nécessaire pour estimer et suivre I’évolution de I'une des proprictés

mécaniques apres chaque stade de traitement thermique ou thermomécanique.

Pour cela, nous avons mesur¢ la microdureté Vickers, avec un Microdurométre statique
de marque HVS-1000Z « Digital Micro Vickers Hardness Tester » (figure II1.6). Cet appareil est
équipé d’un oculaire (15%) et des objectifs (10x, 40x) pour permettre de positionner I’empreinte
et régler les lignes de mires afin de mesurer la valeur de la diagonale d. Le tableau (111.4)

résume la gamme des charges disponibles.

Tableau 111.4. Les valeurs
10gf

0.025 25¢f 0.245N
0.05 50gf 0.490N
0.1 100gf 0.980N
0.2 200gf 1.960N
0.3 300gf 2.940N
0.5 500gf 4.90N
1 1000gf 9.80N

Lorsque les lignes sont réglés, une valeur apparait sur [’afficheur, clle désigne la longueur de la

diagonale agrandie 40 fois, et en poussant sur la touche (%10), I’affichcur montre alors la

diagonale réelle en micron ; Ensuite le calcul automatique de la microdureté HV , se fait par un

double clic sur le bouton « HARDNESS », qui est sur le cadran de I’appareil de mesure.
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On peut aussi calculer la microdureté /¥ manuellement, par ’application de la formule

suivante :

HV, = 1854,4 x % ................................................... (Eq.IIL1)

Si la charge P est donnée en gramme-force (gf); et la diagonale en micron (gm), alors la

microdureté HV sera estiméeen kg.mm™Z.

Pour nos ¢chantillons en cuivre pur, on a utilis¢ ’objectif (40X). On note que chaque

mesure correspond a une moyenne de 5 points au minium.

111.6.2. Méthode de détermination de la fraction recristallisée

Pour évaluer la cinétique de recristallisation, un facteur d’avancement a été calculé a

partir de I’expression suivante :

HVinitiate—HV ()

Xy(t) =
V( ) HVf.nf.tiate_HfonaIc

.................................. (Eq.IIL2)

Ou HV,

inale

est la valeur moyenne de la microdureté du matériau complétement

recristallisé, HV, .. ,est la valeur moyenne de la microdureté du matériau déformé, et HV(¢)

correspond a la microdureté d’un état particllement recristallisé a un temps de recuit (t).
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Figure I11.6 : Microdurométre statique de marque HVS-1000Z « Digital Micro Vickers
Hardness Tester ».

I

1**ligne da mire_

2*ligre dg mire

Barfllet gauche ] J Farilled drait

de ile
rajus e ment rojustement

Figure I11.6-a : Vue agrandie dil’porte échantillon Figure I111.6-b : Réajustement des lignes de
ct pénétrateur. mires & I'aide des barillets.

I11.7. Analyse calorimétrique différentielle

La calorimétrie a balayage différentiel est une technique utilisée pour étudier le
comportement des matériaux lorsqu’on les chauffe ou on les refroidit.

La DSC est utilisée pour une analyse rapide et quantitative d’une évolution
microstructurale et peut déterminer les stades de restauration et/ou de recristallisation

développées pour les différents échantillons [2].
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Nous convenons que la température du maximum du pic soit considérée comme étant

ou de recristallisation T

recris

celle de la réaction de restauration?,

rest
Les mesures de calorimétrie ont été cffectuc¢es sur un appareil de type NETZSCH DSC
200 PC (figure I11.7.a.), qui utilise une méthode calorimétrique différentielle, et permettant
d’atteindre une température maximale de 650°C, sous atmosphére protectrice d’argon ; la montée
en température est programmeée a différentes vitesses.
L’¢chantillon de cuivre, pesant de 20 a 50 mg, est plac¢ dans un creuset de mesure situ¢
dans une enceinte thermique contenant également un creuset contenant un ¢chantillon de

référence nerte.

L’analyse calorimétrique différentielle reste une des bonnes techniques pour la détection
des transformations de phases a 1’état solide, des réactions de transformation affectant la

microstructure du matériau, grace a la mesure de I’énergie mise en jeu lors d’un chauffage.

Le principe consiste a mesurer la différence d’énergie entre la chambre échantillon et la
chambre référence inerte, en fonction de la température (figure IIL.7.b). Les deux chambres sont
chauffées simultanément de fagon a ce qu’elles soient constamment et exactement a la méme

température.

C’est la différence de puissance apportée par effet Joule entre les deux creusets qui est
alors mesur¢e. C’est le principe de compensation de puissance, qui nous permet alors de
connaitre la quantit¢ d’énergie (exothermique ou endothermique) dégagée par une réaction,
indépendamment de 1’énergie nécessaire pour atteindre la température de réaction.

En général, on note I'apparition de deux types de pics: ['un exothermique lié aux
processus de précipitation, restauration, ou de recristallisation des phases d’équilibre et 1"autre

endothermique li¢ aux processus de dissolution de ces dernicres.
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Figure II1.7.a : Apparecil de mesure DSC, type Figure IIL.7.b : Schéma de principe d’un appareil
NETZSCH DSC 204 HP. DSC.

I11.7.1. Méthode de détermination de I’énergie de réaction

Les fractions volumiques transformées du matériau, sont proportionnelles de changement
d’enthalpie, ces derniéres sont données par les mesures des aires de chaque pic. Toutefois, ces
aires dépendent de la ligne de base de la courbe de DSC, qu’il n’est pas facile de la tracer (il faut

faire un choix judicieux). Nous convenons que la température du maximum du pic soit
considérée comme étant celle de la réaction de restauration 7, ou de recristallisation?,,_,. .
Pour estimer I’énergie d’une réaction, on doit procéder par le calcul de ’aire située entre

le pic correspondant a cette transformation et la ligne de base. (figure I11.8.a).

Le calcul de cette aire AH

torlale

se fait par la sommation de toutes les aires élémentaires

AH (1), selon I’équation suivante :

T.'\'u
B i P BB oo ememmmcsimiiimes o (Eq.111.3)
T,

i
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Figure II1.8.a : Mcsure de 1"¢énergie de réaction par le calcul de 1’aire sous le pic.

111.7.2. Méthode de détermination de la fraction transformée
A la température 7,(f)la fraction transformée X, (%) qui caractérise le taux

d’avancement de la réaction est obtenu par le calcul du rapport de I’enthalpie partielle a cette

température AH (z) correspondant a l'aire du pic entre la température initiale 7, et la
température considérée 7' (¢), et I’enthalpie totale de la réaction AH ,,,, (figure IIL.8.b).
., AH () :
X () =L e, (Eq.IIL4)
iotale
4
H
1.0000 -
W
E
% 0.8000-
= 06000
0.4000 -
7°C)
0.2000 ; i
250 300 350 400 450

Figure IIL8.b : Calcul de la fraction transformée a partir d’un thermogramme.
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I11.7.3. Calcul des paramétres cinétiques
Pour calculer I’énergie d’activation, on a utilis¢ les méthodes de Kissinger, Akahira et
Sunrose (K.A.S.) [3]; Ozawa, Flynn et Wall (O.F.W.) [4-7]; et Boswell [&], qui donnent

I’énergie d’activation d’un systéme a partir de I’évolution de la température du maximum du pic

exothermique (7, ) en fonction de la vitesse @, a I’aide des relations qui seront explicité dans

max

le prochain chapitre.

I11.8. Diffraction des rayons X

Un matériau est en géncral un polycristal formé d’une multitude de grains, chacun d’entre
eux étant en fait un monocristal (peut étre non parfait) constitué d’un empilement régulier
d’atomes. Cet empilement peut étre décrit par des ensembles de plans cristallins définis par
une distance inter-réticulaire d,, en fonction des indices de Miller £, k, 7. Cette distance d,
est mesurable par diffraction de rayons X (DRX) grice a la loi de Bragg.

Dans le cas d’un matériau polycristallin constitué d’un trés grand nombre de grains
vis-a-vis de la dimension du faisceau incident, il y aura toujours une famille de plans {hk!}

donnants lieux a une diffraction : on obtient donc simultanément les faisceaux susceptibles de
diffracter et ces faisceaux forment des cones de demi-angle au sommet 20 (un cone par

{hkl}

famille de plans .
Les positions des pics dans 1’espace angulaire étudié sont données par la relation de Bragg :

SIMBBragg = Tor— ettt (Eq.IIL9)

Cette équation comporte deux paramétres expérimentaux qui sont: Opgrqg4 angle de Bragg
(angle d’incidence du faisceau X par rapport a la famille de plan {hkl}, et A (longueur d’onde
de la radiation utilisée).

Pour réaliser les conditions de diffraction sur une famille de plans {#k/}; la longueur d’onde

incidente a été fixée et la variable prise en compte est donc ’angle 8

97



Chapitre H1 Matériaux et Méthodes D’analyses utilisées

— _

La diffraction des rayons X a été utilisée dans le but d’accéder a des informations sur la
structure cristalline du matériau, la taille des grains, la répartition des domaines diffractant, ainsi
que I’évolution des parametres de mailles sont autant d’informations facilement accessibles par
cette méthode.

Les diffractogrammes ont ¢té réalisés sur des échantillons a surfaces plates et polies,

grice a un diffractométre X’Pert-PRO MRD-Philips (figure II1.9), a configuration Bragg-
Brentano, opérant avec unc anticathode en Cuivre sous 40kV ct 30mA , délivrant des
radiations Cug, (441 =1,5406 A, 2,, =1,54443 A). Le rayon du goniométre est de
240mm. La partie irradiée de I’échantillon est rectangulaire de dimension [0mm>2mm, les
rayons X tombent sur la section longitudinale du fil de cuivre tréfilé (figure I11.10).
Dans ces analyses, les angles 20 de Bragg ont ét¢ variés de 20; = 40° jusqu’a 260y = 100°, a
avec un pas de 460 = 0,017°, et un temps de comptage de 5,169 s pour chaque pas. Afin
d’étudier la microstructure et les défauts cristallins, les diffractogrammes DRX réalisés pour les
¢chantillons de fils en cuivre pris des bancs de tréfilage de I'usine, ont ¢t¢ analysés par une
méthode de modélisation globale du spectre de poudre appelée Whole Powder Pattern Modeling
(WPPM), qui est un moyen avancée pour ’analyse microstructurale utilisant la DRX [9-11]. A
la différence de la plus part des procédures de modélisation traditionnelles et modernes, la
procédure WPPM permet de la modélisation des spectres de poudre directement en termes de
paramétres microstructuraux, ¢’est ainsi qu’elle nous fournit des informations sur la forme des
domaines cristallins et distribution des tailles, et sur les défauts du réseau cristallin comme les
types et densités de dislocations, et les défauts d’empilement [12, 13].

L’ensemble des spectres de diffraction a été réalisé dans le laboratoire du Génie des
Procédés, a I’Université Abderrahmane Mira —Bejaia ; Ce diffractométre est piloté par un
logiciel X Pert HighScore Plus.

Pour ¢valuer la taille des cristallites, nous avons appliqué la formule de Scherrer [14] :

_ A'RC‘H(H)
() ) T—— B oSty s (Eq.IIL.10)

Ou la constante 0,8 <A < 1,2 est un facteur correcteur qui dépend de la forme du
domaine cohérent diffractant. FWHM est la largeur a mi-hauteur du pic, positionné a Op,q44

angle de Bragg.
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Pour I’analyse des diffractogrammes, nous avons suivi la procédure appelée WPPM
(Whole Powder Pattern Modeling), dans cette procédure l'ensemble de la courbe du
diffractogramme mesuré, est fitt¢ directement par la somme de bruit de fond et les fonctions de
profil théoriquement construites. Ces fonctions de profil sont calculés pour chaque réflexion
comme la convolution de la transformée de Fourier inverse, des coefficients de Fourier de la
taille et de déformation, établis théoriquement, et les profils instrumentaux correspondant

mesurés (voir chapitre 1V. §1V.4.2).

Figure 1119 : Diffractometre Panalytical X Pert PRO.

RYX incidents

v/

// RX diffractes
)‘

Folume irradié __—-
parles X

Echannilion

Figure III.10 : Le volume irradié.
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CHAPITRE IV : Les résultats et leurs interprétations

Introduction

Pour des fins industrielles ou techniques, le cuivre est assujetti a des déformations
plastiques telles que le laminage afin d’obtenir des tdles ou le tréfilage pour avoir des fils et
cables.

Le tréfilage a froid est essentiellement une opération de mise en forme par déformation
plastique. Dans les métaux, cette déformation s’obtient par glissement suivant certains plans et
directions de glissement grice au déplacement de dislocations, ou par maclage. Dans ce dernier
cas, les atomes du matériau se déplacent de telle maniére que le réseau non transformé et le
réseau maclé deviennent symétriques par rapport a un plan dit « plan de macle ».

Apres déformation, une partie de ces dislocations restent picgées a I’intérieur des grains.
Dans ce cas, la structure est dite ¢crouie et les propriétés du métal sont modifices. Le tréfilage a
pour effet de « durcir » le métal et de diminuer ses possibilités de déformation ultérieure [1-3].

Souvent, on recourt au recuit, soit pour poursuivre le tréfilage a froid, soit pour redonner
aux produits finis des propriétés de plasticité suffisante. Mais ce procéd¢ demande de I’énergie et
du temps, donc de I’argent.

Le probléme d’un point de vue métallographique, est de comprendre les mécanismes de

restauration et de la recristallisation du materiau.
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IV.1. Etude métallographique par la microscopie optique

IV.1.1. Le suivi par la Microscopie Optique des fils de cuivre tréfilés a froid

L’investigation métallographique effectuée a ’aide d’un microscope optique a révélé
I’évolution de la forme et la morphologie des grains dans le matériau pendant le procédé de la
mise en forme par tréfilage a froid.

Durant ce processus, la déformation plastique induit une anisotropie morphologique de
la structure des grains ; les grains s‘allongent et s’orientent parallélement a 1’axe de tréfilage,
ainsi ils s’organisent selon une orientation privilégiée la distribution des orientations n’est plus
aléatoire « random », le matériau acquit une structure texturée, ¢’est une texture de morphologie,
dite de « tréfilage » [2].

L'orientation réguliere des cristallites déterminée par les efforts extéricurs est désignée
par « la texture cristallographique de déformation », ne peut étre décelée par ce type d’examen,
il faut alors procéder a une étude plus approfondie par la diffraction de rayons X, en usant d’un
diffractomctre a 4 cercles.

On remarque dans les micrographies des figures (VI.1.a — IV.1.j) que plus la déformation
est forte c'est-a-dire que le taux de réduction induit par le tréfilage est grand, plus le nombre de
grains a orientation préférentielle est grand.

L’intensité et le caractére de la texture est fonction du type et du mode de déformation,
dans ce cas pour le cuivre, qui a une structure cristallographique (C.F.C), et ayant subi un

tréfilage, ¢’est a dire une déformation uniaxiale, le type de texture est fibreuse [4].
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Figure I'V.1 : Evolution de la microstructure d’un fil en cuivre durant le tréfilage.
(a) fil machine ; (b) £ =21,23% ; (c) € =43,75% ; (d) £ =58.56% ; (c) £ =69.75% ;
() £=77.44% ; (g) € =83.50% ; (h) £ =87.75% ; (1) £ =91.37% ; (j) & =96.48%.
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IV.1.2. Le suivi par la Microscopie Optique des fils de cuivre tréfilés a froid et recuits

La fabrication des fils ¢électriques en cuivre, de tous les calibres, depuis les conducteurs
fins pour le bobinage et la microélectronique, jusqu’a ceux destinés aux cibles de hautes
tensions, repose sur le procédé de mise en forme a froid par tréfilage du cuivre.

Vue les causes liées a la dégradation des propriétés physiques, électriques, et mécaniques,
cités aux (chapitre I et 11 ), il est parfois nécessaire de réaliser un traitement thermique de recuit
préalable. Ce traitement thermique peut étre effectué avant I'utilisation du métal ou aprés la
déformation. Un recuit intermédiaire est parfois souhaitable. Ce dernier choix se pratique
généralement, au cours de tréfilage entre les différentes passes. Les traitements thermiques ont
pour but de récupérer une grande partie de ces propriétés, surtout la ductilité du matériau pour
minimiser les effets de casse qui se produisent sur la chaine de fabrique.

L’objectif de cette partie est de comprendre I'effet de ce recuit sur I’évolution de la
structure au cours de la restauration et au cours de la recristallisation.

Notre choix est porté sur quatre températures différentes, a savoir (200°C, 300°C, 400°C,
et 500°C). Cette approche expérimentale est dictée par la nécessitc de mieux ctudier,
comprendre, et comparer les effets de la température de recuit sur les différents phénomenes de
transformations microstructurales, et pour voir le comportement du matériau a différentes
températures.

Le principe consiste a chauffer un ensemble d’échantillons de différentes réductions a la
température souhaitée, pendant un temps déterminé, le chauffage se fait sous un vide primaire
pour éviter une oxydation excessive des échantillons. Les échantillons sont laissés refroidir a
I’air libre de la salle.

On répéte ce protocole expérimental pour chaque température durant des laps de temps
bien définis a savoir : | min, 2 min, 4 min, & min, 16 min, 32 min, 64 min, ¢t enfin 128 min.

L’examen au microscope optique des différents échantillons est pratiqué a ces instants

pendant le recuit.
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IV.1.2.1 Effet du temps

Les séries de figures (IV.2.a - IV.2.h), (IV.3.a - IV.3.h), (IV4.a - IV.4.h), et (IVS.a -
IV.5.h), présentent respectivement I’¢volution de la microstructure d’un fil en cuivre tréfile,
réduit a € =43,75% de sa section, recuit sous vide primaire aux températures : 200°C, 300°C,
400°C, 500°C, dans le temps.

Sur la premiére série de micrographies (IV.2.a - IV.2.h), on remarque que pour ce taux de
réduction, la température 200°C n’est suffisante pour déclencher les processus de transformation,
la recristallisation.

Sur la deuxiéme série (IV.3.a - IV.3.h), on constate que pour ce taux de réduction et cette
température, la recristallisation se déclenche dés la 16™ minute du temps de recuit, ensuite le
processus de transformation de recristallisation se poursuit de maniére monotone, au bout d’une
heure le matériau est enticrement recristallisé.

Sur la troisiéme série de photos (IV.4.a - IV.4.h), on note que pour ce taux de réduction et
cette température, la recristallisation se déclenche a un instant situé entre la 8™ et la 16°™
minute du temps de recuit, ensuite le processus de transformation de recristallisation se poursuit
de maniére monotone, vers la fin du recuit le matériau est enticrement recristallisé.

Enfin sur la derniére série (IV.5.a - IV.5.h), on observe que pour ce taux de réduction et
cette température, la recristallisation se déclenche dés la 4™ minute du temps de recuit, au bout
d’une heure le matériau est enticrement recristallisé. D’autre part le prolongement du temps de
recuit provoque le début de croissance de certains grains (Fig. IV.5.g).

Il a ¢té trouve que, le recuit des fils électriques a haute température accélére le
mécanisme de recristallisation, accompagnée par un adoucissement des fils et la diminution de la

résistivité électrique, ¢’est I'effet de température [5].
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() (b)

(® (h)

Figure IV.2 : Microstructure du fil en cuivre trefilé, réduit a € =43,75% de sa section, recuit a T=200°C,
pendant: (a)] min, (b) 2 min, (¢)4 min, (d) 8 min ;(e)16 min ;(f) 32 min ; (g) 64 min ;
(h) 128 min.

Page | 106



Chapitre IV Les résultats et leurs interprétations

(a) (b)

(©) (d)

(® (h)

Figure I'V.3 : Microstructure du fil en cuivre tréfilé, réduit a £ =43,75% de sa section, recuit 8 T=300°C,
pendant: (a)l min, (b) 2 min, (¢)4 min, (d) 8 min ;(¢)}16 min ;(f) 32 min ; (g) 64 min ;
(h) 128 min.
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Figure IV.4 : Microstructure du fil en cuivre tréfilé, réduit a £ =43,75% de sa section, recuit a T=400°C,
pendant: (a)l min, (b) 2 min, (¢)4 min, (d) 8 min ;(¢)}16 min ;(f) 32 min ; (g) 64 min ;
(h) 128 min.
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(® (h)

Figure IV.5 : Microstructure du fil en cuivre tréfilé, réduit a £ =43,75% de sa section, recuit a T=500°C,
pendant: (a)] min, (b) 2 min, (¢)4 min, (d) 8 min ;(e)16 min ;(f) 32 min ; (g) 64 min ;
(h) 128 min.
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Les séries de figures (IV.6.a - 1V.6.h), (IV.7.a - IV.7.h), (IV.8.a - IV.8.h), et (IV.9.a -
IV.9.h), présentent respectivement 1’évolution de la microstructure d’un fil en cuivre tréfilé,
réduit a € =87,75% de sa section, recuit sous vide primaire aux températures : 200°C, 300°C,
400°C, 500°C, dans le temps.

Sur la premiére série de micrographies (IV.6.a - IV.6.h), on observe que pour ce taux de

™ minute du temps de

réduction et cette température, la recristallisation se déclenche dés la 32
recuit, ensuite le processus de transformation de recristallisation se poursuit de maniére
monotone, au bout de deux heures le matériau est entiérement recristallisé.

Sur la deuxieme série (IV.7.a - IV.7.h), on remarque que pour ce taux de réduction et

éme

cette température, la recristallisation se déclenche dés la 8" minute du temps de recuit. Le

2" minute.

matériau recristallise complctement vers la 3
Sur la troisieéme série de photos (IV.8.a - IV.8.h), on note que pour ce taux de réduction et
cette température, la recristallisation se déclenche a la 4 du temps de recuit, au bout de la gk
minute le matériau est enticrement recristallisé.
Enfin sur la derniére série (IV.9.a - IV.9.h), on constate que pour ce taux de réduction et

éme

cette température, la recristallisation se déclenche dés la 17" minute du temps de recuit, dés la

4°™ minute le matériau est entiérement recristallisé. La figure (IV.9 et h) montre la croissance
de certains grains lors de la réaction de recristallisation.

On conclue qu’il a été trouvé que, le recuit des fils électriques a haute température
couplé a un grand taux de déformation, accélérent les mécanismes de restauration et de
recristallisation, effets qui se traduisent par un adoucissement des fils et la diminution de la

résistivité électrique, ¢’est I’effet double de « température-déformation ».

Page | 110



Chapitre IV Les résultats et leurs interprétations

(©) (d)

(® (h)

Figure IV.6 : Microstructure du fil en cuivre tréfilé, réduit a € =87,75% de sa section, recuit a T=200°C,
pendant: (a)] min, (b) 2 min, (¢)4 min, (d) 8 min ;(e)16 min ;(f) 32 min ; (g) 64 min ;
(h) 128 min.
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(@ (h)

Figure 1V.7 : Microstructure du fil en cuivre tréfilé, réduit a € =87,75%de sa section, recuit 8 T=300°C,
pendant: (a)l min, (b) 2 min, (¢)4 min, (d) 8 min ;(¢)}16 min ;(f) 32 min ; (g) 64 min ;
(h) 128 min.
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(@ (h)

Figure 1V_8 : Microstructure du fil en cuivre tréfilé, réduit a € =87,75%de sa section, recuit a T=400°C,
pendant: (a)1 min, (b) 2 min, (¢)4 min, (d) 8 min ;(e)16 min ;(f) 32 min ; (g) 64 min ;
(h) 128 min.
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(® (h)

Figure IV.9 : Microstructure du fil en cuivre tréfilé, réduit a € =87,75%de sa section, recuit 8 T=500°C,
pendant: (a)l min, (b) 2 min, (¢)4 min, (d) 8 min ;(¢)}16 min ;(f) 32 min ; (g) 64 min ;
(h) 128 min.
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IV.1.2.2. Effet de la température

Les séries de figures (IV.10), (IV.11), (IV.12), (IV.13), et (IV.14) illustrent
respectivement, I’évolution de la microstructure de fils en cuivre tréfilés (e = 43,75%). Chaque
séric présente une comparaison de la microstructure d’un fil électrique recuit a différentes
températures et pendant une méme durce.

Sur la premiére série de micrographies, on constate qu’il n’y a pas un changement dans la
microstructure sur les micrographies, donc pour ce taux de déformation la recristallisation ne se
produit pas méme a 500°C. Sur la deuxicme série, on remarque aussi comme le cas cité
précédemment, pour un temps cours de 2 minutes, la recristallisation ne se produit pas dans ce
matériau. En examinant la troisiéme série de photos, on observe que pour ce taux de
déformation, la recristallisation se déclenche dés la 4°™ minute pour la température de 500°C.
Mais la quatriéme série montre que pour ce taux de déformation, la recristallisation se déclenche
dés la 16°™ minute pour la température de 300°C.

Finalement, sur la derni¢re série, apres plus 2 heures de recuit, les fils ¢lectriques traités
thermiquement sont totalement recristallisés, exception faite pour les fils recuits a la température
de 200°C, ceux-la ne recristallisent pas. L’apport d’énergie extérieure et le taux de déformation

ne sont pas suffisants pour activer la recristallisation.

(c) (@
Figure IV.10 : Fil tréfilé a 43,75%, recuit pendant 1 min : (2)200°C, (b)300°C, (c)400°C, et (d)500°C.

Page | 115



Chapitre IV Les résultats et leurs interprétations

a
L aSpm |
(c) (d)
Figure IV.11 : Fil tréfilé a 43,75%, recuit pendant 2 min : (2)200°C, (b)300°C, (c)400°C, et (d)500°C.

() (d)
Figure IV.12 : Fil tréfilé 4 43,75%, recuit pendant 4 min : (2)200°C, (b)300°C, (¢)400°C, et (d)500°C.
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(¢) (d)
Figure 1V.13 : Fil trefilé a 43,75%, recuit pendant 16 min: (a)200°C, (b)300°C, (c)400°C, et (d)500°C.

() (d)
Figure IV.14 : Fil tréfilé 4 43,75%, recuit pendant 128 min : (a)200°C, (b)300°C, (¢)400°C, ct (d)500°C.

Page | 117



Chapitre IV Les résultats et leurs interprétations

Les séries de figures (IV.15), (IV.16), (IV.17), et (IV.18) illustrent respectivement,
I’évolution de la microstructure de fils en cuivre tréfilés (e = 87,75%). Chaque série présente une
comparaison de la microstructure d’un fil ¢lectrique recuit sous vide aux températures ( 200°C,
300°C, 400°C, et 500°C) pendant une méme durce.

Sur la premiére série de micrographies, on observe que pour ce taux de réduction, la
recristallisation se déclenche dés la 1°™ minute du temps de recuit, pour T=500°C.

Sur la deuxi¢me série, on remarque que pour ce taux de réduction, le matériau est
recristallisé dés la 2°™ minute, par contre pour les autres températures il ne se produit rien.

En examinant la troisicme série de photos, on note que pour ce taux de réduction, le
matériau est complétement recristallisé dés la 2°™ minute pour 500°C, par contre a 400°C la
recristallisation se déclenche a la 4™ minute.

Finalement, sur la derniére série, on remarque que pour ce taux de réduction, le matériau

éme

est complétement recristallisé aprés la 64 minute, aussi on remarque que pour 500°C la

recristallisation secondaire est déja établie

(©) (d)
Figure 1V.15 : Fil tréfilé 4 £ =87,75% recuit pendant 1 min: (a)200°C, (b)300°C, (¢)400°C, et (d)500°C.
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(c) (d)
Figure 1V.16 : Fil tréfilé a € =87,75% recuit pendant 2 min: (a)200°C, (b)300°C, (¢)400°C, ¢t (d)500°C.

(c) (d)
Figure IV.17 : Fil tréfilé 4 & =87,75% recuit pendant 4 min: ()200°C, (b)300°C, (c)400°C, et (d)500°C
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(©) (d)
Figure IV.18 : Fil tréfilé & £ =87,75% recuit pendant 128 min: (a)200°C, (b)300°C, (¢)400°C, ct (d)500°C

IV.1.2.3. Effet du taux de déformation

Chacune des séries de microphotographies (IV.19), (IV.20), (IV.21), et (IV.22), montre
deux séquences montrant une comparaison de 1’évolution microstructurale de fils en cuivre
trefilés a 43,75% et 87,75% respectivement, recuits a une méme température. La premicre
série montre que pour le fil tréfile a 43,75% , il ne se passe rien, par contre pour le fil Electrique
tréfilé a 87,75% , il se produit la recristallisation aprés la 32°™ minute. Sur la deuxiéme séric,

6&111::

on remarque que pour le fil tréfilé a 43,75% , la recristallisation se produit des la 1 minute,

par contre pour le fil électrique tréfilé a 87,75% , la recristallisation se produit plus tot vers la

8™ minutes du début de recuit. En analysant la troisiéme série, on note que pour le fil tréfilé a

43,75% , la recristallisation se produit entre la 8™ et la 16°™ minutes, par contre pour le fil

éme

¢électrique tréfilé a 87,75% , la recristallisation se produit plus tét que la 4™ minute du début de
recuit.

Enfin la derniére série montre que pour le fil électrique tréfilé a 43,75%, la
recristallisation se produit vers la 4°™ minute, par contre pour le fil électrique tréfilé a 87,75% ,

ére

la recristallisation se produit plus t6t que la 17" minute du début de recuit.
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£=43,75% £=87,75%

1 minute

32 minutes

64 minutes

128 minutes

Figure IV.19 : Comparaison de la microstructure de deux fils tréfilés, en cuivre, réduit a deux
différents taux, et recuits sous vide primaire 3 T=200°C, pendant différents temps .
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£=43,75% £ =87,75%

8 minutes | minute

16 minutes

128 minutes

Figure IV.20 : Comparaison de la microstructure de deux fils tréfilés, en cuivre, réduit a deux
différents taux, et recuits sous vide primaire a T=300°C, pendant différents temps .
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£ =43,75% £ =87,75%

16 minutes 4 minutes 1 minute

128 minutes

Figure IV.21 : Comparaison de la microstructure de deux fils tréfilés, en cuivre, réduit a deux
différents taux, et recuits sous vide primaire 4 T=400°C, pendant différents temps .
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£=43,75%

4 minutes 2 minutes 1 minute

128 minutes

Figure IV.22 : Comparaison de la microstructure de deux fils tréfilés, en cuivre, réduit a deux
différents taux, et recuits sous vide primaire 4 T=500°C, pendant différents temps.
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IV.2. Observations par le MEB de la microstructure des fils de cuivre tréfilés

Les figures (1V.23) et (1V.24) présentent la microstructure d’un ¢chantillon de fil machine
révélée par microscopie électronique a balayage (MEB). On remarque que cet état se
caractérise par des grains de taille assez grande et contenant plusieurs macles. Ces macles sont

« macles de déformation » puisqu’il faut noter que le fil machine avait subi une déformation

pendant sa fabrication.

Figure IV.23 : Microstructure MEB du fil machine, en cuivre (coupe longitudinale) x400.

16KV X400 50pm | 0000 PC-SEM
Figure IV.24 : Microstructure MEB du fil machine, en cuivre (coupe transversale) x400.
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La figure IV.25 illustre la microstructure du fil machine, on y remarque la présence des macles
dites « macles de déformation », ainsi que la présence aussi des bandes de glissement, cela peut
étre expliqué du fait que le fil machine est lui-méme déform¢ par tréfilage, au cours de sa

fabrication.

e b il ,
S |

;[ ASKV | | X3,000  5pm _.0000 PC-SEM
Figure IV.25 : Microstructure MEB du fil machine, en cuivre (coupe transversale) x3000.

Les figures 1V.24-1V.29, illustrent I’évolution de la microstructure avec le taux de déformation,
des fils de cuivre tréfilés a froid. On remarque que les grains s’allongent selon I'axe de tréfilage
au fur et a mesure que le taux de déformation augmente, on remarque aussi que la taille des
grains diminue (voir les coupes transversales). Les micrographies montrent aussi les bandes de

cisaillement induites par la déformation.
Diha et al. (2013), avaient remarqué que les grains des fils électriques de cuivre industriel pur,

sont fortement orientés au cours de la déformation par fluage, selon ’axe de tréfilage, cela

depuis le stade primaire du fluage jusqu’au stade tertiaire [6].
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45kV X400 —50um 0000 PC-SEM
Figure IV.26 : Microstructure MEB du fil en cuivre tréfilé a froid
a un taux de déformation de &€ = 58,56 % (coupe longitudinale).

150 X400 2, S0 - 0000 P 2
Figure 1V.27 : Microstructure du fil en cuivre tréfilé a froid
a un taux de déformation de £ = 58,56 % (coupe transversale).
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Figure 1V.28 : Microstructure du fil en cuivre tréfilé a froid
a un taux de déformation de £ = 77,44 % (coupe longitudinale).

SABKV X400 -50pm. <0000 - PCSEM, - -
Figure 1V.29 : Microstructure du fil en cuivre tréfilé a froid
a un taux de déformation de & = 77,44 % (coupe transversale).

Page | 128



Chapitre IV Les résultats et leurs interprétations

La figure IV.30 montre la modification de la forme d’un grain sous I’effet du glissement des
plans cristallins du matériau, la ligne pointillée visualise des bandes de cisaillement qui
semblent réguler par des dimensions infimes des paquets de plans en glissement, ce qui

engendre les cisaillement du matériau [2].

a un taux de dé¢formation de € = 77,44 % (coupe transversale).

A D'échelle microscopique, la déformation plastique a froid est due essentiellement au
mouvement de dislocations. Ce mode de déformation conduit a une modification de la forme
des grains qui générent une structure fibreuse, ¢’est le mode par glissement ou par mouvement
en petits paquets de plans mal empilés, ce engendre ’avancée de macle, ¢’est le mode de
déformation par maclage ; plusieurs parameétres contrélent I’activation d’un mode ou d’un
autre ou les deux en méme temps, surtout ’énergie de défaut d’empilement, et les énergies
d’activations requises pour chaque atome du systéme matériel et sa probabilité a participer au
mécanisme d’un mode ou d’un autre.

L’observation de la surface polie et attaquée chimiquement, d’un échantillon de fils
déformé par tréfilage, par le MEB, montre des lignes qui témoignent d’une déformation par
glissement, en effet au cours du tréfilage, 1l y a eu glissement des plans cristallins, a la manicre
de cartes de jeu glissant les unes sur les autres( figure IV.31). Si la déformation se poursuit
d’autres lignes se forment, ce qui se traduit par le déclenchement de glissements le long d’autres
plans cristallographiques. Chacune des marches observées est en réalité la résultante du

mouvement d’un nombre important de dislocations dans le méme plan de cristallin.
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Les dislocations se déplacent sous I’effet des contraintes appliquées sur le fils tréfilage au
cours de la traversée de la filiere. La déformation plastique se produit dans le matériau déformé
grace aux mouvements de dislocations. Il y en a deux types de mouvements de dislocations, le

glissement ct la montée (montée-déviée).

Figure IV.31 : Schéma de la formation de bandes de glissement.

Dans les matériaux de structure cubique centrée, la déformation par glissement est la
plus prépondérante, ainsi que pour les matériaux a structure cubique a faces centrées et qui
posseédent une forte et moyenne énergie de défaut.

Les coupes transversales montrent [’évolution de la taille des grains au cours du
tréfilage, elle décroit avec la réduction : la taille moyenne des grains pour le fil machine est
autours de 30um puis décroit, vers 15pum pour le fil tréfilé a 58,56%, et enfin autours de
moins de 5 pum pour le tréfilé a 77,44%. Les coupes longitudinales indiquent que les grains
s’allongent et que leurs longueurs peuvent dépasser les 100 um, le facteur de forme (Shape
form factor) augmente au fiir et a mesure que la déformation par tréfilage croit.

Sur les micrographies obtenues a 1’aide du microscope a balayage (MEB), on remarque
de manicre tres claire, I’effet de glissement sur la déformation du matériau, on peut dire que la
déformation du cuivre au cours du tréfilage est favorisée par ce mode de déformation plutét
que par le mode glissement. Les macles observées sont dites macles de déformations. Il existe
un autre type de macles dites « macles de recuit », qui se manifestent au cours d’un traitement

thermique de recuit [7].
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IV.3. Investigation par la mesure de la microdureté HV

IV.3.1. Analyse de la validité de résultats de mesure

Dans nos tests de microdureté, nous avons relevé un minimum de 5 mesures par essai,
pour chaque échantillon, une distance de sécurit¢ entre deux indentations voisines a ¢té
respectée, nous avons opté pour valeur de six(6) fois la moyenne des diagonales pour chaque
¢chantillon. La charge utilisée est de 200 gf durant un temps de 10 secondes.

Afin de valider les résultats de mesure de microdureté obtenus lors des essais effectués sur les
différents échantillons. Nous nous sommes basés sur deux critéres, le facteur de répétabilit¢ R, ce
facteur est défini par la formule suivante :

Lo = L3 [P RO——————— Eq.IV.1

Ou d,qx ¢ La plus grande valeur des diagonales mesurées lors d’un test.

dmin + La plus petite valeur des diagonales mesurées lors d’un test.

d : Lamoyenne des diagonales mesurées lors du méme test.
La répétabilité R concerne la variabilité entre les résultats de test individuels obtenus dans le
méme laboratoire, par le méme opérateur, et avec le méme appareil de mesure. Ce facteur nous
renseigne sur la portée de I'exactitude de nos mesures. Selon les dernicres recommandations de
I’A.S.T.M sous le code [ASTM E384 — 10], dans les essais de microdureté Vickers, et pour une
charge comprise entre 100 gf et 1000 gf, le facteur de répétabilité aurai une valeur limite

maximale égale a 13 %, avec une erreur de 3 %.

Nous avons aussi utilisé un autre facteur, appelé facteur d’inhomogéncéité afin d’explorer
I’uniformité de la distribution de la microdureté dans les échantillons. Ce paramétre est défini par

I’expression suivante [8]:

J(niﬂx}:?: 1 (Hvi_HVmoy.)z
IF = X ) EqIV.2

HVioy.

Les erreurs sur les calculs ont ¢té¢ estimés grace différentes méthodes. nous avons calcul¢ les
¢cartypes suivants :

- Ecartype moyen selon la formule suivante :
e 5 L T ——— EqlV.3

- Ecartype de Pearson avec la relation suivante :

p= B EqIV.4
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I’Ecartype standard en appliquant I’expression mathématique :

4 (n-1)

,Z(Jc—f)2
p=

En examinant de prés de contenu des tableaux (IV.1 et IV.2), nous avons constaté que les valeurs
du facteur de répétabilité R sont inféricures a la valeur limite R4 = 13 %, définic par
A.S.T.M, , et que les erreurs sur les mesures sont majoritairement inféricures a E, ., =3 %
(voir ANNEXE-I-), alors nous pouvons conclure que nos résultats de mesures sont valides, que
nous pouvons continuer leur analyse.

Tableau I'V.1 : Résultats de mesures des diagonales d’indentation.

€ HVy, d4 d; ds dy ds d Aimax Amin
0,00% | 59,54 |78,52635 |[77,26010 | 78,42450 | 78,16260 | 82,60035 | 78,99478 [ 82,60035 |77,26010
21,23% | 102,15]59,68410 [59,81505 | 60,17880 [53,09210 |60,30975 | 58,61596 |60,30975 |53,09210
43,75% | 112,94 | 57,15715 | 57,16695 | 57,74895 |57,12330 | 57,37065 | 57,31340 | 57,74895 [57,12330
58,56% | 114,28 [ 56,87595 |57,76350 | 57,05055 | 56,30850 | 56,83230 | 56,96616 [57,76350 | 56,30850
69,75% | 116,64 | 55,90110 |56,06115 | 56,87595 [56,20665 |56,93415 | 56,39580 |56,93415 |55,90110
77,44% | 119,58 57,26880 | 54,06780 | 56,20665 |55,15905 | 55,78470 |55,69740 | 57,26880 | 54,06780
83,50% | 119,76 56,14845 |55,31910 |55,71195 |56,07570 | 55,12995 | 55,67703 [56,14845 |55,12995
87,75% | 120,88 | 54,80985 |55,30455 [55,90110 |55,14450 | 55,88655 | 55,40931 [55,90110 | 54,80985
91,37% | 121,80 | 54,.80985 | 55,37730 | 54,64980 |55,42095 | 55,74105 |55,19979 | 55,74105 | 54,64980
96,48% | 125,10 54,56250 | 54,88260 | 54,85350 |53,71860 | 54,24240 |54,45192 | 54,88260 | 53,71860
Tableau 1V.2 : Récapitulation des valeurs des critéres de validité des mesures.
Facteur T .,
o | | Bomme | bommede | S| o | Nl
0,00% 59,54 2,056 2,658 2,972 0,04465 6,76
21,23% | 102,15 1,458 1,920 2,147 0,02101 12,31
43,75% | 112,94 0,752 0,866 0,969 0,00858 1,09
58,56% | 114,28 1,504 1,950 2,180 0,01908 2,55
69,75% | 116,64 1,632 1,717 1,919 0,01645 1,83
7744% | 119,58 3,696 4,549 5,086 0,04253 5,25
83,50% | 119,76 1,392 1,750 1,957 0,01634 1,83
87,75% | 120,88 1,744 1,912 2,138 0,01769 1,97
91,37% | 121,80 1,720 1,841 2,058 0,01690 1,98
96,48% | 125,10 1,880 2,106 2,355 0,01882 2,14
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IV.3.2. Etude de I’évolution de la microdureté HV des fils de cuivre tréfilés a froid

La figure (IV.32) montre la variation de la microdureté Vickers HV en fonction du taux
de réduction des fils tréfilés a froid ; on remarque que la microdureté augmente avec le taux de
déformation ¢ (%).

Ce phénomeéne est appelé durcissement par écrouissage. La déformation plastique a froid
conduit a un durcissement plastique du matériau désigné communément par le terme
« ecrouissage ». L’écrouissage est expliqué par I’augmentation dans le réscau des deéfauts
supplémentaires introduits dans le matériau écrouis a savoir les lacunes, interstitiels, dislocations
et éventuellement des macles. L’effet de I’augmentation de la densité de dislocations introduites
lors de cette déformation plastique par tréfilage est le plus notable.

L’écrouissage du matériau dépend de sa teneur en différentes espéces chimiques
(impuretés ou additives), du taux de déformation appliquée et des conditions de déformation
(température, vitesse et mode de déformation).

En effet, la déformation plastique entraine une augmentation conséquente de la densité
de dislocations, ce qui se traduit par I’accroissement de 1’énergie ¢lastique stockée dans le
matériau. D’autre part, aprés une déformation plastique, le matériau acquiert une nouvelle
microstructure, une nouvelle texture cristallographique, et un nouvel ¢état énergétique, dits de
« déformation ».

0 10 20 30 40 50 60 70 &0 90 100
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Figure IV.32 : Evolution de la microdureté Vickers HV au cours de tréfilage des fils en cuivre.
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1V.3.3. Evolution de la microdureté HV des fils de cuivre tréfilés a froid et recuits

1V.3.3.1 Influence du facteur « la température de recuit » sur la microdureté HV

Les figures (IV.33), (IV.34), (IV.35), et (IV.36) illustrent les courbes HVf = f(Logt) de
la microdureté des fils ¢lectriques tréfilés, en fonction du temps, au cours d’un traitement
thermique de recuit isotherme, a différentes températures.

En analysant les courbes de la figure (IV.33) relatives aux fils électriques tréfilés a
43,75 % , on remarque qu’a 200°C, la microdureté diminue de maniére lente jusqu’a une valeur
finale HV; = 100,26 . Par contre aux températures 400°C et 500°C, cette diminution est rapide
ct conséquente, ou la valeur est plus basse et ¢gale a HVy = 65,34 .

La figure (1V.34) représente les courbes HVy = f(Logt) des fils Electriques trefilés
a 69,75 %. On note qu’a 200°C, la microdureté diminue de maniére lente depuis la valeur initiale
HV; = 116,64 jusqu’a unc valeur finale HV; = 92,44 . Par contre aux températures 400°C et
500°C, cette diminution est appréciable, la valeur finale de la microdureté Vickers est aux
alentours de HVf = 71,86 .

Les courbes de la microdureté des fils ¢lectriques tréfilés a 87,75 % sont représentées par
la figure (IV.35). On y observe que la microdureté Vickers diminue de manicre assez rapide a
partir de la valeur initiale HV; = 116,64 jusqu’a une valeur finale située entre deux limites
HV; = 67,68 et HV; = 53,42. Pour de grandes déformations, I’effet de température est net, sur
la restauration des proprié¢tés de mécaniques du matériau notamment la ductilité.

Finalement, la figure (IV.36) présente 1’ensemble des graphes HV; = f(Logt)
correspondant aux fils électriques tréfilés a 96,48 %. On constate que pour ce taux de
deformation ¢élevé, la microdureté¢ Vickers diminue de la méme manicre que pour le cas
précédent, il y a une assez rapide diminution a partir de la valeur initiale jusqu’a une valeur
finale située entre deux limites HV; = 65,34 et HV; = 50,44. Lorsque la déformation est
grande, 'effet de température sur le recouvrement de la ductilité du matériau, se sentent de

maniére trés visible.

Page | 134



Chapitre IV Les résultats et leurs interprétations

e ———

L’étude et D'interprétation de ces courbes, permettent de comprendre les effets de
température et du taux de déformation sur le mécanisme d’évolution de la duret¢ du matériau.
On remarque par ailleurs, que la microduret¢ des ¢chantillons diminue avec le temps de
recuit jusqu’a la stabilisation a une valeur constante pour chacun des fils tréfilés ctudics, cette
diminution est causée par ¢limination progressive des contraintes internes, la disparition des
défauts cristallins, 1’annihilations des dislocations de signes opposées, et le réarrangement des
dislocations dans des configurations a ¢énergic minimale, et enfin se stabilise apres la
recristallisation du matériau.

Cette baisse de densité et ces nouvelles configurations de dislocations, traduisent la perte
de I’énergie interne stockée dans les cristallites, par déformation plastique. Le chauffage active et
amorce les mécanismes de restauration et de recristallisation par un apport d’énergie
d’activation, mais les réactions en elles-mémes se font par I’utilisation de cette énergie stockée.

On remarque qu’a haute température 500°C, et pour le fil fortement déformé, [’amorcage
des mécanismes et la chute de la valeur de la microdureté sont rapides, se font dans les 2 minutes
du début de recuit ; cependant pour les fils de réductions inferieures, le phénoméne est juste un
petit peu en retard (quelques minutes de plus). Enfin, le fil le plus faiblement déformé, il y a un
retard marqué d’environ 4 minutes.

Par contre, a petite température 200°C et pour le fil fortement déformé (£=96,48%),
I’amor¢age des mécanismes et la chute de la valeur de la microdureté est tardif, se font aprés 16
minutes du début de recuit ; cependant pour les fils de réductions inferieure (e=43,75%), le
phénomene est presque absent, la diminution de la microdureté est petite d’une valeur initiale
HV; = 112,94 jusqu’une valeur finale HV; = 100,26 .

Notons que cette technique donne plus de précision sur le temps de développement de la

réaction de recristallisation.
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Figure IV.33 : Evolution de la microdureté Vickers HV en fonction du temps pour un taux de
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Figure 1V.34 : Evolution de la microdureté Vickers HV en fonction du temps pour un taux de

déformation de £=69,75%, au cours de recuits isothermes.
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Figure I'V.35 : Evolution de la microdureté Vickers HV en fonction du temps pour un taux de
déformation de £=87,75%, au cours de recuits isothermes.
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Figure IV.36 : Evolution de la microdureté Vickers HV en fonction du temps pour un taux de
déformation de £=96,48%, au cours de recuits isothermes.
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1V.3.3.2 Influence du facteur « taux de déformation » sur la microdureté HY

Les figures (1V.37), (IV.38), (1V.39), ct (IV.40) illustrent les courbes d’¢volution de la
microduret¢ Vickers HV en fonction du temps durant un recuit isotherme a un tempcrature
déterminée, pour des fils ¢électriques tréfilés a froid, de différents taux de déformation (e=43,75%
, §=09,75% , £=87,75% , et £=96,48%). En analysant les courbes de la figure (1V.37) relatives
aux fils électriques tréfilés recuits a 200°C, on remarque que pour le fil le plus déformé,
I’amorgage des mécanismes et la chute de la valeur de la microdureté sont rapides, par rapport

aux autres, et se font vers la 16°™ minute du début de recuit ; pour le taux 87,75%, vers la Joeme

minute, ensuite aprés 1 heure pour le fil a 69,75%, enfin pour le fil a plus petite déformation a
savoir 43,75% , le phénomeéne est presque inexistant, puisque la diminution de la dureté est
faible de la valeur initiale HV; = 112,94 vers unc valeur finale HVf = 100,26 .

La figure (IV.38) représente les courbes HVy = f(Logt) des fils €lectriques tréfilés
recuits a 300°C. On note que pour les fils les plus déformés, I’amorgage des mécanismes et la
chute de la valeur de la microdureté sont rapides, par rapport au fil le moins déformé, et se font

8™ minute du début de recuit ; enfin pour le fil & plus petite déformation

tous aux environ de la
a savoir 43,75% , le phénoméne est moins actif que pour les cas précédents, puisque la
diminution de la dureté n’est pas aussi grande, elle chute de la valeur initiale HV; = 112,94 vers
une valeur finale H[/f = 77,38 .

Les courbes de la microdureté des fils électriques tréfilés recuits a 400°C sont
représentées par la figure (IV.39). On y observe que tous les fils, du moins jusqu’au plus
déformé, I’amorcage des mécanismes et la chute de la valeur de la microdureté sont plus rapides,
par rapport aux températures plus basses, le déclenchement des processus se fait aux alentours de
la 4™ minute du début de recuit ; les phénoménes s’y passent plus activement que pour les cas
précédents.

Finalement, la figure (IV.40) présente I’ensemble des graphes HVy = f(Logt)
correspondant aux fils électriques tréfilés a 500°C. On constate que les deux fils plus déformés,

éme

la diminution de la dureté débute dés la 2" minute (probablement dés la i minute),
I’amorgage des mécanismes et la chute de microdureté sont plus rapides, par rapport aux deux
autres fils de déformations plus faibles, dont la diminution de la duret¢ ne commence que dé¢s la
4:‘:11'16

minute du début de recuit ; les phénomeénes s’y passent moins activement que pour les cas
2 P yp que p

précédents.
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Figure IV.37 : Evolution de la microdureté Vickers HV en fonction du temps durant un recuit isotherme
a T=200°C, pour différents taux de déformation.
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Figure 1V.38 : Evolution de la microdureté Vickers HV en fonction du temps durant un recuit isotherme
a T=300°C, pour différents taux de déformation.

On conclue qu’a partir des cas étudiés, on note bien I’influence des deux effets de température
d’une part et du taux de déformation d’autre part, sur le temps de transformation et la vitesse des
phénoménes qui se produisent, au sein de microstructure du matériau déformé, ainsi Ieffet des
deux paramctres couplés. La mesure de la microdureté est un type de diagnostic efficace en

métallurgie.
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Figure I'V.39 : Evolution de la microdureté Vickers HV en fonction du temps durant un recuit isotherme
a T=400°C, pour différents taux de déformation.
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Figure IV.40 : Evolution de la microdurcté Vickers HV en fonction du temps durant un recuit isotherme
a T=500°C, pour différents taux de déformation.
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Le tableau IV.3 résume les résultats de mesure de la microdureté des fils électriques tréfilés a:
e= 43,75%, &= 69,75%, ¢= 87,75%, et &= 96,48%, et recuits aux températures
constantes : 200°C, 300°C, 400°C, et 500°C.

Nous remarquons I’effet de la température sur la microdureté des fils ¢lectriques tréfilés, lorsque
la température de recuit augmente la microdureté diminue plus rapidement, pour la méme
déformation et le méme temps. Citons I'exemple du fil électrique déformé a € = 43,75 % et
recuit pendant 32 minutes, on voit que sa microdureté a chuté vers: HVy, = 100,52 (a 200°C),
HV,, = 81,36 (300°C), HV,, = 62,84 (400°C), et HV,, = 58,84 (500°C); et que le fil
déformé a € = 87,75 % et recuit pendant 64 minutes, on voit que sa microdureté a chuté vers :
HV,, = 73,86 (200°C), HV,, = 61,20 (300°C), HVp, = 55,20 (400°C), et HV,, = 53,82
(500°C).

Nous pouvons aussi remarquer ’effet du temps sur la microdureté des fils électriques tréfilés,
pour un recuit a une température et un taux de déformation définis, lorsque la durée de recuit
augmente la microdureté diminue. Prenons I'exemple du fil ¢lectrique tréfilé a e = 96,48% et
recuit a la température de T = 500°C, alors sa microdureté diminue de fagon continue a partir
de sa valeur initiale (avant traitement thermique) HV,, = 125,10, en passant parles valeurs
HV,, = 101,70 ( aprés 1 min), HV,, = 60,90 ( aprés 4 min), et finalement HV;, = 50,44
(aprés 128 min).

1V.3.3.3 Influence du facteur « temps » sur la microdureté HV

Sur les figures (IV.41 - 1V.44), on peut comparer I’évolution de la microdureté des
échantillons de taux de déformation différents, a des instants bien déterminés. On remarque trés
bien qu’a la plus petite température et pour un taux de déformation petit, I’évolution de la
microdureté est lente, par rapport a une température plus grande et un taux de déformation plus
grand, et que le couplage des paramétres « température — taux de déformation », accentue la
différence. Il est clair alors qu’une bonne cinétique se développe sous les deux conditions

nécessaires que sont : température adéquate et déformation suffisante.
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Tableau 1V.3 : Résultats des mesures de microdureté.

C-43,75% E-69,75% H-87,75% J-96,48%

1) | HVuewr | Yorw | HVoews | Yorr | HVoewn | Yorwr | HVoewn | Y error

0 112,94 | 0,75 | 116,64 | 163 | 12088 | 1,74 | 12501 | 1,88

60 | 109,40 | 2,88 | 116,26 | 0,81 | 11516 | 0,77 | 114,76 | 1,15
120 | 104,20 | 1,68 | 113,00 | 1,12 | 109,58 | 4,18 | 111,44 | 1,57

§ 240 | 103,42 | 218 | 112,94 | 1,11 | 108,44 | 4,14 | 107,68 | 1,34
S | 480 |10318| 118 |110,76 | 4,03 [107,70 [ 1,92 | 107,38 | 1,70
i 960 | 101,50 | 0,96 | 109,18 | 1,50 | 106,06 | 1,95 | 75,90 | 2,80
1920 | 100,52 | 1,42 |109,22| 054 | 77,44 | 3,15 | 72,24 | 231
3840 | 10034 | 167 | 9866 | 2,95 | 73,86 | 3,03 | 6588 | 7,86
7680 | 100,26 | 231 | 92,44 | 137 | 6768 | 1,70 | 6534 | 1,31

0 112,94 | 0,75 | 116,64 | 1,63 | 120,88 | 1,74 | 12510 | 1,88

60 | 112,82 | 2,22 | 11506 | 083 | 113,556 | 1,25 | 114,76 | 0,51
120 | 110,12 | 1,82 | 112,40 | 096 | 112,22 1,58 | 111,32 | 0,58

S [ 240 |10862| 106 | 111,74 | 165 | 110,98 | 322 | 99,88 | 2,66
§ 480 | 100,96 | 3,17 | 82,06 | 1,37 | 66,38 | 1,06 | 64,62 | 0,70
I 960 | 89,84 | 467 | 81,38 | 1,10 | 64,38 | 054 | 60,26 | 0,23
~ o0 81,36 | 1,21 | 7990 | 2,92 | 62,00 | 1,36 | 59,22 | 0,50
3840 | 79,56 | 165 | 7858 | 3,70 | 61,20 | 0,96 | 57,84 | 1,15
7680 | 77,38 | 3,02 | 7730 | 2,20 | 5954 | 1,29 | 56,72 | 0,26

0 112,94 | 0,75 | 116,64 | 1,63 | 120,88 | 1,74 | 125,10 | 1,88

60 |111,12 | 126 |11484| 067 | 11688 | 1,18 | 109,44 | 2,86
120 | 107,98 | 1,86 | 112,94 | 1,97 | 111,00 | 2,24 | 10848 | 0,78

E 240 | 66,64 | 1,11 | 86,80 | 3,00 | 63,74 | 1,77 | 62,90 | 0,80
§ 480 | 66,32 | 1,02 | 82,08 | 1,34 | 61,80 | 1,08 | 62,58 | 0,94
El 960 | 66,20 | 080 | 72,74 | 2,79 | 56,54 | 130 | 61,74 | 1,37
1920 | 62,84 | 055 | 72,40 | 068 | 5568 | 2,15 | 60,74 | 0,75
3840 | 59,66 | 1,05 | 72,10 | 2,20 | 5520 | 0,72 | 59,88 | 1,46
7680 | 56,84 | 095 | 71,86 | 139 | 54,30 | 048 | 54,92 | 0,90

0 112,94 | 0,75 | 116,64 | 1,63 | 120,88 | 1,74 | 125,10 | 1,88

60 |109,12| o050 |113,00| 096 |111,76 | 1,47 | 101,70 | 1,12
120 | 107,62 | 2,26 | 109,28 | 398 | 8236 | 161 | 71,96 | 2,87

§ 240 | 62,78 | 0,18 | 79,88 | 434 | 63,24 | 101 | 60,90 | 2,48
S | 480 | 6062 | 022 | 7628 | 234 | 6052 | 094 | 5872 | 2,02
| 960 | 60,08 | 122 | 76,14 | 1,05 | 59,48 | 098 | 5850 | 0,60
B 1920 | 58,84 | 1,05 | 7580 | 4,00 | 5502 | 0,94 | 5838 | 1,54
3840 | 58,48 | 106 | 7512 | 322 | 53,82 | 054 | 5426 | 1,01
7680 | 56,50 | 1,40 | 75,08 | 1,18 | 53,42 | 0,22 | 50,44 | 0,67
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Figure IV.41 : Evolution de la microdureté Vickers HV en fonction du taux de déformation, pour un

2
HV, , [kgf/mm’]

temps et une température de recuit définis(T=200°C).
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Figure IV.42 : Evolution de la microdureté Vickers HV en fonction du taux de déformation, pour un

temps et une température de recuit définis (T=300°C).
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Figure IV.43 : Evolution de la microdureté Vickers HV en fonction du taux de déformation, pour un
temps et une température de recuit définis (T=400°C).
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Figure IV.44 : Evolution de la microdureté Vickers HV en fonction du taux de déformation, pour un
temps et une température de recuit définis (T=500°C).
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IV.3.3. Cinétique de recristallisation par la microdureté HV.

Cette section présente les résultats de 1’étude des cinétiques de recristallisation, au cours
d’un recuit isotherme a quatre températures différentes : 200°C, 300°C, 300°C, et 500°C, du
cuivre industriel pur tréfilé a froid, aux taux suivant de déformation : € = 43,75 %,
£=6975%, ¢ =87,75%,ete =96,48%. En premier licu, un calcul de la fraction
transformée (ou le taux d’avancement) du processus de recristallisation a été effectué¢ pour
I’ensemble des échantillons nommés ci-dessus. En second lieu, nous nous intéresserons a la
détermination des parameétres cinétiques, tels que le facteur d’Avrami (n) et la constante de

vitesse (K). Enfin nous discuterons les résultats obtenus.

1V.3.3.1. Détermination de la fraction transformee

Afin de suivre I’évolution de la réaction de recristallisation au cours du temps, un facteur
d’avancement de ce processus a été déduit a partir des mesures de la microdureté a chaque étape
du recuit isotherme en appliquant la formule suivante (Chap. III, Eq.IIL.2) :

HVini ia e_HV (t)
Xv(®) = -

HVinitiale—HVfinale

Les figures (IV.45 - 1V.48) montrent I’évolution du facteur d’avancement de
transformation (ou fraction transformée) X en fonction du Logarithme de temps ; En examinant
les courbes, on remarque clairement que la cinctique de réaction est plus grande pour les plus
grandes températures et pour les échantillons les plus déformés. Donc la température et le taux
de déformation sont des paramétres cinétiques importants.

Cela s’explique par le fait que les mécanismes de restauration et de recristallisation sont
plus rapides dans le fil fortement déforme, et que 1’accés a la valeur maximale du facteur
d’avancement se fait en un temps assez cours ; par contre pour le fil faiblement déformé, il y a
un seul phénomene qui se déroule a savoir la restauration, et elle prend un peu de retard pour
commencer et s’achever ; ainsi [’accés a la valeur maximale du facteur d’avancement est un peu
long. Du point de vue thermodynamique, un fil faiblement déformé emmagasine peu d’énergie
au cours de sa déformation, et cela se traduit par un déclenchement de phénomeénes lents, et
peuvent étre incomplets. De la méme manicre, on peut interpréter I'effet du facteur température.
Une grande température de recuit, c'est-a-dire un apport d’énergie calorifique plus conséquent,
peut aider le matériau a surmont¢ la barriére de potentielle énergétique, en dépassant le seuil de

I’énergie d’activation requit pour une certaine transformation.
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Figure I'V.45 : Evolution de la fraction transformée X au cours du recuit & T=200°C, des fils en
cuivre tréfile, a différentes taux de réductions.
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Figure IV.46 : Evolution de la fraction transformée X au cours du recuit & T=300°C, des fils en
cuivre tréfilé, a différentes taux de réductions.
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Figure IV.47 : Evolution de la fraction transformée X au cours du recuit 8 T=400°C, des fils en

cuivre tréfile, a différentes taux de réductions.
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Figure IV.48 : Evolution de la fraction transformée X au cours du recuit 4 T=500°C, des fils en

cuivre tréfilé, a différentes taux de réductions.
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1V.3.3.2. Détermination de I’énergie apparente d’activation

Afin de calculer I’énergie apparente d’activation des fils en cuivre tréfilés a froid, et
recuits de maniére isotherme aux températures constantes suivantes : Tgecuiry = 200°C, 300°C,
400°C, et 500°C , nous avons exploité les courbes de la fraction transformée obtenue par les
mesures de microdureté Vickers (HV). Les temps tg sont définis comme étant les instants a
partir desquels il y a une recristallisation compléte. Lorsque la microdureté chute vers sa plus
basse valeur et demeure constante ou ne change pas de maniere significative, cet instant-la : tg

est choisi comme étant temps de recristallisation.

Les droites ont été tracées suivants une loi de type Arrhenius, dérivée de [’expression qui
exprime la vitesse de (taux) de recristallisation au cours du temps :

pate = — = Colt FBTR  ocosccvnimssovssswesveri cisee Eq.IV.7
R

Ou ty : représente le temps de recuit nécessaire pour une recristallisation compléte a une
température donnée Tr (correspondant a T, ), kg est la constante de Bolzmann, et C; la
constante de recristallisation normalisée, et finalement le paramctre E, représente |’¢nergie

apparente d’activation de recristallisation recherchée.

La figure (IV.49) illustre les droites de type Arrhenius, ces droites présentent les variations de
: 102 i ’ g g e i g % .
In(tg) en fonction de T L’¢nergie apparente d’activation estimée a partir de la valeur de la
R

pente de ces droites, les résultats obtenus sont rassemblés dans le tableau 1V.4.

Tableau I'V.4 : Energie apparente d’activation E, [kJ.mol™!] pour chaque matériau.
Fil tréfile a 43,75% | Fil tréfilé a 69,75% | Fil tréfilé a 87,%75 | Fil tréfilé a 96,48%
26,32 24,96 42,59 43,37
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Figure IV.50 : Encrgic d’activation de recristallisation, calculées a partir de la droite de type Arrhenius,
basée les courbes de Microdureté Vickers (HV).
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1V.3.3.3. Calcul des parametres cinétiques par le modele KIMA

Depuis longtemps qu’on a essayé de décrire la cinétique des phénoménes de
transformation qui se déroulent dans les différents types de matériaux, métaux, alliages
métalliques, les verres, les solutions solides et aqueuses de fagon général, telle la recristallisation.
Plusieurs théories ont ¢t¢ établies et beaucoup de modcles proposés dans ce sens. Le modéle le
plus utilis¢ reste sans conteste est celul qui repose sur la théorie classique de Kolmogorov,
Johnson, Mehl, et Avrami, connu sous « KIMA ».

Dans cette approche la fraction transformée ou bien recristallisée, X, en fonction du temps de

maintien isotherme ¢ , a une température constante T, est décrite par une relation de la forme :

R TR . Eq.IV.8
Ou X(T,t) est la fraction transformée a I’instant, et a la tempcrature de recuit T.
n est un exposant sans dimension nomme¢ « exposant d’Avrami »
K est une constante de vitesse dépendant de la température, et exprimée par la loi

d’Arrhenius :

Eqg

BTN Bl BY  snnmmscnvnsosnsnnvacasson b on b s s o Eq.IV.9
Ou K, est une constante qui exprime la probabilité pour qu’un atome possédant une €nergie
d’activation puisse participer a cette transformation, R constante des gaz parfaits, et £, [’énergie
apparente d’activation.
En appliquant la fonction logarithme de Neper, deux fois aux deux cotés de I’équation Eq.IV.8,

on obtient la relation linéaire simple :

In [ln {(;X)}] =nint+nlnK.. ... Eq.IV.10

L’équation précédente, nous a permis de tracer les droites In[in(1 — X)™'] = f [In(¢)], lors de
recuits isothermes a quatre températures différentes : 200°C, 300°C, 300°C, et 500°C, du cuivre
industriel pur tréfilé a froid, aux taux suivant de déformation :

e =4375%, £=6975%, ¢&=8775%, et &£=96,48%.
Les figures (IV.51 a, b, c, d), illustrent les nuages de points expérimentaux, ils sont fittés
lin¢airement par des droites, ces droites théoriques représentent les régressions mathématiques

du modéle KIMA.

Page | 150



Chapitre IV

Les résultats et leurs interprétations

4 5 6 7 8 9 g
o il 1 1 ! 1 . a L E 2
a ’ / 5_1
'3 /r"/’ a ! E
n Yo ey
3 n T E Fo
= D //{?//’/ ’ :
e I . |
E /‘,/ / :
% -2 :,;; :/ F o -2
= ///
3] 1 =
.-/'/ m C-A3TEY /300°C ;
[ 23
= 3 v
5 il 4 B . = .
9 4 5 8 Inft) 7
g 4 5 [ 7 8 9
2 4 E 2 E L ddk L aloia 1 L 2
] -1 2 2
1 -; E 3
Eo A o
= 0 =
2 Bty = 3 4
=% =03
e =
E ] -2 = -2
= E ]
23 » ; =
é { W C-43.75%/400°C E -2 —E B C-4375% /500°C
-3 4 ® E6975%/200°C F -4 1 4 '] ® E-69,75%/500°Cc -4
i 9 A H-87.75%/400°C i = A H-87.75% ! 500°C
" - PO ... ... M . - : . Pttt
4 5 5 In(t) 7 8 4 5 & In(t) 7 8
Figure I'V.51 : Tracés KIMA de la recristallisation isotherme pour les fils tréfilés en cuivre :
(a) 200°C, (B) 300°C, (c¢) 400°C, et (d) 500°C.
s Tableau IV.5 : Paramétres de 1’équation KIMA déterminés expérimentalement pour
E le fil de cuivre tréfile a différents taux de déformation, et pour quatre températures de
& recuit isotherme.
B
2
£ C —43,75% E —69,75% H —87,75% J —96,48%
H]
= n K n K n K n K
200°C | 0,57 | 508x102 | 0,80  139x107% | 0,67 574x10™* | 0,81 | 316x10°*
B & -3 -3
300°C | 1,02 | 927x10* | 1,16 | 134x10* | 0,97 | 1,67 x10 0,87 | 222x10
=g = =3 -
400°C | 1,03 | 141x107% | 122 | 1,93x 10 1,01 | 236x10 0,60 3,07 x10
500°C | 0,97 | 213x107* | 1,01 | 3,03x107° | 0,72 3,95 x 103 0,39 | 732x10°°
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Figure IV.52 : Tracés KJMA de la recristallisation isotherme sous quatre températures de recuit, les fils

en cuivre tréfilés a: (a) 43.75% ., (B) 69,75% , (c) 87,75% , et (d) 96,48% .

Le tableau IV.5 résume les résultats de calcul des paramétres cinétiques (n et K) pour les
¢chantillons de fils de cuivre tréfilé. On remarque que globalement que les valeurs de la
constante de vitesse (K) augmentent avec la température et avec le taux de déformation, cela est
compatible avec le fait que la température et le taux déformation sont des facteurs cinétiques qui
influent sur le comportement et I'activité de la recristallisation. On remarque que pour la
constante de vitesse la valeur calculée a la 200°C pour I’échantillon déformé a 43,75%, est
singuliére, pour cause indéterminée.

Mais le facteur d’Avrami a des valeurs faibles inféricures a (n < 1.5), ces faibles valeurs
de I’exposant d’Avrami ont ¢été le sujet de vifs discussions entre plusieurs auteurs travaillant sur

les phénomenes de restauration et de recristallisation dans les métaux et les alliages métalliques.
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Figure IV.53 : Evolution de la constante de vitesse K en fonction de la température de
recuit, pour les différents taux de déformation.

Rollet et al. [9] et Humphreys et Hatherly [3] avaient richement ¢tudié les processus de
restauration et de recristallisation dans une grande variété de matériaux. En général, on trouve
dans leurs travaux un facteur d’Avrami dont les valeurs sont inférieures a 3, typiquement de
I’ordre de 2 et parfois inférieurs a ’unité (1).

Humphreys et Hatherly [3] avaient attribué la déviation de la théorie de KIMA, et |’¢cart
entre les coefficients KIMA observés expérimentalement et ceux prédis par cette théorie, a une
causc d’hétérogénéité de la microstructure de déformation. Ils pensaient que la distribution non
al¢atoire des sites de germination et de I’énergic emmagasinée, induisent cette d’hétérogénéité
de la microstructure de déformation, ce qui conduit a une vitesse de croissance qui diminue avec
le temps.

En effet, plusieurs tentatives ont été entreprises pour vérifier expérimentalement et par
des simulations numériques, les hypothéses précédentes. A cause de la grande difficulté
d’¢laborer des mode¢les analytiques pour les cas des cinétiques hétérogénes, certains auteurs ont
développé des modeéles numériques pour résoudre ce probléme (Rollet et al.[9] , Furu et al.[10],

Marthinsen et Ryum [11]).
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En se basant sur le fait que la distribution des germes est hétérogéne, les simulations
aboutissent non seulement a des valeurs faibles de la pente des droites KIMA (c’est a dire le
facteur d’Avrami), mais aussi a une décroissance de la pente des droites KIMA quand la
recristallisation se développe.

Rollet et al. [9] estimaient que I'application de I’équation classique de Johnson, Mehl,
Kolmogorov et Avrami (KIMA), [X =1- e(_kt)"], pour les transformations par germination et
croissance, convient trés bien pour la plupart des transformations de 1’état solide, mais cette
¢quation échoue régulierement quand on I’applique a la recristallisation des métaux déformés
plastiquement. Dans des conditions ou la vitesse de croissance a peu prés constante, elle prédit
un exposant élevé (n > 3) alors que 1’on observe typiquement des valeurs basses (n < 2). On
observe aussi couramment que la pente d’une courbe KIMA, a partir de laquelle on détermine
I’exposant, décroit au cours de la recristallisation.

Une analyse des résultats publi¢s laisse penser que la raison de I’échec de la théorie
KJMA, lorsqu’on P’applique a la recristallisation, est le manque d’uniformité, a 1’échelle du

grain, de I’énergie de déformation plastique emmagasince.

Ils avaient testé cette hypothése a 1’aide de simulations de Monte Carlo. Les premiéres
simulations de recristallisation utilisaient des ¢énergies emmagasinées uniformes, alors que dans
les simulations qu’ils avaient entreprises, ils faisaient varier I’énergic emmagasinée d’un grain a
I’autre. La cinétique ¢volue selon des courbes KIMA dont les exposants, peu ¢levés et variables,
correspondent bien aux résultats expérimentaux. Ils avaient réalisé des simulations spécifiques
pour vérifier si I’hypothése KIMA de base corrige I'effet de rencontre des grains dans des
conditions de germination aléatoire, ¢’est-a-dire si :

dX

Ou X est la fraction volumique réelle et X,, la fraction volumique au sens large, c’est-a-
dire celle que I'on obtiendrait en 'absence de rencontre et de chevauchement de nouveaux
grains. L hypothese est exacte dans des conditions d’énergic emmagasinée uniforme. Cependant,
pour une énergie emmagasinée non uniforme, la correction sous-estime 1’effet de la rencontre
des grains d’un facteur qui augmente rapidement (jusqu’a plus de deux ordres de grandeur)

pendant la recristallisation.
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C’est ainsi que les cinétiques de recristallisation du nickel écroui a froid ont été étudiées
au moyen de recuits in-situ dans le microscope ¢lectronique a balayage (MEB), et par des
mesures de microdureté par G. Liao [12]. Les ¢chantillons sont déformés dans une grande plage
de taux de déformation (€ = 0,25~ 1,12) et recuits a 455°C. Sur la base de la théorie de
Johnson -Mehl- Kolmogorov -Avrami (KIMA), il a trouvé que les valeurs expérimentales des
exposants de KIMA (n = 1,3 ~2,1) sont plus faibles que ceux prédits théoriquement et ils
dépendent fortement du taux de déformation. Il montre que les vitesses de germination et de
croissance ne sont pas constantes durant la recristallisation et que les sites de germination ne sont
pas distribués au hasard (non-al¢atoires).La the¢orie de KIMA ne s'applique donc pas de manicre
satisfaisante a la recristallisation du nickel déformé plastiquement.

En étudiant le laminage a froid des alliages du cuivre : Cu — x%at. Mn (x = 5,10,20), G.
Benchabane [13] avait trouvé des valeurs du facteur n dans D’intervalle [0.56 — 1.93] et des
constantes de vitesses K de I’ordre du 1072, et avait noté une tendance de variation vers les
grandes valeurs lorsque la température recuit augmente et que le taux de déformation est
important.

Dans une communication, M. Bouabdallah [14] avait montré que le modéle KIMA, n’est
pas suffisant pour décrire correctement quelques transformations dans les aciers, et spécialement
dans les derniéres étapes du processus de transformation. Des corrections doivent étre apportées
a ce modele.

Dans la littérature, afin d'expliquer les valeurs anormalement petites de l'exposant de
KJMA, on note généralement, que deux hypotheses sont discutées avec abondance ; pour la
premicre il s’agit de la compétition (ou compétitivite) entre les deux phénoménes de
transformations que sont la restauration et la recristallisation, et pour la seconde hypoth¢se, on
cite la distribution non aléatoire des sites de germination.

Finalement, les distributions log-normales des tailles de grains aprés recristallisation
partielle et compléte sont utilisées pour discuter de 1'évolution de la taille de grains pendant la

recristallisation.
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IV.4. Etude par diffraction des rayons X
IV.4.1. Etude par diffraction des rayons X des fils de cuivre tréfilés a froid

L’investigation et I’exploration de I’effet de déformation plastique par tréfilage a froid,
sur I’évolution des paramétres cristallographiques et sur les grandeurs microstructurales du fil de
cuivre tréfilé pour les différentes réductions, nécessite 1’utilisation d’une technique instrumentale
de mesure particuliérement sensible. Cette approche est indispensable pour mieux explorer les
confins de la microstructure du matériau et ses probables modifications.

La DRX est I'une des techniques les plus reconnues pour étre capable pour |’¢valuation
des paramétres relatifs aux défauts microstructuraux, comme les tailles des domaines cohérents
de diffraction, les microdéformations dans un domaine, et les défauts d’empilement de
déformation [15, 16].
Le tableau IV.6 résume les variations sur la position des cinq premiers pics de diffraction,
calculées avant le tréfilage, puis apres chaque passe sur le banc de tréfilage dans 1'usine de
cableric. Au cours de tréfilage, le pic (111) initialement localis¢ par ’angle 208 = 42,8632°,
pour le fil machine (A), se déplace dans le sens des grands angles pour avoir une nouvelle
position localisée par 26 = 42,9640° pour le fil tréfilée (C)a € = 43,75% . soit une variation
positive de A(26 ) = 40,1008 °. De la méme maniére on remarque que le second pic relatif
aux plans de diffraction (200) dont la position initiale avant la déformation 26 = 49,9911° |,
s’est déplacé vers la nouvelle position définie par 26 = 50,4167° lorsque le fil avait subi une
déformation par tréfilage de & = 69,75% , pour I’échantillon (E), soit une variation de
A(26 ) = 40,4256 °. En poursuivant le dépouillement des résultats obtenus, on constate que
tous les pics avaient subi le méme effet de déplacement, comme dernier exemple, le pic (222),
situé a 'angle 26 = 94,8160° se voit déplacé vers une nouvelle position 268 = 95,1637°
lorsque le fil avait été tréfilé a un taux de € = 91,37% , (échantillon I).
On remarque sur le tableau que la variation n’est pas ni lin¢aire, ni monotone, cela peut étre
expliqué par les causes suivantes :

- La déformation subie par le fil de cuivre au cours du processus de tréfilage et les
phénomenes qui s’en suivent ne sont pas de nature lincaire.
- La déformation par tréfilage a froid est réalisée sur le banc de production dans une
cablerie dans des conditions réelles, et non pas dans un laboratoire de recherche dans des
conditions controlées, vue la grandeur des bobines, il est difficile de tréfiler avec la méme

vitesse, durant tout le processus de fabrication.
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- La lubrification du fil a 'entrée de chaque filiére et au passage sur les gorges des poulies,
n’est pas homogéne et régulieres, ce qui cause un réchauffement, il en résulte une
restauration dynamique partielle.

- Sur le banc de production, les filiéres mises en service n’ont pas obligatoirement le méme
age, parce qu’elles ne sont pas systématiquement changées en méme temps, donc le degré
d’usure des filieres différe, ceci influe sur la qualité et sur le travail de déformation de
chacune des filicres.

En effet, au cours du tréfilage a froid, la déformation plastique entraine I’apparition des
contraintes internes de différents ordres, des distorsions dans le réseau cristallin du matériau,
comme elle engendre des défauts dans sa microstructure, tels que les macles, des défauts
d’empilement, des dislocations,...

Nous avons constaté que le paramétre de maille a été affecté, c’est ainsi que la valeur du
paramétre (a), changeait de valeur aprés le passage d’une filiere c'est-a-dire pour chaque
déformation subie, ceci implique une variation du volume Vi inede la maille vers des valeurs
plus petites (compression). Le tableau IV.18 présente les valeurs du parameétre de maille des fils
de cuivre déformés a différents taux €, ainsi le paramétre de maille pour le fil machine est de
(a) = 0,3616185 nm , pour une maile élémentaire de volume (V) = 0,0472881 nm?, et ce
paramétre vaut (@) = 0,3615420 nm pour le fil électrique tréfilé ( échantillon J) 4 un taux de

e = 91,37% , dont le volume de la maile est de (V) = 0,0472581 nm?.
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Figure IV.54 : Le déplacement du pic
(111) vers les grands angles au cours de
tréfilage.

Figure IV.55 : Le déplacement du pic (200) vers les grands
angles au cours de tréfilage.
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(311) vers les grands angles au cours de  distorsions sur la forme et la position des pics sclon |'état de
tréfilage. déformation du matériau [17].
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Tableau 1V.6: Déplacement des 5 premiers pics du diffractogramme du cuivre, apres tréfilage a
froid, pour différents taux de déformation.

A 0,00% 42,8632

C 43,75% 42,9640 +0,1008
D 58,56% 43,1850 +0,3218
E 69.75% | _ 43,2852 +0,4220
F 77.44% | — 43,3106 +0,4474
G 83,50% 433160 ~0,4528
H 87,75% 43,3020 ~0,4388
1 91,37% 43,2866 +0,4234
J 96,48% 42,9797 0,165
A 0.00% 49,9911

¢ 43,75% 50,0559 +0,0648
D 58,56% 50,2824 +0,2913
E 69.75% | o 50,4167 +0,4256
F T7.44% | 50,4343 +0,4432
G 83,50% 50,4359 +0,4448
H 87,75% 50,4183 +0,4272
1 91,37% 50,4006 +0,4095
J 96,48% 50,1956 +0,2045
A 0,00% 73,7264

€ 43,75% 73,8367 +0,1103
D 58,56% 74,0129 +0,2865
E 69.75% | o 74,0929 +0.3665
F 77.44% | & 74,1070 +0.3806
g 83,50% 74,1232 +0.3968
H 87,75% 74,1675 0,441
1 91,37% 74,1009 +0,3745
J 96,48% 73,8917 ~0,1653
A 0,00% 89,5670

8 43,75% 89,7270 +0,1600
D 58,56% 89,7852 +0,2182
E 69.75% 89,9403 +0,3733
F 1744% | = 89,9119 +0,3449
G 83,50% 89,8984 +0,3314
H 87,75% 89,9376 +0,3706
1 91,37% 89,9081 +0,3411
J 96,48% 89,6676 +0,1006
A 0,00% 94,8160

€ 43,75% 94,9048 +0,0888
D 58,56% 95,0668 +0,2508
E 69.75% | 95,1532 +0,3372
F 7744% | o 95,1428 +0,3268
G 83,50% 95,1175 +0.3015
H 87,75% 95,0984 +0,2824
1 91,37% 95,1637 +0,3477
J 96,48%
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La question que nous nous sommes posés: est-ce que cette déformation est isotrope ou
anisotrope ? C’est-a-dire si la maille cubique CFC qui caractérise le cuivre avant déformation,
ne serait-clle pas dé¢formé et que sa géometrie changée ?

Pour répondre a cette interrogation, nous avons dress¢ un tableau de calcul des valeurs de la

forme quadratique, qui sont listés par une suite de nombres expérimentaux décroissants[ 18] :

1 4.5in%@

s o I 1% Y/ SR N SR—— Eq.1V.12

Ensuite, nous avons calculé les suites des sommes S; = h? + k2 + [? des carrés des indices
de Miller (hkl)

Ces valeurs sont calculées a partir des diffractogrammes recueillis expérimentalement.

Puis nous avons procédé a la comparaison des ces résultats avec la suite théorique des sommes
donnée dans les manuels d’indexation par diffraction de rayons X.

Le tableau IV.7 résume les résultats de nos calculs.

Tableau IV.7: Détermination du mode de réseau du cuivre tréfilé a différents taux de déformation.
Les valeurs de d,, et Q,, ont été calculés a partir des diffractogrammes mesurés avec Cuy,.
(part.1)
% = =~ - P:é 5 E S E S E
HEOIE R AL R R E
s s S S qEl S |L| S T
25 %) ] el
111 | 428632 | 2,10816 | 0,2250 1 1 2 2 3 3
e 200 | 49,9911 1,82299 0,3009 | 1,3373 | 1 | 2,6747 | 3 4,0120 4
A a 220 | 73,7264 1,28403 0,6065 | 2,6956 | 3 | 53912 | 5 8,0868 8
© | 311 89,5670 1,09351 0,8363 | 3,7167 | 4 | 7,4335 i 11,1502 | 11
222 | 94,8160 1,04633 09134 [4,0595| 4 | 81189 | 8 12,1784 | 12
111 | 42,8640 2,10812 0,2250 1 1 2 2 3 3
?nﬁ 200 | 50,0559 1,82078 0,3016 | 1,3405 | 1 | 2,6811 3 4,0216 4
C | ~ | 220 | 73,8367 1,28239 0,6081 |2,7024 | 3 | 5,4048 | 5 8,1072 8
S 311 89,7270 111163 0,8092 |3,5964 | 4 | 7,1928 | 7 10,7893 11
222 | 949048 1,04559 0,9147 | 4,0651 | 4 | 81301 8 12,1952 12
111 | 43,1850 2,09319 0,2282 1 1 2 2 3 3
§ 200 | 50,2824 1,81311 0,3042 | 1,3328 | 1 | 2,6656 | 3 3,9984
D $ 220 | 74,0129 1,27977 0,6106 [2,6752] 3 | 53504 | 5 8,0255 8
i | 311 | 89,7852 1,09142 0,8395 | 3,6782 | 4 | 7,3564 | 7 11,0346 | 11
222 | 95,0668 1,04423 09171 | 4,0181 | 4 | 8,0363 8 12,0544 | 12
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Tableau 1V.7: Détermination du mode de réseau du cuivre tréfilé a différents taux de déformation.
Les valeurs de d,,, et @, ont été calculés a partir des diffractogrammes mesurés avee Cug,.
(part.2)
S N " D R - S
$ 82| m| § I SIS S |3 S |z
sl S T T L B B
£ ] o] )
111 | 43,2852 2,08857 | 0,2292 | 1 2 2 3
§ 200 | 50,4167 1,80859 | 0,3057 | 13336 | 1 | 2,6672 | 3 4,0007
E | &~ | 220 | 74,0929 1,27858 0,6117 | 2,6683 | 3 | 53367 | 5 8,0050
8 | 311 89,9403 1,08994 | 0,8418 |3,6719 | 4 | 7,3438 | 7 11,0158 | 11
222 | 95,1532 1,04351 0,9183 14,0059 | 4 | 8,0119 | 8 12,0178 | 12
111 | 43,3106 2,0874 0,2295 | 1 2 - 3 3
X | 200 | 50,4343 1,8080 0,3059 [1,3330] 1 | 2,6659 | 3 3,9989
F E 220 | 74,1070 1,2784 0,6119 | 2,6662 | 3 | 53324 | 5 7,9987 8
~ | 311 | 89,9119 1,0902 0,8414 | 3,6660 | 4 | 7,3320 | 7 10,9981 11
222 | 95,1428 1,0436 0,9182 | 4,0008 | 4 | 8,0016 & & 12,0024 | 12
111 | 433160 | 2,08716 | 0,2296 1 1 2 2 2, 3
z§ 200 | 50,4359 1,80795 0,3059 [1,3327 ]| 1 | 2,6654 | 3 3,9982 4
G 3 220 | 74,1232 1,27814 | 0,6121 | 2,6666 | 3 | 5,3332 | 5 71,9997 8
w | 3711 | 89 8984 1,09033 0,8412 | 3,6643 | 4 | 7,3287 | 7 10,9930 | 11
222 | 95,1175 1,04381 0,9178 | 3,9982 | 4 | 7,9965 | 8 11,9947 | 12
111 | 43,3020 | 2,08780 | 0,2294 1 1 2 2 3 3
§ 200 | 50,4183 1,80854 | 0,3057 | 1,3327 | 1 | 2,6653 | 3 3,9980 4
H | N | 220 74,1675 1,27748 0,6128 | 2,6710 | 3 | 5,3419 | 5 8,0129 8
® | 311 89,9376 1,08996 | 0,8417 | 3,6691 | 4 | 7,3382 | 7 11,0072 | 11
222 | 95,0984 1,04397 | 0,9175 [3,9995| 4 | 7,9989 | 8 11,9984 | 12
111 | 43,2866 2,08851 0,2293 | 1 2 2 3 3
?E 200 | 50,4006 1.80913 0,3055 [ 1,3327 ]| 1 | 2,6654 | 3 3,9981
1 m | 220 | 74,1009 1,27847 | 0,6118 | 2,6687 | 3 | 5,3373 | 5 8,0060
s | 311 89,9081 1,09024 | 0,8413 | 3,6697 | 4 | 7,3394 | 7 11,0091 11
222 | 95,1637 1,04342 | 0,9185 | 4,0064 | 4 @ 8,0128 | 8 | 12,0192 | 12
111 | 42,9797 2,1027 0,2262 | 1 2 2 3 3
R | 200 | 50,1956 1,8160 0,3032 | 13406 | 1 | 2,6813 | 3 4,0219 4
J 3. 220 | 73,8917 1,2816 0,6089 | 2,6920 | 3 | 5,3840 | 5 8,0760 8
o | 311 | 89,6676 1,0925 0,8378 | 3,7041 | 4 | 7,4082 | 7 11,1123 11
222 12
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Le tableau 1V.8 présente la suite des sommes S; = h? + k% 4+ 1% , calculées pour les trois
modes du réseau cubique et la structure diamant (pour S; < 25) [18].
En conclusion, nous pouvons affirmer que la déformation plastique n’a pas affecté la forme

géométrique de la maille, et que la compression du volume est identique selon les trois axes de

l’cspacc(f, 1 E)
Tableau IV.8: Suite des S; = R + kX + 12 pour les trois modes du réseau cubique et la
structure diamant (S; < 25)[17, 18].
S; correspond a I(hkl) = 0
hkl
P(simple) [ (centré) F (faces centrées) i
tous hkl h+k+l =2n |[h Kk |, méme parité

100 1

110 2 2

111 3 3 3
200 4 4

210 5

211 6 6

220 8 8 8 8
300 9

221

310 10 10

311 11 11 11
222 12 12 12

320 13

321 14 14

400 16 16 16 16
410 17

322

o L 18 18

330

331 19 19 19
420 20 20 20

421 21

332 22 22

422 24 24 24 24
500 25

430
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IV.4.2. Base théorique de ’analyse du profil de la courbe DRX

La dé¢formation plastique des matériaux, induit dans celui-ci un certain nombre et type de
defauts, tels que les dislocations, les défauts d’empilements. 11 serait intéressant de quantifier
certains parameétres microstructuraux, tels que la densité de dislocation p, la probabilité nette de
défaut d’empilement « , et la probabilité de maclage dans le matériau respectivement : f3.

Les dislocations se produisent fréquemment comme des défauts de réseau dans les
matériaux a la suite de processus de croissance, ou de traitements thermiques et
mécaniques(déformation) [19, 20].

Plusieurs techniques peuvent étre utilisées afin d’identifier et étudier les dislocations,
telle que la microscopie électronique a transmission (la plus utilisée), ou la topographic par les
rayons-X [19].

Toutefois, de fortes densités de défauts peuvent limiter l'utilisation de ces techniques, en
particulier dans les systémes finement dispersés avec des domaines cristallins sur 1'échelle du
nanomeétre. Dans ces cas, 1'étude des profils de courbes de diffraction peut fournir avec une
certaine facilité, des informations sur les dislocations, bien que de maniére indirecte.
L’application de I'analyse du profil de courbe (LPA) aux diffractogrammes de DRX, de poudres
ou de matériaux polycristallins, est efficace pour analyser des densités de dislocation plus grande
que ~ 10 m™2 | et plus pour des valeurs maximales observables, dans de matériaux soumis a
des déformations plastiques sc’:\»'é:rf:s(lo16 — 1017m_2) [19, 21]. En tant que tel, XRD LPA peut
étre considér¢ dans de nombreux cas comme un outil complémentaire a la microscopie
électronique et de la topographie de rayons X.

L'un des principaux problémes dans I'étude des dislocations par I’analyse du profil de
courbe (LPA) est de séparer correctement leur contribution a I'élargissement des pics de celle
donnée par d'autres défauts de réseau (par exemple, les défauts d'empilements), par la taille de
domaine cohérent diffractant (cristallites) et de l'instrument. En fait, le profil d'un pic
de diffraction est le résultat d'une convolution de plusieurs effets, qui englobe toutes les
contributions d'une maniére assez complexe [22-24].

Il peut étre démontré que l'anisotropie du champ de déformation de la dislocation et du
milieu ¢lastique provoque un effet d'¢largissement particulier au profil du pic, qui est la clé pour

distinguer la contribution des dislocations dans les profils de pic observée [15, 24, 25].
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Selon les théories existantes [15, 24-27], cette possibilité est basée sur le calcul du facteur
de contraste de dislocation Cpy; . qui est directement liée aux constantes élastiques du matériau et
le systéeme de glissement des dislocation (plans de glissement et vecteur de Burgers). Jusqu'a
présent, seulement les valeurs de facteurs de contraste de quelques matériaux appartenant aux
systémes cubiques ou hexagonaux, sont connues [28-30].

Les développements récents dans le domaine de I’analyse numérique, de 1’¢laboration de
nouveaux algorithmes plus complexes, et la mise au point de nouvelles machines de calcul avec
une grande capacit¢ de stockage, et grandes vitesses de calcul, ont conduit a une extension les
possibilités de calcul a n’importe qu’elle symétrie cristalline et a tout systeme de glissement,

ouvrant ainsi de nouvelles horizons dans I'¢tude des défauts linéaires dans les matériaux [31, 32].

IV.4.2.1. Intensité diffractée par le matériau déforme

Les profils des pics observés dans un diffractogramme résultent d’une combinaison de la
composante instrumentale (g) et de la composante physique du profil (f) due a la microstructure
du matériau déformée, comme par exemple, la taille et la forme des domaines cristallins
diffractant et les défauts linéaires et plans. Le profil expérimental mesuré est le produit de
convolution des deux composantes, h = f @ g [25, 33].
L’algorithme de WPPM (Whole Powder Pattern Modeling) adopte une analyse de Fourier et
dans cette démarche le probléme complexe de convolution est traduit en produit C(L) des
transformées de Fourier des profils du pic produit par chacune des composantes séparément.

Le profil de diffraction est convenablement décrit en termes du vecteur de diffraction

+ __ 2sinf
T

(E") dans ’espace réciproque, dont le module est donnée par : d , ou B est I'angle de

diffraction et A est la longueur d’onde de la radiation X.

Pour les matériaux a structure cubique, en I’absence de défauts cristallins et de charge ou

des contraintes résiduclles, le vecteur de diffraction en condition de Bragg s’écrit :

* 2.5{:719{;[;‘:{} . . . 5 s . - .
dpiry = — — , avec les indices de Miller entre crochets, qui indiquent 1’ensemble des
familles de plans. Il est important de faire la distinction entre dgyp, et dpy la valeur du vecteur
de diffraction pour une combinaison spécitique de hkl, liée a la sous-composante du profil

observé.
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En suivant cette procédure, I’intensité résultante d’un ensemble de plans {hkl}, peut étre écrite

comme la somme des contributions de tout les sous-composantes des profils Akl [25]:

I{hki}(d*l dEhk!‘.}) = k(dx) thi th{.[ I}lki (d* = difhkf} = 6;1;{1) ...................... Eq.IV]3

Ou k(d*) facteur qui contient tous les paramétres microstructuraux contribuant a ’intensité du
pic tels que la polarisation de Lorentz, |F|? , etc..., qui sont constants ou fonctions connues de la
variable d"*. whir est la fonction poids pour la composante hkl et &y est déplacement a partir
d’un point de I’espace réciproque correspondant a la condition de diffraction de Bragg en
I’absence de défauts ou de contraintes dans le réseau cristallin. Les deux wyy, et &y, dépendent
des défauts spécifiques présents dans le matériau, la contribution d’un sous-composant donnée

peut étre écrite de la maniére suivante:
Ina(swa) = [2,) T (L)(expl2mip(L)]) {expl2migp(L)]) X exp[2mi. L. spyl. dL...... Eq.IV.14

Ou TIP(L) est la transformée de Fourier de la composante instrumentale du profil (IP) et les
deux termes entre brackets ( ) représentent les valeurs moyennes des facteurs de Phase du aux
distorsions du réseau () et la taille des cristallites et défauts d’empilement (¢), respectivement.
Dans cette approche, on a supposé que les interactions entre les défauts linéaires et les défauts
plans, n’existent pas (les moyennes séparées). La variable d’intégration L, est inversement
proportionnelle a dfh,d} et elle est la variable conjuguée de sy = d” — (dfhu} + Spit) la distance

a partir du centroide du pic dans I’espace réciproque.

IV.4.2.2. Taille des cristallites

L’effet de la taille des domaines cohérents diffractant a ét¢ modélisé par une distribution
log-normale de tailles de domaines de forme sphérique. En réalité, il est possible de choisir
autres types de distributions appropriées a chaque étude spécifique, mais le présent choix avait
¢t¢ corroboré par certain nombre d’observations et on avait prouvé son efficacité dans plusicurs

exemples [34] .
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La distribution lognormal est définie comme suit [35]:

. 0 (tnD—u)Z
e 2 al

g(D) =

D.aos2m

Ou o et u, sont la variance et la moyenne de la distribution log-normale, respectivement.

La taille moyenne de la distribution est donnée par :

(D) = exp(u +%2) .............................................. Eq.IV.16

1V.4.2.3. Défauts linéaires et plans

Les dislocations et les défauts d’empilement sont les types les plus courants de défauts du
réseau cristallin qui peuvent étre étudiés par le WPPM (Whole Powder Pattern Modeling).

Cette procédure décrit les dislocations en terme de densité moyenne notée p, et I’étendue
de leurs champs de contrainte est modélisée par un cylindre de rayon R, , dont I’axe principal
coincide avec une dislocation. On désigne R, par le terme de rayon de coupure externe.

La mixture de la population des dislocations vis et des dislocations coins est décrite par
un facteur f, dit facteur de caractere effectif, il donne le pourcentage des dislocations coins dans
une population mixte. On doit noter que selon la loi de conservation que la somme des
pourcentages des deux types de dislocations est égale a 100% (f. +f; =1).

Enfin, les défauts macle et de déformation (dé¢fauts d’empilement) sont décrits en termes
de probabilités et a respectivement. Ces deux grandeurs physiques expriment la probabilité de
trouver un défaut tout le long d’une s¢quence d'empilement [36].

Les dislocations sont modélisées sur la base de la théorie de Wilkens [27, 37] . ou les
dislocations sont supposées paralléles, droites, et distribuées de maniére aléatoire par rapport a
tous les systémes équivalents de glissement.

L'anisotropie élastique des dislocations, et la dépendance correspondante de 1'élargissement du
profil sur l'orientation cristallographique, sont comptabilisées par le facteur moyen Cpy, dit
« facteur de contraste ». L’expression du facteur de contraste pour chaque type de dislocation
sont données comme suit :

Le facteur de contraste moyen correspondant aux dislocations-vis :  Cpgpserew = As + Bs. H

Le facteur de contraste moyen correspondant aux dislocations-coins : Ehkl,edge =A,+B..H
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Si on suppose une population mixte de dislocations-vis et dislocations-coins, alors le facteur

moyen d’un mélange des deux types, simultanément est donnée par:

Ehki — fe'Ehki,edge + (1 = fe)'Ehki,screw ........................................ EqIV 17

Pour une structure cubique, le facteur de contraste peut étre exprimé par la fonction de quatriéme
ordre invariant suivant les indices de Miller (hkl):

_ (R?K%2+h%12+1%K?)
C (h2+K2+12)2

H

Ou les constantes A, ,B,,A;,et B, , peuvent étre calculées a partir des constantes é€lastiques
d’un monocristal du matériau étudié, du moment que le plan de glissement est connu.

Nous avons utilisé¢ pour le cuivre ¢tudié, les valeurs de facteur de contraste, suivantes :

A, =0,304602,B, = —0,500211,A; = 0,298341 ,et B, = —0,708806 , ces valeurs ont ¢&té
calculés sur ’hypothése que la déformation sc fait par glissement selon le systéme primaire le plus
répandu pour les structures CFC, a savoir le systéme primaire de glissement : 1/2 (110){111}.

En plus de la densité moyenne de dislocations et le rayon externe efficace de coupure, la fraction
relative de dislocation coin f, est également affiné (comme caractére effectif de dislocation coin-
vis: f, = 1 pour les dislocations-coins et f_, = 0 pour les dislocations-vis).

Les résultats graphiques de la procédure WPPM (Whole Powder Pattern Modeling) sont
représentés sur les figures (Figs.IV.58 — IV. 66). Ces figures illustrent les diffractogrammes
affinés. L'accord entre les courbes expérimentales (petits cercles noir) et modélisées (lignes
rouges continues), est tout a fait satisfaisant. Sur les figures, le résidu est marqué par la ligne
(grise continue) inféricure, elle représente la différence entre les donnces expérimentales et
modélisées. On peut voir que la forme du résidu est assez plate et sans reliefs, ce qui indique une
bonne convergence, cette convergence peut étre corroborée par un facteur dit « GoF », ou facteur

«(Goodness of Fit ».
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IV.4.3. Analyse des profils de diffraction pour les fils en cuivre tréfilés a froid

La Figure IV.58.a, montre la courbe du
diffractogramme affiné du fil machine en
cuivre industriel. On y remarque les cinq
premiers pics typiques du cuivre :
(111),(200), (220), (311), et (222).
Ces pics sont compatibles avec la fiche
A.S.T.M [38]. L’analyse montre que la
distribution des domaines cohérents de
diffraction est du type :

Tableau IV.9 : Résultats du calcul PM2k (éch. A)
Paramétre de maille [nm] 0,3616185
Module du vecteur Burgers  [nm] 0,255703
Densité de dislocations ~ x10™ [m™2] | 2,948
Rayon de coupure effectif [nm] 31,2387
Fraction des dislocations coins 1,0000
Taille du domaine diffraction [nm] 463,49
Standard déviation 211,877

WSS = 6081.45 - Rwp: 7.54274% - GoF: 1.12854

Lognormal, avec une valeur moyenne de I'ordre de 463,49 nm, et une deviation standard de
211,877 nm. Le paramétre M sans dimension, appelé facteur de Wilkens, est le parameétre
d’arrangement des dislocations, il est donné par M = Re.ﬁ [25]. Ce parametre caractérise la
distribution et I’écrantage des contraintes et du champ de contrainte des dislocations. La valeur de
ce paramétre (M = 0.53635) est inféricure a 'unité, il y a un fort écrantage des champs de
dislocations, une forte corrélation entre les dislocations, et configuration en dipoles. Cela se
traduit par une décroissance rapide des champs de contrainte.

7300
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o000 4
5500 o
2000 ~
4500 H
4000 A
3500 +
3000 4
2500 A
2000
1500
1000
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0
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Figure IV.58.a : Diffractogramme de rayons X du fil machine en cuivre, non recuit.
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Figure IV.58.b : Vue agrandie du pic (200) du
diffractogramme du fil machine en cuivre non recuit.

Figure IV.58.c : Distribution log-normale de la
taille des domaines cohérents de diffraction pour

le fil machine en cuivre, non recuit.
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La Figure IV.59.a, montre la courbe Tableau 1V.10 : Résultats du calcul PM2k (éch. C)
du diffractogramme affiné¢ u fil en Paramétre de maille [nm] 0,3615474
cuivre déformé a & = 43,75%, non | Module du vecteur Burgers  [nm] 0,255653
recuit. L’analyse montre que la | Densité de dislocations  x10™ [m?] 8,213
distribution des domaines cohérents [ Rayon de coupure effectif [nm] 33,6720
de diffraction est du type : Lognormal, Fraction des dislocations coins 0,5000
avec une valeur moyenne de P'ordre  "raije gy domaine de diffraction [nm] | 159,15

de 159,15nm, et une deviation Standard deviation 20,749
standard de 20,749nm. WSS = 4542.48 - Rwp:6,4778% - GoF:0,97566

Le paramétre M de Wilkens, est le paramétre d’arrangement des dislocations. La valeur de ce
parametre (M = 0,96500) est proche d ['unité. Cet état est décrit par arrangement des
dislocations quasi-homogene, ou la portce d’une dislocation s’arréte au voisinage de la
dislocation la plus proche. Cette situation implique donc R, = p™ .
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Figure 1V.59.a : Diffractogramme de rayons X du fil en cuivre tréfilé a € = 43,75%, non recuit.
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Figure IV.59.b : Vue agrandie du pic (311) du Figure IV.59.c : Distribution log-normale de la
Diffractogramme de rayons X du fil en cuivre taille des domaines cohérents de diffraction pour le
tréfilé a € = 43,75%, non recuit. fil en cuivre trefilé a &£ = 43,75%, non recuit.
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La Figure IV.60.a, montre la courbe Tableau IV.11 : Résultats du calcul PM2k (éch. D)
du diffractogramme affiné u fil en Parameétre de maille [nm] 0,3616266
cuivre déformé a ¢ = 58.56%, non Module du vecteur Burgers [nm] 0,255709
recuit. L’analyse montre que la [ Densité de dislocations  x10™ [m?] 8,224
distribution des domaines cohérents | Rayon de coupure effectif [nm] 34,3915
de diffraction est du type : Lognormal,  "Eraction des dislocations coins 0,2161
avec une valeur moyenne de Iordre Taille du domaine de diffraction [nm] 188,13

de 188,13nm, et une deviation standard Srandard denation 2.357
de:2,357 nea, WSS = 438543 - Rwp:6,3444% - GoF:0,95864

Le paramétre M de Wilkens, est le paramétre d’arrangement des dislocations. La valeur de ce
parametre (M = 0,98628) est proche d ['unité. Cet état est décrit par arrangement des
dislocations quasi-homogene, ou la portce d’une dislocation s’arréte au voisinage de la
dislocation la plus proche. Cette situation implique donc R, = p~ .
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Figure 1V.60.a : Diffractogramme de rayons X du fil en cuivre tréfilé a € = 58,56%, non recuit.
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Figure IV.60.b : Vue agrandie du pic (111) du Diffractogramme de rayons X du fil en cuivre tréfilé
a g =58,56%, non recuit.
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La Figure IV.61.a, montre la courbe

Tableau IV.12 : Résultats du calcul PM2k (éch. E)

du diffractogramme affiné u fil en

cuivre déformé a ¢ = 69.75%, non

recuit. L’analyse montre que la

distribution des domaines cohérents

de diffraction est du type : Lognormal,

avec une valeur moyenne de |’ordre

de 281,38nm, et une deviation

Parameétre de maille [nm] 0,3615343
Module du vecteur Burgers  [nm] 0,255643
Densité de dislocations ~ x10™ [m?) 10,254
Rayon de coupure effectif [nm] 452771
Fraction des dislocations coins 0,0987
Taille du domaine de diffraction [nm] 281,38
Standard déviation 149,960

standard de 149,960nm.

WSS = 4168,80- Rwp:5,7034% - GoF:0,93486

Le parame¢tre M de Wilkens, est le parametre d’arrangement des dislocations. La valeur de ce
parametre (M = 1,44986) est supérieure a 'unité, il y a un faible écrantage des champs de
dislocations, une faible corrélation entre les dislocations, c’est le cas ot les zones dans lesquelles
les dislocations distribuées aléatoirement contiennent beaucoup de dislocations. Cela se traduit
par une décroissance lente des champs de contrainte.
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Figure 1V.61.a : Diffractogramme de rayons X du fil en cuivre tréfilé a € = 69,75%, non recuit.

{L‘\ (111)
f

counts

L erensrpmcmmor? ™" e creseaai]

y SRRV N W e —_—

' '
GO o 1

2theta(")

Figure IV.61.b : Vue agrandic du pic (111) du
Diffractogramme de rayons X du fil en cuivre
tréfilé a € = 69,75%, non recuit.
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Figure IV.61.c : Distribution log-normale de la taille
des domaines cohérents de diffraction pour le fil en
cuivre tréfilé a & = 69,75%, non recuit.
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La Figure IV.62a, montre la courbe Tableau IV.13 : Résultats du calcul PM2k (éch. F)
du diffractogramme affiné u fil en Paramétre de maille [nm] 0,3615674
cuivre déformé a ¢ = ?744(}/0, non Module du vecteur Burgcrs [nrn] 0,25566?
recuit. L’analyse montre que la [ Densité de dislocations  x10™ [m?] 11,185
distr.ibutiop des domaines cohérents [ Rayon de coupure effectif [nm] 12,3382
de diffraction est du type : Lognormal,  "Eraction des dislocations coins 0,6874
avec une valeur moyenne de Pordre a4y domaine de diffraction [nm] 102,15

de 102,15nm, et une deviation Srandard denation 25.042

standard de 25,042nm.

WSS =4193,38- Rwp:69,1573% - GoF:0,93771

Le paramétre M de Wilkens, est le paramétre d’arrangement des dislocations. La valeur de ce
parametre (M = 0,41264) est inférieure a 'unité, il y a un fort écrantage des champs de
dislocations, une forte corr¢lation entre les dislocations, et configuration en dipoles. Cela se
traduit par une décroissance rapide des champs de contrainte.
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Figure 1V.62.a : Diffractogramme de rayons X du fil en cuivre tréfilé a & = 77,44%, non recuit.
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Figure 1V.62.b : Vue agrandie du pic (311) du Diffractogramme de rayons X du fil en cuivre tréfilé
a e = 77,44%, non recuit.
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La Figure IV.63.a, montre la courbe Tableau IV.14 : Résultats du calcul PM2k (éch. G)
du diffractogramme affiné¢ u fil en Paramétre de maille [nm] 0,3615410
cuivre déformé a ¢ = 8350(}/0, non Module du vecteur Burgcrs [nrn] 0,255648
recuit. L’analyse montre que la [ Densité de dislocations  x10™ [m?] 11,600
distr.ibutiop des domaines cohérents [ Rayon de coupure effectif [nm] 12,4944
de diffraction est du type : Lognormal,  "Eraction des dislocations coins 0,9942
avec une valeur moyenne de Pordre 1 a4y domaine de diffraction [nm] 155,33

de 155.33nm, et une deviation Srandard denation 31,753

standard de 31,753nm.

WSS =4333,16 - Rwp:7,7822% - GoF:0,95321

Le paramétre M de Wilkens, est le paramétre d’arrangement des dislocations. La valeur de ce
parametre (M = 0,42554) est inférieure a 'unité, il y a un fort écrantage des champs de
dislocations, une forte corrélation entre les dislocations, et configuration en dipoles. Cela se
traduit par une décroissance rapide des champs de contrainte.
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Figure IV.63.a : Diffractogramme de rayons X du fil en cuivre tréfile a e = 83,50%, non recuit.
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Figure IV.63.b : Vue agrandie du pic (111) du Diffractogramme de rayons X du fil en cuivre tréfile
a & = 83,50%, non recuit.
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La Figure IV.64.a, montre la courbe
du diffractogramme affiné u fil en
cuivre déformé a ¢ = 87.75%, non
recuit. L’analyse montre que la
distribution des domaines cohérents
de diffraction est du type : Lognormal,
avec une valeur moyenne de |’ordre
de 62,78nm, et une deviation standard
de 32,385nm.

Tableau IV.15 : Résultats du calcul PM2k (éch. H)
Parameétre de maille [nm] 0,3615141
Module du vecteur Burgers  [nm] 0,255629
Densité de dislocations ~ x10™ [m?) 13,442
Rayon de coupure effectif [nm] 17,0331
Fraction des dislocations coins 1
Taille du domaine de diffraction [nm] 62,78
Standard déviation 32,385

WSS = 4106,05 - Rwp:13,2724% - GoF:0,92790

Le paramétre M de Wilkens, est le paramétre d’arrangement des dislocations. La valeur de ce
parameétre (M = 0,62450) est inférieure a 'unité, il y a un fort écrantage des champs de
dislocations, une forte corr¢lation entre les dislocations, et configuration en dipoles. Cela se
traduit par une décroissance rapide des champs de contrainte.
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Figure 1V.64.a : Diffractogramme de rayons X du fil en cuivre tréfilé a & = 87,75%, non recuit.
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Figure IV.64.b : Vue agrandie du pic (111) du Diffractogramme de rayons X du fil en cuivre tréfilé
a &= 87,75%, non recuit.
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La Figure IV.65.a, montre la courbe Tableau 1V.16 : Résultats du calcul PM2k (éch. I)
du diffractogramme affiné¢ u fil en Paramétre de maille [nm] 0,3615420
cuivre déformé a g= 913?%, non Module du vecteur Burgcrs [nrn] 0,255649
recuit. L’analyse montre que la | Densité de dislocations  x10™ [m?] 13,396
distribution des domaines cohérents | Rayon de coupure effectif [nm] 13,8537
de diffraction est du type : Lognormal,  "Eraction des dislocations coins 7
avec une valeur moyenne de l'ordre "y iie gy domaine de diffraction [nm] | 51,34

de 51,34 nm, et une deviation standard Srandard denation 27.363

de. 27,363 0. WSS = 4088,49 - Rwp:10,2416% - GoF:0,92552

Le paramétre M de Wilkens, est le paramétre d’arrangement des dislocations. La valeur de ce
parametre (M= 0,50705) est inférieure a l'unité, il y a un fort écrantage des champs de
dislocations, une forte corrélation entre les dislocations, et configuration en dipoles. Cela se
traduit par une décroissance rapide des champs de contrainte.

i00C

e (220)
R

counts

800

oo

600

500

+00

300

200

100

0

-100

2theta(’)

Figure IV.65.a : Diffractogramme de rayons X du fil en cuivre tréfilé a € = 91,37%, non recuit.
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Figure IV.65.b : Vue agrandic du pic (311) du Diffractogramme de rayons X du fil en cuivre tréfilé
a e= 91,37%, non recuit.
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La Figure IV.66.a, montre la courbe
du diffractogramme affiné¢ u fil en
cuivre déformé a & = 96.48%, non
recuit. L’analyse montre que la
distribution des domaines cohérents
de diffraction est du type : Lognormal,
avec une valeur moyenne de |’ordre
de 34,50 nm, et une deviation standard

Tableau IV.17 : Résultats du calcul PM2k (éch. J)
Parameétre de maille [nm] 0,3614090
Module du vecteur Burgers [nm] 0,255555
Densité de dislocations ~ x10™ [m?) 14,056
Rayon de coupure effectif [nm] 2,6782
Fraction des dislocations coins 0,4611
Taille du domaine de diffraction [nm] 34,50
Standard déviation 18,386

WSS =4121,34 - Rwp:10,8190% - GoF:0,92943

de 18,386 nm.
Le paramétre M de Wilkens, est le paramétre d’arrangement des dislocations. La valeur de ce
parametre (M= 0,10041) est inférieure a 'unité, il y a un fort écrantage des champs de
dislocations, une forte corrélation entre les dislocations, et configuration en dipdles. Cela se
traduit par une décroissance rapide des champs de contrainte.
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Figure 1V.66.a : Diffractogramme de rayons X du fil en cuivre tréfilé a £ = 96,48%, non recuit.
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Figure IV.66.c : Distribution log-normale de la
taille des domaines cohérents de diffraction pour le
fil en cuivre tréfilé a &£ = 96,48%, non recuit.

Figure IV.66.b : Vuc agrandie du pic (111) du
Diffractogramme de rayons X du fil en cuivre
tréfilé a € = 96,48%, non recuit.
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Les profils des pics de diffraction révélent d’une part un phénomeéne d’élargissement des
pics des diffractogrammes des fils déformés par tréfilage par rapport a ceux du fil machine.
L’¢largissement des pics est di a la décroissance de la taille des domaines cohérents de
diffraction apres le procédé de tréfilage, et a I'augmentation des contraintes internes au niveau de
la microstructure provoquant la distorsion du réscau, et enfin a I’augmentation de concentration
des défauts dans le matériau, entre autre la densité de dislocation.

Les dimensions de la maille sont affectées par le tréfilage a froid des fils en cuivre, on
note que le paramétre de maille (@) , diminue durant ce procédé, c'est-a-dire que la maille
¢lémentaire du réseau cristallin du matériau semble se compresser dans toutes les directions sous
I’influence des micro-contraintes induites par la déformation plastique, nous avons montré plus
haut que la déformation de la maille est isotrope, et que la forme cubique de la maille n’avait été
affecté par la déformation au cours du tréfilage. Cependant a 1’échelle méso-scopique et
macroscopique la déformation par tréfilage est anisotropique, vue [’hétérogénéité de
composition, de microstructure du matériau.

D’autre part, on doit noter que parmi les conséquences immédiates de la déformation
plastique a froid par tréfilage, la variation notable dans I'intensit¢ des pics des courbes de
diffraction (diffractogrammes) ; Ainsi on remarque que seule I'intensité du pic (220) augmente
au cours du tréfilage jusqu’a une certaine valeur puis décroit de fagon notable pour finir 4 sa
plus basse valeur pour une déformation de & = 96.48%, (échantillon-J-), par contre I’intensité
des autres pics [(111), (200), (311), et (222) ] diminue au cours du tréfilage.

La déformation plastique par tréfilage induit un changement dans la forme des grains, les
grains s’allongent parallclement a I’axe de tréfilage, d’ou il y a apparition de ce qu’on appelle
texture de morphologie ; au niveau des cristallites (domaines cohérents de diffraction), il y un
changement d’orientation de ces cristallites dans l’espace seclon des directions géométriques

privilégiés, d’ou la formation d’une texture d’orientation.
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Tableau 1V.18 : Ensemble des résultats du calcul PM2K (part.1).

g[ %] [nm] x10™ [m™] Re [nm] M D [nm] [nm]
0,00% 0,3616185 2,948 31,2387 0,53635 463,49 211.877
21,23% | 0,3616124 5,844 35,5104 0,85846 454,56 242,254
43,75% | 0,3615474 8,213 33,6720 0,96500 159,15 20,749
58,56% | 0,3616266 8,224 34,3915 0,98628 188,13 2,357
69,75% | 0,3615343 10,254 452771 1,44986 281,38 149,960
77,44% | 0,3615674 11,185 12,3382 0,41264 102,15 25,042
83,50% | 0,3615410 11,600 12,4944 0,42554 155,33 31,753
87,75% | 03615141 13,442 17,0331 0,62450 62,78 32,385
91,37% | 0,3615420 13,396 13,8537 0,50705 51,34 27,363
96,48% | 0,3614090 14,056 2,6782 0,10041 34,50 18,386

Tableau 1V.18 : Ensemble des résultats du calcul PM2K (part.2).

g[%] o B % % %

0,00% 0,00468 7,89E-210 1,0000 75477 6,6836 1,12854
21,23% | 0,00676 6.99E-172 0,1148 5,7748 5,7071 1,01186
43,75% | 0,00595 2,08E-299 0,5000 6,4778 6,6394 0,97566
58,56% | 0,00575 3,88E-268 0,2161 6.3444 6,6181 0,95864
69,75% | 0,00495 2,12E-128 0,0987 5,7034 6,1008 0,93486
77,44% | 0,00400 1,60E-235 0,6874 9,1573 9,7656 0,93771
83,50% | 0,00389 1,29E-217 0,9942 7,7822 8,1642 0,95321
87,75% | 0,00267 1,13E-14 0,0000 13,2724 14,3038 0,92790
91,37% | 0,00191 0,00E+00 0,0000 10,2416 11,0658 0,92552
96,48% | 0,00212 5,24E-299 0,4611 10,8190 11,6406 0,92943
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1V.4.4. Analyse des profils des raies de diffraction

Comme il a été souligné précédemment, 1’élargissement d’un profil de raie de diffraction est
influé par plusieurs parameétres dus a 1’appareil de mesure, a I’échantillon lui-méme, et enfin au
manipulateur de 1’appareil. L’élargissement d’un profil de raie inclut donc I’élargissement
instrumental, 1’élargissement provoqué par 1’échantillon (effet de taille, effet des distorsions,

effet de défauts,...).

Les figures (IV.67 - IV.69) montrent les profils de raies de diffraction des plans (111), (200),
(220), (311), et (222), pur tous les fils en cuivre tréfilés a froid et non recuits. L’analyse de ces
pics de diffraction montre I’évolution de la FWHM et leurs intensités, ainsi que la forme de leurs

profils.

En comparent la FWHM des pics des fils déformés avec la largeur des pics du fil machine, on
remarque qu’il y a augmentation de cette largeur, en plus de I’élargissement instrumental, on
peut attribuer [’augmentation de largeur aux défauts introduits lors des déformations successives

au passage des fils a travers les filicres du banc de production dans I’usine.

Les dislocations sont les défauts les plus prépondérants au cours de ces déformations a froid,
d’ou une part importante de [’élargissement est provoquée par ceux-ci. Prenant I’exemple des
plans correspondants au pic (111), la valeur de la FWHM passe de la valeur 0,21346 ° pour le
fil machine a 0,23218° pour celui du fil tréfilé a € = 67,75 % ; de méme on peut voir aisément
que pour les plans (200), cette valeur varie de 0,29385° a 0,36608 ° pour le fil en cuivre tréfilé
duntaux de € = 67,75 %.
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Figure IV.67 : Diffractogrammes du fil machine et des fils tréfilés a froid, vues ensemble en

perspective.
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Figure 1V.68 : Comparaison entre les 1° pics (111) des diffractogrammes correspondants aux
fils de cuivre tréfilés a différents taux de déformation. Les pics sont tracés par rapport a I’axe
vertical passant par leurs sommets.
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Figure IV.69.a : Comparaison entre les pics (200), et entre les pics (220) des diffractogrammes
correspondants aux fils de cuivre tréfilés a ditférents taux de déformation. Les pics sont tracés par rapport
a un axe vertical passant par leurs sommets.
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Figure IV.69.b : Comparaison entre les pics (311), et entre les pics (222) des diffractogrammes
correspondants aux fils de cuivre tréfilés a différents taux de déformation. Les pics sont tracés par rapport
a un axe vertical passant par leurs sommets.
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Tableau IV.19: Résultats de 1'analyse des profils de diffractions pour les pics (111) et (200).

- = = 2 =

= : o = = & & N = =
= = =~ = o 2 o 2 2 5 ) s
= = =z X = =0 s S = = Z = e
= - el - = - & ) w = - =
£ s & | B s 8 235 | E| & = £ =
5 £ |3 = % | E 5| £ s 3 3
S < = =] (= < < © o
=

£[%] u.a [%] [°] [°] i [°] [Pos.I°]| wa [°] Pos. [°]
Pic (111)

A | 0,00% |1822,61 | 88,98 | 0.21346 | 0,06914 | 0,14432 | 0 (42,8632 | 704547 | 0,03756 | 42,9008

C | 43,75% | 1070,24 | 72,01 | 0,25628 [ 0,10009 0,1562 0 | 42,9640 | 2806,19 | 0,03008 | 42,9941

D | 58,56% | 972,11 | 67.85 | 0.24894 | 0,10096 | 0,14798 | 0 | 43,1850 | 2601,64 | 0,02437 | 43,2094

E | 69,75% | 1491,82 | 73,68 | 0,23218 [ 0,09085 | 0,14133 0 | 43,2852 | 4769,02 | 0,02514 | 43,3103

F | 77,44% | 352,47 | 70,66 | 0.26577 | 0,11438 | 0,15139 | 0 | 43,3106 | 862,30 | 0,02732 | 43,3379

G | 83,50% | 470,33 | 65,75 | 0,25293 | 0,1034 0,14952 0 | 43,3160 | 1217,96 | 0,03288 | 43,3489

H | 87,75% | 208,18 | 67,55 [ 0.25992 [ 0,09787 | 0,16205 | 0 | 43,3020 | 517,72 | 0,02594 | 43,3279

I |91,37% | 286,55 | 65,85 | 0.26962 | 0,11912 0,1505 0 | 43,2806 | 657,39 | 0,00898 | 43,2956

J | 9648% | 232,19 | 63.05 | 0.32438 | 0,14359 | 0,18079 | 0 | 42,9797 | 374,25 | 0,01936 | 42,9991

Pic (200)
A | 0,00% | 962,00 | 70,13 | 0.29385 | 0,10456 | 0,18929 | 0 (49,9911 | 2104,91 | 0,03926 | 50,0304

C | 43,75% | 928,62 | 80,76 | 0,39836 | 0,18815 0,2102 0 | 49,9559 | 1451,89 | 0,01105 | 49,9670

D | 58,56% | 1024,88 | 75,21 | 0.39204 | 0,18225 0,2098 0 | 50,2824 | 1473,63 | 0,01382 | 50,2962

E |69,75% | 1186,78 | 77,59 | 0.39908 | 0,18043 | 0,21865 | 0 | 50,4167 | 1794,38 | 0,01276 | 50,4295

F | 77.44% | 512,79 | 75,22 | 035549 [ 0,16153 | 0,19396 | 0 | 50,4343 | 836,66 | 0,01414 | 50,4484

G | 83,50% | 753,78 | 78,22 | 033221 | 0,14447 | 0,18775 | 0 | 50,4359 | 1488.,33 | 0,04917 | 50,4851

H | 87,75% | 223,24 | 73,82 | 0.38386 | 0,17055 | 0,21331 | 0 | 50,4183 | 324,82 | 0,02372 | 50,4420

T | 91,37% | 354,38 | 73,00 | 0.37423 | 0,16114 | 0,21309 | 0 |[50,4006 | 527,40 |0,02259 | 50,4232

J | 9648% | 402,48 | 76,02 | 0.35033 | 0,15465 | 0,19568 | 0 | 50,1956 | 670,13 | 0,02049 | 50,2161
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Tableau IV.20: Résultats de 1’analyse des profils de diffractions pour les pics (220) et (311).
£ ¢ g 2 s | 3z . g g
= -« == - = =2 T £ s El &K = = =
g ® @ & = E & E° |3 k- = k- S
=
e[%] u.a [%] [°] [’ [°] [*] [Pos.[°]| wu.a [l | Pos.[’]
Pic (220)
o 1" | 589,10 | 43,52 | 0,34632 | 0,11238 0,23394 0 | 73,7264 | 1356,17 | -0,1055 | 73,6209
:g
A |&
2 . S
=|2°m¢| 249,78 | 18,45 | 0,1594 0 0,1594 | B | 73,7264 | 819,29 | 0,5288 | 74,2552
o
FWHM moyen. 0,42602
C |43,75% | 1640,01 | 80,09 | 0,47088 | 0,16445 0,30642 0 | 73,7367 | 2282,56 | 0,03904 | 73,7757
D |5856% |1773,50 | 80,47 | 0,44851 | 0,16238 | 0,28612 | 0 | 74,0129 | 2619,31 | 0,07093 | 74,0838
E [69,75% | 1617,39 | 81,50 | 0,47118 | 0,17469 | 0,2965 | 0 | 74,0929 | 2367,31 | 0,03503 | 74,1279
F |77,44% | 811,37 | 79.34 | 0,4404 0,1575 0,28291 0 | 74,1070 | 1206,44 | 0,04688 | 74,1539
G |83,50% |1241,25 | 84,43 | 042377 | 0,14243 | 0,28134 | 0 | 74,1232 | 2165,34 | 0,09026 | 74,2135
H |87,75% | 355,27 | 82,80 | 0,44711 | 0,15859 | 0,28852 | 0 | 74,1675 | 551,44 | 0,07955 | 74,2471
I 91,37% 582,20 | 77,68 | 0,44843 | 0,15822 0,29021 0 | 74,1009 | 831,09 | 0,05106 | 74,1520
] |96,48% | 518,39 | 79,15 | 0,46371 | 0,17031 0,2934 0 | 73,8917 | 691,56 | 0,06307 | 73,9548
Pic (311)
© 1 577,22 | 48,05 | 0,37829 0,19448 0,18381 0.1 | 89,5670 965,56 | -0,18373 | 89,4835
o
£
A |= i
= S
=25 274,19 | 22,82 | 056814 | 0,10026 0,46788 § 89,5670 | 652,44 | 0,55408 | 90,5221
o
FWHM moyen. 0,66236
C | 43,75% | 1579,06 | 80,05 | 0,71792 | 0,29084 | 042708 | 0 | 89,6270 | 1351,93 | 0,03742 | 89,6644
D | 58,56% | 1562,96 | 80,20 | 0,70708 | 0,28063 | 0.42646 | 0 [ 89,7852 | 1335,47 | 0,04227 | 89,8275
E |69,75% | 1547,23 | 83,00 | 0,77659 | 0,33387 0,44273 0 | 89,9403 | 1437,41 | 0,06464 | 90,0049
F | 7744% | 641,88 | 76.43 | 0,70684 | 0,26337 | 0.44347 0 | 89,9119 [ 537,89 | 0,05252 | 89,9644
G |[83,50% | 679,20 | 73,60 | 0,73284 | 02834 | 044945 | 0 |89,8984 | 690,04 | -0,0298 | 89,8686
H |87,75% | 284,98 | 77,74 | 0,80978 | 0,33723 | 0,47256 | 0 | 89,9376 | 213,45 | 0,03382 | 89,9714
T |91,37% | 564,35 | 7950 | 0,70416 | 0,26484 | 043932 | 0 | 89,9081 | 484,82 | 0,04920 | 89,9573
J |96,48% | 395,79 | 74,17 | 0,77488 | 0,29296 | 0,48193 | 0 | 89,6676 | 295,87 | 0,05497 | 89,7226
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Tableau IV.21: Résultats de ’analyse des profils de diffractions pour le pic (222).

g g = 5 = - o o
= E R = S 2 R < s 2 =
= = i == 86 =23 g2l g2 2 £ £
= < = = ol ITEZ |E& E= z = =
= @ o =5 E & [ = o = @ @

% = = E é; o o o o
25
e[%] u.a [%] [°] [’] [°] [*] |Pos.[°]| wu.a [°] Pos. [°]
Pic (222)
i 1%" | 577,22 | 48,05 | 0,3783 0,1945 0,1838 94,8160 | 965,56 | -0,1837 | 94,7325
=
%
A @
2 &me
T2 274,19 | 22,82 | 0,5681 0,1003 0,4679 652,44 | 0,5541 | 95,7711
FWHM moyen. 0,6624
C |43,75% 941,42 | 65,62 | 2,5232 1,2031 1,3201 0 | 94,8048 | 489,69 | 0,0725 | 94,8773
D |58,56% 894,22 | 62,17 | 2,3895 1,11960 1,2700 0 | 95,0668 | 483,59 | 0,0881 | 95,1549
E |69,75% | 1103,11 | 62,97 | 2,3728 1,11960 1,2533 0 | 95,1532 | 673,64 | 0,0812 | 95,2344
F |77,44% 386,47 | 66,87 | 2,3060 1,0026 1,3034 0 | 95,1428 | 197,94 | 0,1583 | 95,3011
G |83,50% 576,76 | 63,35 | 2,4731 1,1697 1,3034 0 | 95,1175 | 273,79 | 0,0788 | 95,1963
1°" 96,70 36,36 | 1,2031 0,9859 0,2172 0 | 95,0984 | 100,91 | -0,3355 | 94,7629
&
H |~ 0
~ . g
= geme 78,85 29,65 | 1,0360 0,0334 1,0026 3 87,73 0,7412 | 96,1070
=)
FWHM moyen. 1,7211
1%" | 128,68 | 36,79 | 0,23394 | 0,9358 0,7185 0 |951637 | 157,88 | -0,2201 | 94,9437
X
-
| . ~
5| a g
2°™¢| 109,25 | 31,23 | 1,08615 | 0,8355 0,0501 ﬁ 142,17 | 0,6482 | 96,0959
o
FWHM moyen. 1,3535
J 96,48% | 279,51 | 62,21 (1,3368 2,4564 1,1363 0 120,85 | 0,1041
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En outre, une différence de taille des domaines cohérents de diffraction entre le fil
machine et ceux des fils tréfilés a froid, on peut remarquer que la taille moyenne des domaines
cohé¢rents de diffraction pour le fil machine est de I'ordre de 463,49 nm mais cette valeur
diminue au fur a mesure que les fils sont tréfilés a des taux de déformation de plus en plus grand,
si bien que la taille moyenne des domaines cohérents de diffraction chute jusqu’a une valeur
34,50 nm, pour un fil déformé a € = 96,48%.

L’intensité des pics varie de maniére significative depuis 1’état non déformé (fil machine),
jusqu’aux états différents déformés. Le pic relatif aux plans cristallins (111) diminue
remarquablement, de la méme maniére, on remarque que le pic (200) diminue aussi presque de la
méme fagon que le pic (111), alors que Dintensit¢ du pic (220) augmente de manicre
significative. Les pics (311) et (222) diminuent tellement que le 5™ pic (222) semble
s’estomper.

De maniére générale, La variation des intensités des pics relatent un changement de texture du
matériau au cours de tréfilage. Le matériau déformé développe donc une texture dite « texture
de déformation ». Pour décrire une texture quelconque de la maniére la plus satisfaisante et
compléte, on doit donner sa fonction de distribution des orientations cristallines (FDOC)
qui est une fonction statistique qui caractérise la texture cristalline de la phase étudiée. Cette
analyse requiert I’utilisation d’un diffractomeétre a 4 cercles [39-41] .

Les métallurgistes physiciens représentent souvent une composante de texture présente dans le
matériau par son plan et sa direction cristallographique respectivement paralléles a un plan et a
une direction caractéristiques de [’éprouvette : la texture des fils est donnce par les familles
d’orientations <hkl>//DN (texture de fibre), car une direction cristallographique <hkl> a dans
chaque grain tendance a s’aligner avec ’axe principal de révolution du fil. Nous rappelons que
pour un cristal de structure cubique de paramétre de maille "a", les directions <hkl> représentent
I’ensemble des directions perpendiculaires aux plans réticulaires {hkl} paralléles et équidistants
[42, 43].

Un traitement thermique de recuit isotherme, réalisé sur les échantillons déformés, sous vide
primaire a des températures constantes T = 200°C, 300°C, 400°C, et 400°C, a entrainé une
modification des profils des pics de diffraction. Le recuit de provoque des transformations
statiques de restauration et recristallisation des échantillons, c¢’est ainsi que la diminution de la

densité de dislocation, des autres défauts non listés causent la diminution de la FWHM des pics.
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La diminution des contraintes internes du matériau implique un déplacement des pics
dans le sens contraires des déplacements causés par la déformation, il y a un phénomeéne de
relaxation, un retour vers un ¢tat d’équilibre.
La recristallisation du matériau et le réarrangement des grains par des mouvements de rotation,
causent des changements dans les intensités pics de diffraction au cours et aprés le traitement

thermique de recuit.
IV.4.5. Calcul de I’énergie stockée par analyse des profils de diffraction

L’¢nergie stockée lors d’une déformation plastique résulte de I’accumulation des défauts
cristallins, notamment les dislocations. Parmi les méthodes de mesure sont basées sur la
détermination de la concentration de ces défauts.

Il est connu que la déformation plastique des matériaux induit un élargissement des
profils de diffraction, dans lequel les dislocations ont un réle prépondérant. Une méthode
indirecte de mesure de |’¢énergie stockée consiste a estimer cette ¢nergie a partir de
I’¢largissement des profils de diffraction, en calculant la densit¢ de dislocations dans le
matériau.

Néanmoins, afin d’évaluer correctement 1’énergie stockée, non seulement la densité de
dislocations doit étre prise en compte, mais en plus, leurs distribution y joue un réle important.
Donc, la densité de dislocations ne peut pas ¢tre séparce de la portée moyenne de leur champ de
déformation. Hormis la méthode d’analyse du profil de diffraction, les autres techniques
indirectes ne fournissent aucun détail sur cette distribution, et par conséquent, la détermination
de I’énergie stockée par ces méthodes, est incompléte, donc elle nécessite la considération
d’autres hypothéses.

Dans un certain nombre travaux, I’énergie stockée dans les matériaux (surtout les

métaux), due aux dislocations est calculée par une expression assez simplifiée :
Es = cupb?ln (%) ....................................... Eq.IV.19

Ou : p =48 GPa module de cisaillement du cuivre, p : densité de dislocations, b :
module du vecteur de Burgers, R, : rayon effectif externe de coupure, et ¢ = 0,5 : constante
exprimant une population mixte de dislocations (vis-coins).

L’¢quation précédente a ¢té corrigée par Wilkens en introduisant la notion du parametre
d’arrangement M, exprime la distribution des dislocations dans la matrice, c'est-a-dire en

introduisant le concept de champ de contrainte.
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Pour une densité de I’ordre de 10*'®> m™2, on avait trouvé une valeur d’énergie stockée
par DSC de I'ordre de 5,7 J/mol [44]. D’un autre c6té, il a été trouvé pour ’énergie stockée
dans les grains des fils tréfilés en cuivre (déformés a 38% d’aire), selon des directions
cristallographiques définies, par analyse des profils de diffraction de neutrons, des valeurs de

I'ordre de 2 ~ 5 J/mol [41].

Tableau IV.22: Résultats de calcul de I’énergie stockée.

.[_)ensité. e Iigl?)?lie pargmétre Energie stockée
dislocations : Wilkens
effectif
Ech. £[%] [m—2] [m] M J/mol

A 0,00% 2,95E+14 3,12E-08 0,53635 3,14
B 21,23% 5,84E+14 3,55E-08 0,85846 6,38
C 43,75% 8,21E+14 3,37E-08 0,96500 8,87
D 58,56% 8,22E+14 3,44E-08 0,98628 8,92
E 69,75% 1,03E+15 4,53E-08 1,44986 11,74
F 77,44% 1,12E+15 1,23E-08 0,41264 9,59
G 83,50% 1,16E+15 1,25E-08 0,42554 9,98
H 87,75% 1,34E+15 1,70E-08 0,62450 12,49
I 91,37% 1,34E+15 1,39E-08 0,50705 11,83
J 96,48% 1,41E+15 2,68E-09 0,10041 7,30

En étudiant les liens entre hétérogénéités de déformation et mécanismes de

recristallisation, appliqués au cuivre et ses alliages, Gerber (2002) [45], avait calculé 1’énergie
stockée dans les fils laminés a froid, a différents taux de déformation, en tenant compte des
orientations des grains dans les matériaux déformes, c'est-a-dire de la texture cristalline, il avait
mesuré des énergies stockées de I’ordre de 1,23~11,40 J/mol, pour des densités de dislocations
p dans Dintervalle 6,77 X 10*1* ~4,00 x 107> m™2 ¢t des rayons de coupures R, allant de
11,6 nm a 59,3 nm , dans le cas d’un matériau laminé a 70% ; par contre pour un matériau
déformé a 98%, il avait trouvé des valeurs de 1’énergie stockée de "ordre de 0,37~20,44 ] /mol,
des densité de dislocation de 1’ordre de 2,08 X 10*1* ~6,65 X 10*1> m~2, et enfin des rayons

de coupures dans la plage suivante : 11,3 ~ 62,7 nm.
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IV.4.6. Analyse des profils de diffraction pour les fils en cuivre tréfilés et recuits
La Figure IV.70, montre les résultats graphiques de la procédure WPPM (Whole Powder Pattern
Modeling), on y voit le profil de diffraction affin¢ des diffractogrammes, dans le cas des fils
¢lectriques en cuivre déformés a € = 43,75% a froid, et recuits de maniére isotherme sous une
température constante T = 200°C sous vide primaire. Le tableau 1V.23, résume les résultats des
calculs effectués par cette méthode.
L'accord entre les courbes expérimentales (en noir) et modélisées (lignes continues rouges), est
tout a fait satisfaisant. Sur les figures, le résidu est marqué par la ligne grise inférieure, il
représente la différence entre les données expérimentales et modélisées. On peut voir que la
forme du résidu est assez plate et sans reliefs, ce qui indique une bonne convergence. On
remarque I’existence des cing premiers pics typiques du cuivre :
(111),(200),(220), (311), et (222). Ces pics sont compatibles avec la fiche A.S.T.M.
On remarque que I’intensité relative a ces cinq premiers pics, diminue un peu apres presque un
recuit d’'une heure. On remarque aussi que la FWHM de ces pics décroit 1égérement dans le
temps, cela peut-étre expliqué par une diminution des contraintes internes et des défauts induits
par une déformation ultérieure, au cours de la restauration, et cela se traduit par la diminution de
la densité de dislocations de les fils pendant le recuit. Par contre nous avons remarqué par
analyse par la microscopic optique que ce taux de réduction, cette température (200°C) ne sont
pas suffisants pour déclencher le processus la recristallisation.
La probabilité nette de défaut de déformations (défaut d’empilement) dont la valeur indique les
chances pour qu’il y ait formation de ce type de défaut plans dans le matériau, décroit dans le
temps [46, 47].
Les valeurs du parametre d’arrangement de Wilkens avoisinent ['unité (M = 1), ce qui
implique que la portée d’une dislocation, s’arréte au voisinage de la dislocation la plus proche.
On remarque bien que la valeur de ce parametre ¢volue 0,9650 vers 1,0145, ce qui indique que
I’arrangement des dislocations change d’un ¢état ou la distribution est relativement corrélé vers un
¢tat ou la distribution est moins réguliére et non-corrélée décrit par un arrangement quasi-
homogene, aprés le recuit, cela induit le mouvement de dislocation accompagné d’une
significative annthilation et un rétrécissement des structures des cellules de dislocations[48].
Thermodynamiquement, le matériau est dans une configuration a faible énergic Cette situation
implique donc R, = p~* [49-51].
La Figure IV.71, montre les résultats graphiques de la procédure WPPM (Whole Powder Pattern
Modeling), on y voit le profil de diffraction affin¢ des diffractogrammes, dans le cas des fils

électriques en cuivre déformés a € = 43,75% a froid, et recuits de maniére isotherme sous une
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température constante T = 300°C sous vide primaire. Le tableau IV.24, résume les résultats des

calculs effectués par cette méthode.

L'accord entre les courbes expérimentales (en noir) et modélisées (lignes continues
rouges), est tout a fait satisfaisant. Sur les figures, le résidu est marqué par la ligne grise
inféricure, il représente la différence entre les données expérimentales et modélisées. On peut
voir que la forme du résidu est assez plate et sans reliefs, ce qui indique une bonne convergence.

Ces constations sont confirmées par les valeurs basses du WSS entre 4811,76 et 6557,80 ; ainsi

que I’indice Gof dont est compris entre 0,9063 et 1,0563.

On remarque que I’intensité relative au pic (111) augmente a la 64°™ minute, et I’intensité
relative aux pics (200) et (220) augmente aprés un court recuit puis diminue, en restant plus
grand que la 1¥* minute ; par contre les pics (311) et (222) voient leur intensité finale augmenter
de moins 5%.

La FWHM de ces pics décroit légérement dans le temps, cela peut-étre expliqué par une
diminution des contraintes internes et des défauts induits par une déformation ultérieure, au
cours de la restauration, et cela se traduit par la diminution de la densité de dislocations des fils
pendant le recuit. Par contre nous avons remarqué par analyse par la microscopie optique que
pour ce taux de réduction, et a cette température (200°C), la recristallisation se déclenche des la
16°™ minute du temps de recuit, ensuite le processus de transformation de recristallisation se
poursuit de maniére monotone, au bout d’une heure le matériau est entiérement recristallisé.

La probabilité nette de défaut de déformations ne change pratiquement durant le recuit est reste
au voisinage de ~ 0,005 . La valeur du paramétre d’arrangement de Wilkens (M ), chute de
1,3590 vers 0,1665, il a ¢ét¢ not¢ que pour un facteur d’arrangement (M >> 1), il y a un faible
¢crantage des champs de dislocations, qui se traduit par une décroissance lente des champs de
contrainte (champs larges), c’est le cas ou les zones dans lesquelles les dislocations distribuées
aléatoirement contiennent beaucoup de dislocations. Cette configuration est caractérisée par
une haute énergie. Par contre pour des valeurs de facteur (M << 1), il y a un fort écrantage
des champs de dislocations et la corrélation entre dislocations est forte, la distribution des
dislocations décrit une configuration en dipoles ou multipoles. Cela se traduit par une
décroissance rapide des champs de contrainte, c'est-a-dire que I’¢tendue de champ de
deformation des dislocations est tres courte (champs courts), ce qui implique que la portée d’une
dislocation, s’arréte au voisinage de la dislocation la plus proche, cela s’explique par un
mouvement de dislocation accompagné d’une significative annihilation et un rétrécissement des
structures des cellules de dislocations[48]. Thermodynamiquement, le matériau est dans une

configuration caractérisée par une énergie totale faible [50, 51].
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Figure IV.70 : Diffractogramme de rayons X du fil en cuivre déformé a & = 43,75%, et recuit a la
température constante T=200°C, pendant : 1, 2, et 64 min respectivement, affinés par le PM2k. La
courbe mesurée (en noir), la courbe calculée (la ligne rouge continue) et le résidu différenticl (la ligne
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courbe mesurée (en noir), la courbe calculée (la ligne rouge continue) et le résidu différentiel (la ligne
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Tableau 1V.23: Résultats du calcul PM2k sur les diffractogrammes des fils en cuivre tréfilés
a froid a un taux de € = 43,75%, et recuits pendant des temps différents, a T=200°C.

Non recuit I min 2 min 64 min
Paramétre de maille [nm] 0,361547 | 0,361547 | 0,361646 | 0,361572
Module du vecteur Burgers [nm] 0,255653 | 0,255694 | 0,255722 | 0,255670
Densité de dislocations ~ x10'* [m~?] 8,213 8,125 7,202 7,278
Rayon effectif de coupure [nm] 33,67 33,40 30,23 37,61
Fraction des dislocations coins f, 0,5000 0,3570 0,1123 0,3319
Facteur de Wilkens M 0,9650 0,9521 0,8113 1,0145
Moyenne lognormal y [nm] 5,062 38,646 16,921 16,241
Variance de la distribution o 0,4356 0,1000 01071 0,3544
Probabilit¢ nette de défaut d’empilement a 0,00595 0,00521 0,00440 0,00364
Probabilité de défaut de macle f 2,08E-299 | 0,00000 1,74-04 | 1,73"-04
WSS 6081.,45 4813,8 5174,12 4803,85
Rwp 6.4778 5,3828 6,0237 6,1568
Rexp 6.6394 5,7953 6,2538 6,6356
GoF 0.97571 0,9288 0,9632 0,9279

Tableau 1V.24: Résultats du calcul PM2k sur les diffractogrammes des fils en cuivre tréfilés
a froid a un taux de € = 43,75%, et recuits pendant des temps différents, a T=300°C.

Non recuit 1 min 2 min 64 min
Paramétre de maille [nm] 0,361547 | 0,361597 | 0,361608 | 0,361661
Module du vecteur Burgers [nm] 0,255653 0,25568 0,255696 | 0,255733
Densité de dislocations  x10" [m~2] 8213 8,094 7,773 7,501
Rayon effectif de coupure [nm] 33,6720 47,77 31,46 6,08
Fraction des dislocations coins f, 0,50000 0,6916 0,9074 0,0000
Facteur de Wilkens M 0,96500 1,3590 0,8772 0,1665
Moyenne lognormal y [nm] 5,061388 9,967 20,630 25,014
Variance de la distribution o 0,4356 0,5000 0,1001 0,3544
Probabilité nette de défaut d’empilement « 0,00595 0,00519 0,00542 0,00552
Probabilité de défauts de macle f 2,08E-299 /1 /] /1
WSS 6081,45 4811,76 | 482845 | 6557,80
Rwp 6,4778 5,1828 5,0378 6,9530
Rexp 6,6394 5,7293 5,5589 6,5822
GoF 0,9757 0,9046 0,9063 1,0563

Page | 193



Chapitre IV Les résultats et leurs interprétations

—

La Figure IV.72, montre les résultats graphiques de la procédure WPPM (Whole Powder
Pattern Modeling), on y voit le profil de diffraction affiné des diffractogrammes, dans le cas des
fils ¢lectriques en cuivre déformés a € = 43,75% a froid, et recuits de manicre isotherme sous
une tempcrature constante T = 400°C sous vide primaire. Le tableau IV.25, résume les résultats
des calculs effectués par cette méthode.

L'accord entre les courbes expérimentales (en noir) et modélisées (lignes continucs
rouges), est tout a fait satisfaisant. Sur les figures, le résidu est marqué par la ligne grise
inférieure, il représente la différence entre les données expérimentales et modélisées. On peut
voir que la forme du résidu est assez plate et sans reliefs, ce qui indique une bonne convergence.
Ces constations sont confirmées par les valeurs basses du WSS entre 4581,48 et 6081,45; ainsi
que I’indice Gof dont est compris entre 0,9061 et 0,9760.

On remarque que I’intensité des pics (111), (200), (311) et(222) augmente a la 64°™ minute, par
contre celle du pic (220) fluctue entre deux maximum au début du recuit et vers la fin.

On remarque que D'intensité relative a ces cing premiers pics, diminue un peu apres
presque un recuit d’une heure. On remarque aussi que la FWHM de ces pics décroit
remarquablement dans le temps, cela peut-étre expliqué par une diminution des contraintes
internes et des défauts induits par une déformation ultérieure, au cours de la restauration, et cela
se traduit par la diminution de la densité de dislocations de les fils pendant le recuit, cette densité
chute de la valeur p = 8,213 x 10*1* m~2 avant le recuit vers p = 3,155 x 10*** m™2 aprés
64 minutes de recuit isotherme. Par contre nous avons remarqué par analyse par la microscopie

optique que pour ce taux de réduction, et cette température (400°C) , la recristallisation se

eme eéme
8

déclenche a un instant situ¢ entre la et la 167" minute du temps de recuit, ensuite le
processus de transformation de recristallisation se poursuit de manicre monotone, au bout d’une
heure le matériau est enticrement recristallisé. La probabilité¢ nette de défauts de déformations
reste au voisinage de 0,005 [46, 47].

Les valeurs du parameétre d’arrangement de Wilkens sont inférieures a 'unité (M < 1),
il y a un fort écrantage des champs de dislocations et la corrélation entre dislocations est forte, la
distribution des dislocations décrit une configuration en dipdles ou multipoles. Cela se traduit par
une décroissance rapide des champs de contrainte, c'est-a-dire que I’¢tendue de champ de
deformation des dislocations est trés courte (champs courts), ce qui implique que la portée d’une
dislocation, s’arréte au voisinage de la dislocation la plus proche, cela s’explique par un
mouvement de dislocation accompagné d’une significative annihilation et un rétrécissement des

structures des cellules de dislocations[48].
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Thermodynamiquement, le matériau est dans une configuration caractérisée par une
énergie totale faible [50, 51]. On remarque aussi que la fraction f, des dislocations coins est
majoritaire avant et pendant le recuit.

La Figure IV.73, montre les résultats graphiques de la procédure WPPM (Whole Powder Pattern
Modeling), on y voit le profil de diffraction affiné des diffractogrammes, dans le cas des fils
électriques en cuivre déformés a € = 43,75% a froid, et recuits de maniére isotherme sous une
température constante T = 500°C sous vide primaire. Le tableau V.26, résume les résultats des
calculs effectués par cette méthode. Nous avons un affinement acceptable avec des valeurs du
WSS comprise entre 4395,78 ~ 6327,06 , et un paramétre Gof dont la valeur est de ’ordre de
0,8647~ 1,0648 , ce qui indique une bonne convergence.

On remarque que [’intensité relative aux pics (111), (200), (220), (311), et (222) augmente au
cours du recuit.

La FWHM de ces pics décroit au cours de la restauration et la recristallisation, cela peut-
étre expliqué par 1’¢limination des contraintes et les défauts causés par la déformation, dont la
diminution de la densit¢ de dislocations des fils pendant ce traitement thermique. Grace a la
microscopie optique, nous avons remarqué que pour ce taux de réduction et cette température, la
recristallisation se déclenche dés la 4¢me minute du temps de recuit, ensuite le processus de
transformation de recristallisation se poursuit de mani¢re monotone, au bout d’une heure le
matériau est enticrement recristallisé.

On remarque aussi que la population en dislocation coins et vis est presque mixte avant pendant
le recuit (f, = 50%), au bout d’une heure les dislocations vis sont majoritaires avec une fraction
de f; = 1 - f, =0,8388.

La valeur du paramétre d’arrangement de Wilkens (M ), fluctue entre 0,9650 vers 0,4457
en passant par la valeur 1,0391, la distribution des dislocations est passée d’un arrangement
quasi-homogene ou la portée d’une dislocation s’arréte au voisinage de la dislocation la plus
proche, et avec une configuration est caractérisée par une énergie assez faible, vers un état
caractérisé par un fort écrantage c'est-a-dire que I’étendue de champ de déformation des
dislocations est treés courte (champs courts). Cette configuration est caractérisée par une ¢nergie

totale faible [50, 51].
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Tableau IV.25: Résultats du calcul PM2k sur les diffractogrammes des fils en cuivre tréfilés
d froid a un taux de € = 43,75%, et recuits pendant des temps différents, a T=400°C.

Non recuit 1 min 2 min 64 min
Paramétre de maille [nm] 0,361547 | 0,361618 | 0,616179 | 0,361676
Module du vecteur Burgers  [nm] 0,255653 | 0,255702 | 0,255702 | 0,255744
Densité de dislocations 10" [m 2] 8,213 6,995 7,489 3,155
Rayon effectif de coupure [nm] 33,67 29,85 29,06 32,34
Fraction des dislocations coins f, 0,50000 0,78936 0,6424 0,9232
Facteur de Wilkens M 0,9650 (01,5225 0,7952 0,5744
Moyenne lognormal ¢ [nm] 5,061388 40,307 33,758 7,118
Variance de la distribution o 0,4356 0,1000 0,1000 0,5000
Probabilit¢ nette de défaut d’empilement a 0,00595 0,00457 0,00517 0,00512
Probabilité de défauts de macle 8 2,08°-299 | 6,30°-97 | 5,02%-72 | 1,23"-34
WSS 6081.,45 4640,28 | 458148 5315,40
Rwp 6,4778 5,5440 5,5393 5,4906
Rexp 6,6394 6,0795 6,1132 5,6256
GoF 0,9757 0,9119 0,9061 0,9760

Tableau 1V.26: Résultats du calcul PM2k sur les diffractogrammes des fils en cuivre tréfilés a
froid a un taux de € = 43,75%, et recuits pendant des temps différents, a T=500°C.

Non recuit 1 min 2 min 64 min
Paramétre de maille [nm] 0,361547 | 0,361655 | 0,361616 | 0,361659
Module du vecteur Burgers [nm] 0,255653 0,255729 | 0,255701 | 0,255732
Densité de dislocations  x10'" [m~2] 8,213 7,022 7,840 2,254
Rayon effectif de coupure [nm] 33,67 29,43 3711 29,69
Fraction des dislocations coins f, 0,5000 0,5910 0,6290 0,1612
Facteur de Wilkens M 0,9650 0,7799 1,0391 0,4457
Moyenne lognormal y [nm] 5,061 36,488 7,046 18,611
Variance de la distribution o 0,4356 0,1000 0,4999 0,1001
Probabilit¢ nette de défaut d’empilement a 0,00595 0,00579 | 0,00541 0,00522
Probabilité de défauts de macle 8 2,08-299 1,725-70 | 9,57°-48 | 7,78"-56
WSS 6081,45 4993,72 | 4395,78 | 6327,06
Rwp 6,4778 5,3683 5:1172 5,8221
Rexp 6,6394 5,6747 5,9179 5,4675
GoF 0,9757 0,9460 0,8647 1,0648
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La Figure IV.74, et le tableau IV.27, montrent les résultats graphiques et résument les résultats
des calculs effectués de la procédure WPPM (Whole Powder Pattern Modeling), pour le cas des
fils ¢électriques en cuivre déformés a froid a 87,75%, , et recuits de maniere isotherme sous une

température constante T = 200°C sous vide primaire.

Les résultats de les résultats de I’affinement, nous ont paru acceptables, en vue des valeurs de la
WSS comprises entre 4106,05 ~ 4609,37, et un paramétre Gof dont la valeur est de 1’ordre de
0,8360~ 0,9279, ce qui indique une bonne convergence.

On remarque que I’intensité relative aux pics (111), (311), et (222) augmente au cours du recuit

“" minutes, par contre les deux autres

jusqu’a atteindre leurs valeurs maximales au bout de la 64
pics (200) et (220) fluctuent, leurs intensités augmentent pendant le recuit puis diminuent vers la
fin au bout de presqu’une heure.

La FWHM de ces pics décroit pendant le traitement thermique de recuit, cette diminution est
expliquée par I’¢limination particlle des contraintes et des défauts créées lors de la déformation
par tréfilage de ces fils ¢lectriques, microstructuralement cela se traduit par la diminution de la
densité de dislocations dans les fils par restauration et recristallisation.

L’investigation par la microscopie optique, nous a révélé que pour ce taux de réduction, et a
cette température (200°C), la recristallisation se déclenche dés la 32°™ minute du temps de
recuit, ensuite le processus de transformation de recristallisation se poursuit de manicre
monotone, au bout de deux heures le matériau est entiérement recristallisé.

La probabilité nette de défauts de déformations varient durant le recuit, entre les deux valeurs
limites 0,00228~ 0,00577. La valeur du paramétre d’arrangement de Wilkens (M ), chute dés
le début de la valeur 1,0162 vers 0,7013 a la fin du recuit, il a été montré que pour un facteur
d’arrangement (M =~ 1), on est devant le cas ou I'arrangement des dislocations est quasi-
homogene, ou la portée d’une dislocation s’arréte au voisinage de la dislocation la plus proche.
Par contre, pour des valeurs de facteur (M << 1), il y a un fort écrantage des champs de
dislocations et la corrélation entre dislocations est forte, la distribution des dislocations décrit
une configuration en dipdles ou multipoles. Cela se traduit par une décroissance rapide des
champs de contrainte, c'est-a-dire que ’étendue de champ de déformation des dislocations est
trés courte, ce qui implique que la portée d’une dislocation, s’arréte au voisinage de la
dislocation la plus proche, cela s’explique par un mouvement de dislocation accompagné d’une
significative annihilation et un rétrécissement des structures des cellules de dislocations. Le

matériau est dans une configuration caractérisée par une énergie totale faible.
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La Figure IV.75, et le tableau IV.28, montrent les résultats graphiques et résument les
résultats des calculs effectués de la procédure WPPM (Whole Powder Pattern Modeling), pour
le cas des fils ¢lectriques en cuivre déformés a froid & € = 87,75%, , et recuits de maniere
isotherme sous une température constante T = 300°C sous vide primaire.

Les résultats de les résultats de I’affinement, nous ont paru acceptables, en vue des

valeurs de la WSS comprises entre 4106,05 ~ 4701,12, et un parametre Gof dont la valeur est
de I’ordre de 0,8506~ 0,9279, ce qui indique une bonne convergence.
Comme pour la température précédente (T = 200°C ), on remarque qu’a la température (T =
300°C), I'intensité relative aux pics (111), (311), et (222) augmente au cours du recuit jusqu’a
atteindre leurs valeurs maximales au bout de la 64™ minutes, par contre les deux autres pics
(200) et (220) fluctuent, leurs intensités augmentent pendant le recuit puis diminuent vers la fin
au bout de presqu’une heure. Le recuit a cette température active la restauration et la
recristallisation, donc accélére 1’élimination des contraintes et les défauts, par conséquent la
densité de dislocation dans le matériau décroit vers la fin du traitement thermique de facon trés
visible par la décroissance de la FWHM.

L’investigation par la microscopie optique, nous a réveélé que pour ce taux de réduction,

éme

eta T = 300°C, la recristallisation se déclenche deés la 8 minute du temps de recuit, ensuite
le processus de transformation de recristallisation se poursuit de maniére monotone, au bout de la
32°™ minutes le matériau est entiérement recristallisé.

La probabilité nette de défauts de déformations est presque constante durant le recuit, et
dont la valeur avoisine = 0,005. En ce qui concerne le facteur d’arrangement de Wilkens, (M),
chute dés le début de la valeur 00,7857 vers 0,3480 a la fin du recuit, les deux valeurs sont
inférieures a I'unit¢ mais la seconde est assez basse comparée a I'unité. Par contre, comme nous
I’avons cité plusieurs fois auparavant dans ce chapitre, pour des valeurs de facteur (M << 1), 1l
y a un fort ¢crantage des champs de dislocations et la corrélation entre dislocations est forte, la
distribution des dislocations décrit un fort caractere de dipdle. Cela se traduit par une
décroissance rapide des champs de contrainte, c'est-a-dire que 1’étendue de champ de
deformation des dislocations est trés courte, ce qui implique que la portée d’une dislocation,
s’arréte au voisinage de la dislocation la plus proche, cela s’explique par un mouvement de
dislocation accompagné d’une significative annihilation et un rétrécissement des structures des
cellules de dislocations. Le matériau est dans une configuration caractérisée par une énergie

totale faible.
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Figure IV.74 : Diffractogramme de rayons X du fil en cuivre déformé a € = 87,75%, et recuit a la
température constante T=200°C, pendant : 1, 2, ¢t 64 min respectivement, affinés par le PM2k. La
courbe mesurée (en noir), la courbe calculée (la ligne rouge continue) et le résidu différentiel (Ia ligne
grise d’en bas).
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Figure IV.75 : Diffractogramme de rayons X du fil en cuivre déformé a &€ = 87,75%, et recuit a la
température constante T=300°C, pendant : 1, 2, ¢t 64 min, respectivement, affinés par le PM2k. La
courbe mesurée (en noir), la courbe calculée (la ligne rouge continue) et le résidu différentiel (la ligne

grise d’en bas).
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Tableau 1V.27: Résultats du calcul PM2k sur les diffractogrammes des fils en cuivre tréfilés
a froid a un taux de € = 87,75%, et recuits pendant des temps différents, a T=200°C.
Non recuit | min 2 min 64 min
Paramétre de maille [nm] 0,361514 | 0,361595 | 0,361543 | 0,361730
Module du vecteur Burgers [nm] 0,255629 | 0,255686 | 0,255649 | 0,255782
Densité de dislocations 10" [m~2] 13,442 10,800 7911 5,044
Rayon effectif de coupure [nm] 17,03 30,92 20,21 31,23
Fraction des dislocations coins f, 0,0000 0,3873 1,0000 1,0000
Facteur de Wilkens M 0,6245 1,0162 0,5685 0,7013
Moyenne lognormal y [nm] 4,022 21,627 4,578 5,316
Variance de la distribution o 0,486 0,101 0,262 0,391
Probabilité nette de défaut d’empilement a 0,00468 0,00387 0,00228 0,00577
Probabilité de défauts de macle l,l3b’- 14 3,95b- 128 4,84]:- 101 1,64t‘—03
WSS 4106,05 4171,65 4475,17 | 4609,37
Rwp 13,2724 12,3019 38,9311 9,9693
Rexp 14,3038 14,7153 10,3145 11,3447
GoF 0,9279 0,8360 0,8659 0,8788

Tableau IV.28: Résultats du calcul PM2k sur les diffractogrammes des fils en cuivre tréfilés a
froid a un taux de € = 87,75%, et recuits pendant des temps différents, a T=300°C.

Non recuit | min 2 min 64 min
Parameétre de maille [nm] 0,361514 | 0,3616299 | 0,361631 | 0,361690
Module du vecteur Burgers  [nm] 0,255629 | 0,255711 | 0,255712 | 0,255754
Densité de dislocations 10" [m 2] 13,442 8,548 7,255 1,346
Rayon effectif de coupure [nm] 17,03 26,87 29,25 30,00
Fraction des dislocations coins f, 0,0000 0,7783 1,0000 0,5000
Facteur de Wilkens M 0,6245 0,7857 0,7879 0,3480
Moyenne lognormal ¢ [nm] 4,022 5,108 5,198 22,400
Variance de la distribution ¢ 0,486 0,214 0,358 0,100
Probabilit¢ nette de défaut d’empilement a 0,00468 0,00466 0,00484 0,00576
Probabilité de défauts de macle S I 1 51°-142 | 4,715-143 | 1,38%-03
WSS 4106,05 4701,12 4320,22 | 4352,03
Rwp 13,2724 11,0133 8,8250 10,0583
Rexp 14,3038 12,4099 10,3732 11,7796
GoF 0,9279 0,8875 0,8506 0,85388
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La Figure IV.76, et le tableau IV.29, montrent les résultats graphiques et résument les

résultats des calculs effectués de la procédure WPPM (Whole Powder Pattern Modeling), pour

le cas des fils ¢lectriques en cuivre déformés a froid & € = 87,75%, , et recuits de maniere

isotherme sous une température constante T = 400°C sous vide primaire.

Les résultats de les résultats de I’affinement, nous ont paru acceptables, en vue des valeurs de la

WSS comprises entre 4106,05 ~ 5009,43, et un paramétre Gof dont la valeur est de I’ordre de

0,8394 ~ 0,9279, ce qui indique une bonne convergence.
On remarque que I’intensité relative aux pics (220), (311), et (222) augmente au cours du

éme

recuit jusqu’a atteindre leurs valeurs maximales au bout de la 64" minutes, par contre

&éme

I’intensité du 1 pic (111) diminue puis augmente vers la fin du recuit, et I’intensité du 2™ pic

M minute et reste stable jusqu’a la fin de recuit.

augmente deés la 2

La FWHM des pics décroit pendant le traitement thermique de recuit de maniere trés
marqué, cette diminution est expliquée par [’¢limination partielle des contraintes et des défauts
créées lors de la déformation par tréfilage de ces fils électriques, microstructuralement cela se
traduit par la diminution de la densité de dislocations dans les fils par restauration et
recristallisation. On constate d’ailleurs que la densité de dislocation p décroit de 13,442 X
101 m~2 (état tréfilé non recuit) vers 0,146 x 10** m=2 3 la fin du recuit, aprés la 64°me
minutes.

L’investigation par la microscopie optique, nous a révélé que pour ce taux de réduction,
et & cette température (400°C), la recristallisation se déclenche a la 4™ du temps de recuit,
ensuite le processus de transformation de recristallisation se poursuit de maniére monotone, au
bout de la 8™ minute le matériau est entiérement recristallisé. La probabilité nette de défauts de
déformations semble rester constante aux abords de ~ 0,0045, durant le recuit. La valeur du
paramétre d’arrangement de Wilkens (M ), chute dés le début de la valeur 0,9506 vers 0,1146 a
la fin du recuit, il a été montré que pour un facteur d’arrangement (M = 1), on est devant le
cas ou I'arrangement des dislocations est quasi-homogéne, ou la portée d’une dislocation s’arréte
au voisinage de la dislocation la plus proche. Par contre pour des valeurs de facteur (M << 1),
il y a un fort écrantage des champs de dislocations et la corr¢lation entre dislocations est forte, la
distribution des dislocations décrit une configuration en dipdles ou multipoles. Cela se traduit par
une décroissance rapide des champs de contrainte, c'est-a-dire que I’étendue de champ de
déformation des dislocations est trés courte, ce qui implique que la portée d’une dislocation,
s’arréte au voisinage de la dislocation la plus proche, cela s’explique par un mouvement de

dislocation accompagné d’une significative annihilation et un rétrécissement des structures des

Page | 204



Chapitre IV Les résultats et leurs interprétations

—

cellules de dislocations. Le matériau est dans une configuration caractérisée par une énergie

totale faible.

La Figure IV.77, et le tableau IV.30, montrent les résultats graphiques et résument les résultats

des calculs effectucs de la procedure WPPM (Whole Powder Pattern Modeling), pour le cas des

fils électriques en cuivre déformés a froid a € = 87,75%, , et recuits de maniére isotherme sous

une température constante T = 500°C sous vide primaire.

Les résultats de les résultats de I’affinement, nous ont paru acceptables, en vue des valeurs de la

WSS comprises entre 4106,05 ~ 4786,09, et un paramétre Gof dont la valeur est de I’ordre de

0,8690~ 0,9279, ce qui indique une bonne convergence.

Nous avons remarqué que |’intensité relative aux 5 premiers aux pics (111), (200), (220), (311),

et (222) augmente au cours du recuit jusqu’a atteindre leurs valeurs maximales au bout de la

64°™ minutes. Le recuit a cette température active la restauration et la recristallisation, donc

accélere I’¢limination des contraintes et les défauts, par conséquent la densité de dislocation dans

le materiau décroit vers la fin du traitement thermique de fagon trés visible par la décroissance de

la FWHM. Nous constatons que la densité de dislocation p décroit de 13,442 X 1014 m—2

(état tréfilé non recuit) vers 2,149 X 10*1* m~2 i la fin du recuit, aprés la 64™ minute.

L’investigation par la microscopie optique, nous a révélé que pour ce taux de réduction, et a

T = 500°C , la recristallisation se déclenche dés la 1 minute du temps de recuit, ensuite le

processus de transformation de recristallisation se poursuit de mani¢re monotone, au bout de la

4" minute le matériau est entiérement recristallisé.
La probabilité nette de défauts de déformations est presque constante durant le recuit, et dont la
valeur avoisine = 0,005. En ce qui concerne le facteur d’arrangement de Wilkens, (M ), chute
des le début de la valeur 0,81648 wvers 0,43663 a la fin du recuit, les deux valeurs sont
inférieures a I'unité mais la seconde valeur vaut un peu moins que la moitié¢ de ’unité. Comme
nous ’avons cité plusieurs fois auparavant dans les paragraphes précédents, si les valeurs du
paramctre d’arrangement sont remarquablement nférieures a I'unit¢ (M << 1), les champs de
dislocations du matériau, se caractériserait par un fort écrantage, et la corrélation entre ces
dislocations serait bien forte, ainsi la distribution des dislocations décrit un fort caractére de
dipole, et cela se traduirait par une décroissance rapide des champs de contrainte, ¢'est-a-dire que
I’é¢tendue de champ de déformation des dislocations serait trés courte, ce qui impliquerait que la
portée d’une dislocation, s’arréterait au voisinage de la dislocation la plus proche. Cette situation
s’expliquerait alors par un mouvement de dislocation accompagné d’une significative

annihilation et un rétrécissement des structures des cellules de dislocations.
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Figure 1V.76 : Diffractogramme de rayons X du fil en cuivre déformé a € = 87,75%, et recuit 4 la
température constante T=400°C, pendant : 1, 2, et 64 min, respectivement, affinés par le PM2k. La
courbe mesurée (en noir), la courbe calculée (la ligne rouge continue) et le résidu différentiel (la ligne
grise d’en bas).
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Figure 1V.77 : Diffractogramme de rayons X du fil en cuivre déformé a &€ = 87,75%, et recuit a la
température constante T=500°C, pendant : 1, 2, et 64 min, respectivement, affinés par le PM2k. La
courbe mesurée (en noir), la courbe calculée (la ligne rouge continue) et le résidu différentiel (la ligne
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Tableau 1V.29: Résultats du calcul PM2k sur les diffractogrammes des fils en cuivre tréfilés
a froid a un taux de € = 87,75%, et recuits pendant des temps différents, a T=400°C.

Non recuit | min 2 min 64 min
Paramétre de maille [nm] 0,361514 | 0,361554 | 0,361541 | 0,361648
Module du vecteur Burgers  [nm] 0,255629 [ 0,255657 | 0,255648 | 0,255724
Densité de dislocations 10" [m~2] 13,442 10,041 7,329 0,146
Rayon effectif de coupure [nm] 17,03 30,00 26,36 30,00
Fraction des dislocations coins f, 0,0000 0,5000 1,0000 0,5000
Facteur de Wilkens M 0,6245 0,9506 0,7135 0,1146
Moyenne lognormal p [nm] 4,022 19,79 4,82 21,19
Variance de la distribution ¢ 0,486 0,100 0,266 0,100
Probabilité nette de défaut d’empilement a 0,00468 0,00457 0,00423 0,00440
Probabilité de défauts de macle S 1,13°14 | 1,85°-03 | 1,71°-03 | 3,13"-04
WSS 4106,05 420777 | 4343.39 | 500943
Rwp 13,2724 10,6751 9,5116 11,2038
Rexp 14,3038 12,7177 11,1504 12,2299
GoF 0,9279 0,8394 0,8530 09161

Tableau 1V.30: Résultats du calcul PM2k sur les diffractogrammes des fils en cuivre tréfilés
d froid a un taux de € = 87,75%, et recuits pendant des temps différents, a T=500°C.

Non recuit 1 min 2 min 64 min
Paramétre de maille [nm] 0,361514 | 0,361500 | 0,361722 | 0,361681
Module du vecteur Burgers [nm] 0,255629 0,255619 | 0,255776 | 0,255747
Densité de dislocations  x10" [m~2] 13,442 6,797 5519 2,149
Rayon cffectif de coupure [nm] 17,03 31,32 24 85 29,79
Fraction des dislocations coins f, 0,0000 0,0000 0,8266 0,1289
Facteur de Wilkens M 0,6245 0,81648 0,58387 0,43663
Moyenne lognormal u [nm] 4,022 37772 10,7864 18,6852
Variance de la distribution o 0,486 0,203 0,500 0,100
Probabilité nette de défaut d’empilement « 0,00468 0,00187 0,00442 0,00460
Probabilité de défaut de macle 8 1,13%-14 | 1,94°-144 | 6,31°-81 | 9,07"-31
WSS 4106,05 4507,22 | 4594,04 | 4786,09
Rwp 13,2724 10,1829 10,2113 9,6206
Rexp 14,3038 11,7174 11,6395 10,7439
GoF 0,9279 0,8690 0,8773 0,8955

Discussion .

On remarque que la densité de dislocation diminue aprés un recuit isotherme, et cette diminution
se poursuit dans le temps ; en effet la restauration du matériau déformé est favorisée par un
apport de chaleur du milieu extérieur sous 1’action d’un traitement thermique, les dislocations
présentes dans ce matériau ¢croui, commencent a s’annthiler et se réorganiser dans des
configurations de faibles ¢énergies afin de satisfaire au critére de stabilit¢é de Gibbs, ensuite

survient la recristallisation.
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Soleimanian et al.(2015) [52], avaient trouvé que le recuit a 200° et 400°C , provoque une
diminution de la densité de dislocations et de la probabilité de défauts de d’empilement dans un

matériau séverement déformé.

|
il

N,

R, << o5 R, >> or
e | M >=1

=

Figure IV.78: Représentation schématique des configurations des
dislocations dans le matériau déformé et le profil de déformation pour
les petites et les grandes valeurs du parameétre de Wilkens M. [53]

En considérant les definitions utilisées dans plusieurs travaux ultérieurs [Levine et
Thomson(1997), Groma(1998), Ungar et al. (1982), Hecker et al. (1997), Zehetbauer et al.
(1999), Ungar et Borbely(1996), Ungar et Tichy(1999)], le facteur M a été physiquement défini
par Wilkens (1970b) comme étant le parameétre d’arrangement des dislocations dans le matrice
déformée, et il est liée au rayon de coupure effectif de dislocations, Rq, par 1’expression
suivante (M = R.. \/B ) [27, 54-59]. Comme on peut le constater, M est le rapport entre le rayon
de coupure et la distance moyenne entre les dislocations (dg;s).

La valeur de ce paramétre exprime la force de caractére de dipole de dislocations, donc selon que
M est petit ou grand, le caractére de dipdéle de dislocations et ’écrantage du champ de
déplacement (ou champ de contrainte) des dislocations sont forts ou bien faibles respectivement.
En méme temps, le fort ou le faible écrantage d’une part et les petites ou grandes valeurs de M,
expriment les fortes ou faibles corrélations dans la distribution des dislocations [60].

Scardi et al.(2010) avaient noté que pour des valeurs de M autours de ’unité ou plus faibles, il y
aurait une forte corrélation entre les dislocations, et fort ¢crantage du champs de contraintes

( comme dans les murs de dislocations ou entre les dipdles ), par contre pour des valeurs plus
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grandes que ['unité, la matrice déformé présente une distribution aléatoire des dislocations et
faible écrantage [37].

De ce fait, on peut considérer que la distribution des dislocations dans nos échantillons n’est pas
aléatoire, ct qu’il y a une forte corrélation entre ces dislocations, ce qui traduit par une un grand
¢crantage « strong screening » du champ de contrainte (champ de déplacement des dislocations).
On peut remarquer aussi que la distance entre dislocations est supérieure ou égale au rayon
effectif de coupure R, , ce qui est en accord avec la forte corrélation entre dislocations.

On résume les différentes configurations dans un matériau déformé selon la valeur du paramétre
d’arrangement de Wilkens dans les trois cas de figures suivants :

Fort écrantage des champs de dislocations, et configuration en dip6les ou
multipoles. Cela se traduit par une décroissance rapide des champs de
M <« 1 |contrainte, c'est-a-dire que D’étendue de champ de deéformation des
dislocations est trés courte. Cette configuration est caractérisée par une

énergie totale faible.

Ce cas est décrit par un arrangement quasi-homogene des dislocations, ou

la portée d’une dislocation s’arréte au voisinage de la dislocation la plus

M~1 proche. Cette configuration est caractérisée par une énergie assez faible
aussi. Cette situation implique donc R, ~ p~ .
Faible écrantage des champs de dislocations. Cela se traduit par une
décroissance lente des champs de contrainte, c’est le cas ou les zones dans
M>1

lesquelles les dislocations distribuces al¢atoirement contiennent beaucoup

de dislocations. Cette configuration est caractérisée par une haute énergie.

Le paramétre M augmente si le caractére a long terme du champ contrainte (et de
stress) des dislocations augmente, et s’il diminue alors le caractére du chams de

contrainte des dislocations diminue lui aussi [27, 37, 61]
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IV.5. Mesure de la résistivité électrique.

Les proprictés électriques des métaux purs et des alliages métalliques sont étroitement
lices a la structure ¢lectronique, et la conduction des ¢lectrons dépend de bandes partiellement
remplies. Selon la loi de Matthiessen, la résistivité ¢lectrique des alliages augmente lin¢airement
avec la température a proximité la température ambiante et au-dessus, bien que le comportement
de celle-ci soit plus complexe a trés basse température.

La résistivité électrique est fortement améliorée par la présence d’atomes étrangers dans

une solution solide dans la matrice métallique.
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Figure IV.79 : Variation de la résistivité électrique des fils en cuivre en fonction du taux de
déformation (g) par tréfilage a froid.

Il a ét¢ montré¢ par Jakani [41], que les impuretés jouent un role primordial sur la
résistivité du cuivre destiné a la fabrication des fils électriques et 1’industrie du cable. Cet effet
dépendant fortement de la configuration électronique des atomes étrangers. L'oxygéne a un etfet

notoire, ainsi pour la production des fils de cuivre, le matériau doit étre exempt d'oxygéne.
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Le laminage a froid augmente légérement la résistivité du matériau et il est souvent utilisé
comme un moyen de renforcer les alliages pour fabriquer des fils conducteurs électriques. Les
alliages métalliques ne se comportent comme des supraconducteurs qu'a de trés basses
températures et ils ont ¢t¢ enticrement remplacée par haute température oxydes supraconducteurs
pour des applications pratiques.

La figure IV.79 illustre la variation de la résistivité ¢électrique des fils ¢lectriques en
cuivre tréfilés a froid, avec I’augmentation du taux de déformation, nous avons constaté, qu’au
cours du tréfilage, la résistivité ¢lectrique des fils de cuivre augmente avec le taux de réduction.
La résistivité électrique mesurée pour le fil machine est pgi machine = (16,39 % 1,2%)nQ.m,
cette valeur augmente de manicre significative jusqu’a pgy 450, = (17,66 * 1,2% )nl.m pour
le fil ¢lectrique tréfilé a un taux de € = 97,48%. On note aussi que les mesures ¢lectriques avec

une marge d’erreur d’environl % ~ 4 %.
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Figure I'V.80 : Variation de la résistivité électrique des fils en cuivre en fonction du taux de
déformation () par tréfilage aprés recuit.
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En effet, la déformation plastique par tréfilage induit dans le cuivre, des différents types
de défauts, notamment les macles, les défauts d’empilement, les joints de grains, les dislocations,
et les lacunes. L’apparition de ces imperfections engendrent la diminution de la conductivité
¢lectrique du matériau, et par la suite I’augmentation de sa résistivité ¢lectrique.
Il a ét¢ prouvé que la résistivite d'un matériau métallique ou d’un alliage métallique, est
constituée par un certain nombre de contributions diverses, et peut étre formulée par Matthiessen

comme suit :

Pp(T) = po (1 +aT)  [Qm] .o Eq.IV.20
Ou a estle coefficient de température du matériau [K ~1].
Po est la résistivité idéale du matériau a 273,15 K (0°C), exprimée en [Q. m]
T est la température exprimée en degré kelvin [K].

Po = Placunes o PsFE T pimpuretés 03 Pdislocations + pphanons --------- ECI-W-2|

La figure IV.80 montre I’effet du traitement thermique de recuit sur la propriété ¢lectrique des
fils en cuivre, en effet on remarque bien qu’aprés un recuit isotherme continu a deux différentes
températures T =200°C et T = 400°C, dans un four industriel dans le laboratoire de 1’usine,
pendant 45 minutes, la valeur de la résistivité électrique des fils tréfilé a diminué¢ de fagon
remarquable. Cette diminution est plus notable pour une grande température et pour un taux de
deformation assez ¢levé, cela s’explique par le fait que ces deux facteurs cinétiques influent sur
les transformations de restauration et de recristallisation, ils les accélérent, et il en résulte une
baisse de la résistivité électrique, ¢'est-a-dire une augmentation de la conductivité électrique des

fils électriques.
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IV.6. Analyse calorimétrique différentielle (DSC)
IV.6.1. Analyse des thermogrammes

Dans cette partie, nous nous sommes intéressés a 1’étude de I'évolution de certains
paramétres €nergétiques, cinétiques, et microstructuraux des fils en cuivre tréfilé, pendant un
recuit non-isotherme, grace a une analyse calorimétrique différentielle. Cette approche nous a
permis d’une part de faire une analyse globale des phénoménes de restauration et de
recristallisation, et d’autre part d’estimer quelques grandeurs thermodynamiques tels que les
énergies stockées, les énergies d’activation de restauration, et de recristallisation, ainsi de
calculer quelques paramétres comme la densité de dislocation.

La technique basée sur 'analyse par la calorimétrie différentielle a balayage (DSC),
donne une estimation globale des grandeurs mesurces, dont la valeur est calculée a partir de
I’énergie libérée au cours des transformations, or cette ¢nergic est associ¢e a tous les défauts
présents dans le matériau déformé, dont ceux induits par la déformation plastique par tréfilage et
aussi ceux existants dans le fils machine qui lui-méme fabriqué selon un autre processus, qui
comprend une étape ou le produit subit une déformation a savoir le laminage.

Les figures (IV.81 - IV.84) représentent les courbes de DSC obtenues par chauffage de
25°C a 650°C avec quatre vitesses de balayage différentes, a savoir : 10°C/min, 15°C/min,
20°C/min, et 25°C/min, pour un ¢échantillon pris du fil machine, et des échantillons en cuivre
tréfilé a de différents taux de déformation.

Chaque thermogramme présente deux pics exothermiques, le premier pic est attribué a la
restauration tandis que le second pic est celui de la recristallisation[62]. On remarque aussi que
le premier pic est plus grand que le second, cela explique que 1’énergie libérée au cours de la
restauration est plus importante que I’énergie dégagée lors de la recristallisation.

Pendant la restauration, |’énergic est dépensée dans le mécanisme de réduction du
nombre de défauts ponctuels induits par la déformation plastique, I’annihilation des dislocations
de signes opposces, et enfin le réarrangement des dislocations dans des configurations a ¢nergie

minimale.
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Figure IV.81 : Thermogrammes du fil machine en cuivre tréfilé, obtenus par chauffage continu a
différentes vitesses de chauffage.
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Figure 1V.82 : Thermogrammes du fil de cuivre tréfilé, réduita &= 69,75% de sa section, obtenus par
chauffage continu a différentes vitesses de chauffage.
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Figure I'V.83 : Thermogrammes du fil de cuivre tréfilé, réduit a € = 87,75% de sa section, obtenus par
chauffage continu a différentes vitesses de chauffage.
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Figure 1V.84 : Thermogrammes du fil de cuivre tréfilé, réduit a & = 96,48% de sa section, obtenus par
chauffage continu a différentes vitesses de chauffage.
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Par contre durant la recristallisation, les défauts ponctuels restants et les dislocations sont
absorbés par la migration des joints de grains a travers le matériau, ce dernier mécanisme exige
une ¢énergie supplémentaire [9, 63].
Pour acquérir une certaine stabilit¢ ¢énergétique, le matériau doit perdre I’excédent

d’énergie et n’en garder que le minimum, selon les lois de la thermodynamique.

Présentation des tableaux des températures de Restauration et de recristallisation

Nous avons déterminé les températures de restauration et de recristallisation des
¢chantillons étudiés a partir de I’analyse des thermogrammes précédents.

Les tablcaux (IV.31 et IV.32) résument les valeurs des températures des réactions de
restauration et de la recristallisation a différentes vitesses de chauffage. Les températures de
restauration de la recristallisation sont définies comme étant les températures pour lesquelles, 1l y
a un accomplissement complet de deux processus de transformation a un taux d’avancement de
50%. On note dans ces résultats que ces températures augmentent avec la vitesse de chauffage, et
avec le taux de déformation des fils tréfiles[3].

On remarque de manicére générale, qu’il y a déplacement des températures de restauration et
de la recristallisation vers hautes températures, lorsque la vitesse de chauffage, et le taux de
déformation des échantillons augmentent. Alors la restauration et la recristallisation sont plus
dynamiques pour des vitesses et des taux de déformations plus importantes.

C’est ainsi que si on voudrait accélérer (précipiter) les deux transformations par un chauffage
rapide, alors cela demandent des hautes températures, donc plus la vitesse de chauffage est
grande, plus les températures de réactions seront hautes. Dans I'usine, cette opération est quasi-
impossible, puisqu’on effectue le recuit sur des grosses bobines de quelques tonnes, c’est
pourquoi on ne peut pas accélérer le chauffage du cuivre vue la grande quantité de matiére.

En chauffant des échantillons dans un bain d’huile, Jakani [64], avait trouvé des températures
de recristallisation dans I'intervalle de 276,3 — 298,1°C , pour des fils en cuivre tréfile a
différent teneur en impuretés (voir tableau I'V.33).

Les figures (IV.85-1V.86) illustrent la comparaison entre les températures de restauration
et de recristallisation, pour les différents échantillons, recuit de maniére non-isotherme avec des

vitesses de chauffage variées.
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Tableau I'V.31: Températures de restauration en (°C).

Vitesse de chauffage [°C/min] 10 15 20 23
Fil machine 104.0 131,2 139,0 154,0
Fil tréfilé a 69,75% 101,5 128,6 140,0 162,0
Fil tréfilé a 87,%75 107,9 123,9 147,7 165,5
Fil tréfilé a 96,48% 121,6 132,0 154,3 1735

Tableau IV.32 : Températures de recristallisation en (°C).

Vitesse de chauffage [°C/min] 10 15 20 25
Fil machine 181,0 225,0 253,0 259,0
Fil tréfilé a 69,75% 213.,0 236,0 260,0 269,5
Fil tréfilé a 87,%75 241.,6 2558 2680 273,5
Fil tréfile a 96,48% 251,0 261,0 275,0 282,1

Tableau IV.33 : résultats obtenus par Jakani [64] pour des fils en cuivre a différents taux

d’impuretés.
5l Taux d’impuretés total Température de début et | Température de
Materiaux : o : T
(ppm) de fin de recristallisation | recristallisation
« Cu- réf. » 9,3 257,5°C—31 25, 2370
« Cu-S » ¥i2 27L59C —330.5°0 298.1°C
« Cu-S Pb » 26,1 267,00C —327,5°C 289,3°C
« Cu-0270 » 21,8 252,0°C —323,0°C 276,7 °C
« Cu-0120» 27,8 270,0°C —335,0°C 293.5°C
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Figure 1V.85: Evolution de la température de restauration en fonction du taux de déformation,
pour les différentes vitesses de chauffage.
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Figure 1V.86 : Evolution de la température de recristallisation en fonction du taux de
déformation, pour les différentes vitesses de chauffage.
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IV.6.2. Calcul de I’énergie stockée par la DSC
La DSC permet de mesurer la quantité de chaleur libérée au cours d’une réaction de

transformation exothermique, par ¢limination totale ou partielle des défauts cristallins induits

par une déformation ¢lastique ultérieure. Cette technique est largement utilisée pour les mesures

d’énergie stockée depuis quelques décennies, et elle s’améliore au fur et a mesure que les
machines sont plus précises et plus performantes.

La quantité d’énergic dégagée est estimée par le calcul de I’aire compris entre pic exothermique
et la ligne de base (voir figure 1V.87). Le tracage de ligne de base se fait deux manicres
diffcérentes, la premicre consiste a estimer une ligne en se référant un la courbe relative a scan de
retour, en effectuant un balayage en décroissance pendant le refroidissement ; la deuxiéme

maniére consiste a effectuer un balayage pour un échantillon standard (on dit faire un scan a

blanc).
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Figure I'V.87 : Estimation de I’énergic stockée par le calcul de 1'aire sous un pic exothermique.

Les figures (IV.88-1V.89) illustrent les valeurs des ¢nergies stockées, calculées a partir
des pics de restauration et de la recristallisation. On peut comparer I’évolution de ces ¢nergies en
fonction des vitesses de chauffage ; et en fonction du taux de déformation. Nous avons trouvé
pour la restauration des énergies stockées de ’ordre de 56,37 — 231,32 J.mol™?, et des valeurs
de ’ordre de 19,34 — 122,46 J.mol™ ! pour la recristallisation. On peut interpréter ces résultats
par : premiérement plus le matériau est déformé plus il y a formation de défauts notamment les
dislocations donc le matériau emmagasine beaucoup plus d’énergie ; deuxiémement avant que
les transformations ne commencent le matériau possédent une grande quantité de défauts (surtout

les dislocations), une part importante de ces dislocations disparaissent au cours de la restauration,
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mais une part assez conséquente subsiste encore aprés la restauration jusqu’au stade de la
recristallisation, ce qui explique 1’énergie calculée a partir de la réaction de la recristallisation,
ainsi on peut voir cette dernicre posscde une valeur inférieure a celle calculée a partir de la
restauration ; troisitmement et finalement les grandes valeurs de ces énergies stockées
comparces a des valeurs trouvées par d’autres méthodes et techniques de mesure, sont dues au fit
que la technique de mesure par la DSC est globale, clle mesure 1’énergie libérée par le systéme
en transformation, sans rendre compte de la source de cette énergie ou du type de défauts dont
elle est originaire.

Haessner[65],avait cit¢ que Schmid (1989) avait mesuré par calorimétrie 1’énergie libérée apres
déformation par torsion a une température —196°C , dans quelques matériaux (Al, Pb, Cu, et
Ag), il avait trouvé des valeurs dans ’intervalle entre 21,5 et 220 ].mol 1. Les valeurs d’énergie
associes a I’Aluminium (69,9].mol™!, ygpy = 166mJ.m™? ), et au Plomb (21,5].mol™ %,
Ysee = 249mJ.m~% ) sont trés faibles par rapport a celles mesurées dans le Cuivre
(216].mol™?, ygpg = 78mJ.m™? ) et dans I’ Argent (220].mol™Y, ygpg = 22mJ.m™2).

Ces différences dans les énergies stockées sont associées directement aux différences dans les
énergies de défaut d’empilement (yggg). Il est a noter aussi que les valeurs obtenues dépendent
de certains facteurs comme le taux et du type d’impureté[66] , la taille des grains ainsi que le
taux, la température, et le mode déformation. Dans la littérature, on rencontre souvent des
valeurs assez ¢levées, cela peut étre expliqué par le fait que les mesures par calorimétric donnent
I’énergie associ¢e a la fois aux dislocations et a tous les autres types de défauts induits par la
déformation, qui s’¢liminent au cours du traitement thermique.

Pour le cuivre, les valeurs de I’énergic stockée mesurée, selon les différents modes de
déformation infligés au matériau, et sa teneur en impureté, s’étalent sur un large intervalle. Pour
une traction uniaxiale, on trouve des valeurs de 3,2 et 5,7 J.mol™' ; et pour une compression
ces valeurs varient de : 3,8 28,3 J.mol 1 [3].

C’est ainsi que Benchabane [13], avait estimé I’¢nergie stockée dans du cuivre pur laminé a froid
a 70%, de ’ordre de 7 J.mol L.

Enfin pour le cuivre déformé par tréfilage, on trouve des valeurs de I’ordre de 95 J.mol™1 [3].
En ¢tudiant des fils en cuivre tréfilé (a 86% réduction d’aire du fil de diamétre 8mm), Guilemany
ctal. [67] , avaient mesuré des énergies de ’ordre de 45 J.mol ™! et 32 J.mol™ 1, pour des fils en
cuivre ayant de différentes teneurs en impuretés (Pb: 494 ppm, Sn: 73 ppm, et Ni: 70 ppm) et
(Pb: 1 ppm, Sn: 0,05 ppm, et Ni: 1 ppm),respectivement. Cette différence d’énergie est associée

a la différence dans la teneur en impuretés dans ces deux matériaux.
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En étudiant ’effet des impuretés sur les mécanismes de recristallisation du cuivre tréfilé,
Jakani [64], avait trouvé des énergies stockées de I’ordre 19.0, et 25.4 J.mol™ ! dans des fils

tréfilés ayant de différents taux d’impuretés (en Soufre, Pb, et O).
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Figure I'V.88 : Evolution de I’énergice stockée mesurée 4 partir du pic exothermique de restauration en
fonction du taux de déformation, pour les différentes vitesses de chauffage.
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Figure IV.89: Evolution de I'¢énergie stockée mesurée a partir du pic exothermique de recristallisation
en fonction du taux de déformation, pour les différentes vitesses de chauffage.
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1V.6.3. Evaluation de I’énergie de défaut d’empilement par la DSC

Dans les matériaux CFC, I’énergic de défaut d’empilement est estimée par la relation

suivante :

n.ad.p
2443

YsrE =
Ou ay est le parametre de maille du cuivre, p : densité de dislocation,
1 = 48 GPa : le module de cisaillement pour le Cuivre,
Etenfin a: est la probabilité nette de défaut d'empilement.
La probabilité nette de défaut d’empilement a été estimée a partir des décalages des pics des

diffractogrammes par une analyse des profils des pics.[72, 73]

Tableau 1V.34 : La probabilité nette de défaut d’empilement a .
Fil machine Fil tréfilé a 69,75% | Fil tréfilé a 87,%75 | Fil tréfilé & 96,48%
0,00468 0,00495 0,00267 0,00212

’r‘izj cc/'ﬂ'l.n
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Figure 1V.90 : Evolution de I'énergie de défaut d’empilement ygrz en fonction du taux de
déformation, pour les différentes vitesses de chauffage, calculées a partir du pic de
recristallisation.
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Un défaut d’empilement est une interruption d’une ou deux couches dans la séquence
d'empilage de la structure cristalline. Ces interruptions portent une certaine L’énergie de défaut
d’empilement. La largeur du défaut d’empilement est une conséquence de I'équilibre entre la
force de répulsion entre deux dislocations partielles d'une part et la force d'attraction due a la
tension de défaut d'empilement de la surface de l'autre cote.

La largeur d'équilibre est déterminée par 1'énergie de défaut d’empilement. Lorsque
I’énergic de défaut d’empilement ygpp est ¢levé, la dissociation d'une dislocation parfaite en
deux particlles est peu probable et le matériau se déforme uniquement par glissement des
dislocations. Les matériaux ayant une Ygpg plus faible présentent des défauts d'empilement plus
larges, et dans lesquels les dislocations ont plus difficultés a se déplacer par des glissements
croisés ou par grimpement. L’énergie de défaut d’empilement yspr influe sur la capacité d'une
dislocation a glisser au travers un plan de glissement dévié, dans un cristal. Lorsque la ygpp est
faible, la mobilité des dislocations dans un matériau diminue.

Les deux principaux modes de déformation des métaux sont le glissement et le maclage.
Le glissement se fait par déplacement des dislocation-vis ou dislocation-coins, dans un plan de
glissement. Le mode de déformation par glissement est de loin le mécanisme le plus commun.
Le maclage est moins courant, mais il se produit facilement dans certaines circonstances.

Une macle est un trés grand défaut d'empilement. Le maclage se produit lorsqu'il n'y a pas
suffisamment de systémes de glissement pour accommoder la déformation et / ou lorsque le
matériau a une trés faibleys;. Les macles sont abondantes dans de nombreux métaux a faibles
Yspp comme les alliages de culvre, mais sont rarement vus dans les métaux a hauteygpy comme

I’aluminium.[74-78]

IV.6.4. Cinétique de la transformation de recristallisation
On calcule la fraction recristallisée X ('j":,), la grandeur qui caractérise le taux d’avancement de la
réaction a une température donnée T}, par la formule suivante :

B = =Bl csirbosinbmisisoasisios Eq.IV.23

Ou § :L’aire totale du pic exothermique considéré.

S

; : Laire particlle a la température T},

J
AH : L’enthalpie totale de la réaction.

AH;: L’enthalpie particlle a la température T;.
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La figure IV.91 illustre la méthode de calcul de I'énergie libérée au cours d’une réaction
exothermique, la surface hachurée correspond a I’énergie particlle pour une température

donnée?} .

time [min]

-0.160 | 1 -0.160
0.162 | 1 -0.162
_ 0164 | ] 0164
‘o : ]
Z 0165 | 1 -0.166
5 0168 1 0.168
I :
0170 F 10170
0172 10172
0.174 | 1 -0.174

200 : Temperature [°C]

Figure 1V.91 : L’aire partielle située entre la courbe DSC sous le pic et la ligne de base, est
associce a I’eénergie partielle liberée a ’instant (¢;) et a la temperature (T}) ; le rapport de celle-ci

avec I’aire totale exprime la fraction recristallisée X(tj) ou X('I:,)

De la méme maniére, on calcule la fraction recristallisée X(t; )en fonction du temps, la grandeur
' J ps, la g
qui caractérise le taux d’avancement de la réaction a un instant donné et;. Pour cela, on utilise

les valeurs du flux de chaleur en fonction du temps.

Présentation des courbes de la fraction recristallisée avec la température : X(%) = f(T)

Les figures (IV.92 - IV.95) représentent la variation de la fraction transformée X en fonction de
la température T. Les figures (IV.96 - IV.99) représentent la variation de la fraction transformée
(recristallisée) X en fonction du temps de recuit. Ces courbes ont une forme sigmoidale, et
montrent la progression du mécanisme de la recristallisation depuis la germination, jusqu’a

I’amorgage de la croissance des grains, en passant par 1’étape de recristallisation elle-méme.
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Figure 1V.92 : Fraction transformée en fonction de la température X = f(T), au cours de la
recristallisation du fil machine en cuivre, pour quatre vitesses de chauffage.
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Figure 1V.93 : Fraction transformée en fonction de la température X = f(T), au cours de la
recristallisation du fil en cuivre tréfilé a un taux de € = 69,75%, pour quatre vitesses de

chauffage.
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Figure 1V.94 : Fraction transformée en fonction de la température X = f(T), au cours de la
recristallisation du fil en cuivre tréfilé a un taux de € = 87,75%, pour quatre vitesses de
chauffage.
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Figure IV.95 : Fraction transformée en fonction de la température X = f(T), au cours de la
recristallisation du fil en cuivre tréfilé a un taux de € = 96,48%, pour quatre vitesses de
chauffage.
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Présentation des courbes de la fraction recristallisée avec le temps : X(%) = f{1).
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Figure 1V.96 : Fraction transformée en fonction du temps X = f(t), au cours de la
recristallisation du fil machine en cuivre, pour quatre vitesses de chauffage.
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Figure 1V.97: Fraction transformée en fonction du temps X = f(t), au cours de la
recristallisation du fil en cuivre tréfilé a un taux de € = 69,75%, pour quatre vitesses de
chauffage.
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Figure 1V.98: Fraction transformée en fonction du temps X = f(t), au cours de la
recristallisation du fil en cuivre tréfilé a un taux de € = 87,75%, pour quatre vitesses de
chauffage.
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Figure TV.99: Fraction transformée en fonction du temps X = f(t), au cours de la
recristallisation du fil en cuivre tréfilé a un taux de € = 96,48%, pour quatre vitesses de
chauffage.
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Sur les figures (voir les figures IV.100-IV.101), On remarque que I’étape de
recristallisation proprement dite, sc caractérise par unc vitesse croissante, qui peut éEtre
représentée par la pente de la droite (double tangente au niveau du point d’inflexion de la
sigmoide) ou il y a une région linéaire de la courbe, ensuite elle s’achéve par une vitesse
décroissante (un ralentissement). La vitesse de recristallisation est maximale a la température de

recristallisation Ty

. 1 4 : t [min]
G o s et e T Wi osl Bk 00 4p B0 f20 180 200 240
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[t Pl / -
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Figure IV.100 : Fraction transformée décrit les Figure IV.101: Les fractions transformées en

¢tapes d’une réaction de restauration ou de fonction du temps X = f(t) et en fonction de la

recristallisation (comme ici dans ce cas-ci). température X = f(T) , sous forme sigmoidale, en
correspondance avec le pic de réaction.

Le tableau IV.35 résumé les résultats des calculs effectués a partir des courbes de la
fraction transformée en fonction de la température et en fonction du temps, réalisées pour
différents fils en cuivre tréfilés a des taux de déformations variés, et recuits de maniére non-
isotherme, sous atmosphére contrélée, avec quatre vitesses de chauffage. On remarque que le
temps nécessaire pour une transformation (restauration ou recristallisation) complcte diminue
pour 1’¢état fortement déformé et pour une vitesse de chauffage ¢levée.

Pour un matériau fortement déformé, le temps de restauration ct de la recristallisation,
sont trés étroits, en effet un matériau trés déformé est caractérisé par une forte densité de défauts,
notamment les dislocations induites par cette déformation, donc une ¢nergie stockée assez
conséquente, qui favorise un déclenchement tét et fluide des transformations au sein de celur —ci.

On note aussi qu'un chauffage rapide, implique une accélération des phénomenes de
transformations dans les matériaux écrouis, d’ou il en résulte des intervalles de temps assez

étroits.
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Tableau IV.35 : Résultats cinétiques des analyses DSC obtenus sur les fils machine et tréfilés a différents taux de déformation.

Vitesse de e e - e
10°€C min 15°C. min~1 20°C.min 1 25°C.min"1
chauffage
Température Durée de Température Durée de Température Durée de Température Durée de
Restauration de début et de restauration de début et de restauration de début et de restauration de debut et de restauration
fin de réaction At (min) fin de réaction At (min) fin de réaction At (min) fin de réaction At (min)
Fil machine 67,1-163,1 6,90 86,5-172,7 5,81 91,2 -197,1 5,50 100,3 - 217,0 4,85
€= 69,75% 66,0 - 135,5 6,94 87,5-171,4 5,68 93,5 -196,2 5,36 106,5 - 221,0 5,34
€= 87,75% 73,9-139,0 6,51 85,5-162,1 5,17 107,4 - 190,5 4,30 108,4 - 212,8 4,29
€= 96,48% 65,5 - 136,5 6,10 81,1-173,5 6,22 95,1 -197,2 5,28 99,5 -211,3 4,63
Température Durée de Température Durée de Température Durée de Température Durée de
Recristallisation  de debut et de recristallisation  de début et de  recristallisation de début etde recristallisation de début etde recristallisation
fin de réaction At (min) fin de réaction At (min) fin de réaction At (min) fin de réaction At (min)
Fil machine 140,0 — 223,0 8,32 188,5 — 266,0 5,22 210,5 - 309,8 4,57 199,5 - 318,8 4,88
€= 69,75%  180,0-236,0 5,51 191,0 - 278,0 5,81 213,0 — 305,0 4,76 225,0 -320,0 4,19
€= 87,%75  2155-268,7 5,34 208,0 — 297,7 6,01 235,8-323,6 4,51 218,5 — 346,0 5,25
€= 96,48%  208,6-289,0 5,05 210,5 -314,7 5,99 233,8-325,6 4,75 223,9 - 355,5 5,07
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IV.6.5. Calcul des paramétres cinétiques n et K
Une estimation de I'exposant n d’Avrami, peut nous informer sur le processus de
germination et sur la dimensionnalité de la croissance. L’exposant d’ Avrami et 'investigation de

la dimensionnalité de la croissance, ont ¢té évalués par le modele de Matusita [79].

Figure 1V.102: Fraction recristallisée X en fonction de In(a), pour différentes vitesses de
chauffage, pour un ¢chantillon de fils en cuivre tréfilé froid a € = 69,75% .

Dans I’équation de Matusita, le tracé de la droite de In[in(1 — X)] en fonction de In(a), pour
une température T constante, nous permet de calculer la valeur de n a partir de sa pente. Les
trois droites de Matusita, sont représentées sur la figure (IV.102 ). On peut accepter comme
valeur de I’exposant la moyenne = 2,52 .

Hua et al.[80] , avaient trouvé que les exposants d’Avrami, qui sont compris généralement entre
les limites 2,48 et 2,68, indiquent que la germination se passe a vitesse constante (monotonic), et

que la croissance est tridimensionnelle.
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IV.6.6. Calcul de I’énergie apparente d’activation.
Méthodes isoconversionnelles intégrales. Relation vitesse o et température de recuit T

Pour calculer I’énergie d’activation, on a utilis¢ les méthodes de Kissinger, Akahira et
Sunose (K.A.S.) [81]; Ozawa, Flynn et Wall (O.F.W.) [82-85]; et Boswell [86], qui donnent
I’énergic d’activation d’un systéme a partir de I’évolution de la température du maximum du pic
exothermique (Tp) en fonction de la vitesse,, a |’aide des relations suivantes :

Dans le but d’évaluer I’énergie apparente d’activation E; des processus de restauration et de
recristallisation, nous avons utilisé différentes méthodes de calcul, appelées respectivement,
méthode de Kissinger, méthode de Boswell, méthode d’Ozawa, et la méthode de Starink. Ces
méthodes de calcul avaient été¢ basiquement développées dans le but d’¢tudier la variation du
maximum du pic de température en fonction de la vitesse de chauffage au cours d’une analyse
thermique, en se basant sur les expressions mathématiques s’appuyant sur des différentes
approches numeériques, clles sont décrites par les ¢quations ( Egs. V.24 -1V.27), suivantes :

L’équation suivante fut proposée par Kissinger [81]:

In (%) = —%“.Ti o CETSEIIE v oo i e S s e B R s v (Eq.IV.24)
P P

Boswell [86] a ¢tabli une version modifi¢e de I’expression de Kissinger :

In (i) = —%“.Ti g ol 411 4.5 < (Eq.IV.25)

Tp P
Une autre relation isoconversionnelle fut utilisée par Ozawa et al. [82]:
In(a) = —1,0518. 22— + CONSLANE ...ooooovoiiiciiceececee (Eq.IV.26)

p

En se basant sur une nouvelle approche, Starink [87] avait discuté de nouvelles approximations
pour une solution numérique bonne et acceptable, de I'intégrale température, et proposa ainsi

I’équation suivante :
a Eq 1 . .
—1In (ﬁ) = —1,0008.—.— 4 constant ............coociiiiiiiiii (Eq.1V.27)
i RT
Ou a est la vitesse de chauffage, R = 8,314 ]J.mol~1. K™, est la consatante des gaz parfaits, et

T, setla température maximale du pic.
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Mittemeijer [88] avait reporté que dans la plus part des cas, cette température est utilisée parce

qu’elle correspond approximativement au méme degre de transformation.

< ie d’activati : : : ; ' 103
L’énergie d’activation E, est obtenue a partir de la pente de la droite tracée en fonction de =
P

ou C,, C, , C, sont toujours des constantes.

Les figures (IV.103 -a, b, ¢, d), illustrent les droites tracées selon les équations de Ozawa,
Boswell, Kissinger, et Starink respectivement, pour les températures des réactions de
restauration, associées au premier pic exothermique des thermogrammes. Ils sont exploités afin
de déterminer les valeurs de I'énergie d’activation de restauration. Les résultats obtenus sont

représentés sur la figure IV.106.
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Figure IV.103 : Droites Y en fonction de 10°/T: Y= [n(a) pour Méthode Ozawa, Y= In(o/T,) pour
Boswell, YZIn(a/Tp“’) pour Kissinger, et Y:—JJI(Q/TPE'”) pour Starink (pour la restauration).
(a) le fil machine en cuivre, (b) £ = 69,75%, (¢) ¢ = 87,75%, (d) ¢ = 96,48% .
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Les figures (IV.104 -a, b, ¢, d), illustrent les droites tracées selon les équations de Ozawa,
Boswell, Kissinger, et Starink respectivement, pour les températures des réactions de

recristallisation, associées au deuxiéme pic exothermique des thermogrammes.
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Figure 1V.104 : Droites Y en fonction de 103/T: Y= In(a) pour Méthode Ozawa, Y= In(a/Tp) pour
Boswell, Y=In(a/Tp2) pour Kissinger, et Y=-In(a«/Tpl.92) pour Starink (pour la recristallisation) : (a) le
fil machine en cuivre, (b) £ = 69,75%, (c) £ = 87,75%, (d) ¢ = 96,48%

Ils sont exploités afin de déterminer les valeurs de 1’énergie d’activation de recristallisation.

Les résultats obtenus sont représentés sur la figure 1V.107, ils sont comparés avec les ¢nergies
d’activation calculées par d’autres méthodes.

En étudiant le fluage des fils de cuivre tréfilés de la méme gamme nous avons étudiée,
Boumerzoug et al.(2014) [89], avaient trouvé des valeurs de 1’énergie apparente d’activation
pour le mécanisme de fluage a des températures différentes(250°C, 290°C, et 340°C), dans
’intervalle : 22,25 ~ 50,75 kJ /mol.
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g g ; 10
Exploitation des courbes d’Arrhenius : Intg = f (T—)
R

Dans le but de quantifier I’énergie apparente d’activation, E, , de la réaction de recristallisation
dans un fil en cuivre industriel, nous avons opté pour une méthode basée sur le tracée de la droite
du type Arrhenius.

Nous avons utilisé une relation donnant le taux réaction :

) e Eq.IV.29

1
rate = — = (4. ex (—
tp 0-CXP\ ~ g

Ou tp : représente le temps de recuit nécessaire pour une recristallisation compléte a une
température donnée Tr (correspondant a T, ), k est la constante de Bolzmann, et C; la constante
de recristallisation normalisée.

Les figures (IV.105 - a, b, ¢, d) illustrent les droites de type Arrhenius, elles donnent les

- ; 103 ; ; i oo
variations de In(tp) en fonction de — L’¢nergie apparente d’activation estimée a travers le
R

calcul de la pente des droites.

Les résultats sont rassemblés sur la figure 1V.107, et ils sont comparés a des valeurs
d’énergie apparente d’activation calculées par d’autres méthodes. On constate aussi que les
valeurs trouvées dans ce travail sont en bon accord avec un certain nombre de travaux d’autres

auteurs reportés dans la littérature [13, 88, 90, 91].

180 196 2,00 206 240 2456 220 225 230 1.85 1.80 1,95 2,00 208 2.10
RPN P IE CPUPTF DRPRPIP EPRTEPI [P ST B &0 I 1 1 1 ! 55
y-asb'z o
F- 5.9 P Wwichli o
mee Q4TS 54
E 58 amrr /"" E
- 5.7 - i s 3
St 5 X 33 Jm R Valk Sanried Se ’_/I'I Eod
8 —~F 68 9. InERT U LR - -
- qlcz = -~ o
escad - 524 Sk 212468 0.91524 -~ - =2
W E 55 2 = T it
o 3 - o
- ] r
_ E ;o E 54 81 // 51
T s3] 22 Fss o e
E ., 3 e . = 50 . L 50
= 52 - E 5.2 ¥ 3 e C
513 /’/ = 499 5223 49
504 - - | E oz 3 /’/ :
E i 4.5 = - 4.8
49 3 /-’ﬂ’ E 49 :,'/ =] .
3 i 7 u
1.8 1 4.0 4,7 - 4.7
47 3 =3 3 1
E 4,6 = = 4.6
64| A 3 E 4.6 =i T
:l l 10°TR 1b 1% |
15 Frrrrrrrrrrrrrr e+ 448 45 =77 45
1,80 1,88 180 19 200 206 10 215 220 &35 230 1,80 1.85 4,80 1,85 2.00 205 210
1.78 1.80 185 1,90 1,95 2.00 1,78 1,30 1,65 1,90 1.85
5 3 I L N N i il PR ] Fant IR 'Y I T T T T T T T el
56 58 [ y=a-c 56
Weagh o Vaulding
- 5.4 5,5 = g:::l du=ot 0218 5,5
P et [IET S
L =3 B4 3 o R UmI1 : B4
L 52 514" - 5,3
51 B2 5.2
& z
= L 5.0 AT = 5,1
T 50 = - 5.0
- 4,8 4.4 = = 4.9
73 L 47 40 = 4,8
48 _: [ 48 47 —E E- 4.7
ijc 1051 id 10%Tg
T e e B e S e B e e SN 48 — - 48
1,78 1,30 188 1,80 1,86 2,00 1,18 1,85

Figure IV.105 : Le tracé d’Arrhenius [n(tg) en fonctions de 10%3 /Tx pour :
(a) fil machine en Cu, ct fils en Cu tréfilés a(b) € =69,75% ,(c) € =87,75% ,(¢c)e = 96,48%
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Figure IV.106 : Encrgic d’activation de restauration, calculées par les méthodes de Kissinger, Ozawa,
Boswell, et Starink.

Energie d'Activation ( [ J/mol. )

69,75%

87,75%

mDSC (Arrhénius) m DSC (K-O-B-S)

Figure IV.107 : Encrgie d’activation de recristallisation, calculées par différentes méthodes : 17 méthode de
Kissinger, Ozawa, Boswell, et Starink ; 2™ méthode Droite d’Arrhenius a partir des courbes DSC.

Page | 237



Chapitre IV Les résultats et leurs interprétations

Conclugion générale

Notre travail avait pour but d’une part I’¢tude de I’effet de tréfilage et de recuit sur les fils
¢lectriques de cuivre, ct la compréhension I'influence des paramétres : taux de déformation, la
température de recuit, et le temps, sur les mécanismes de la restauration et la recristallisation
dans les fils électriques en cuivre tréfilés a froid ; et de calculer certains constantes cinétique.
D’autre part, essayer de trouver un optimum «temps-température » afin d’améliorer les
propri¢tés physiques et mécaniques des fils en cuivre tréfilés produits dans 1'usine
E.N.I.C.A Biskra.

Les fils qui ont fait I’objet de notre ¢tude, sont fabriqués par I’Entreprise Nationale des
Industries du Cable de Biskra. Nous avons ¢tudi¢ des fils ¢lectriques en cuivre avant tréfilage
(fils machine), des fils a différents taux de réductions: 21,23 %, 43,75 %, 58,56 %, 69,75 % ,
77,44 % , 83,50 % , 87,75 %, 91,37 % , ct 96,48 %. A travers ce travail, Nous avons explicité
les connaissances nécessaires a la compréhension du mécanisme des déformations plastiques en
générale, et la déformation par le tréfilage a froid en particulier ; et nous avons passé en revue
I’évolution de la microstructure des fils déformés et aprés le traitement thermique de recuit.

Dans ce cadre, nous avons effectué des analyses expérimentales et des tests de mesures,
sur les fils électriques de cuivre, en utilisant différents techniques de caractérisation, la
microscopie optique, la microscopie ¢lectronique a balayage (MEB), mesure de la microdureté
Vickers, la diffraction des rayons X, mesure de la résistivité électrique, et la calorimétrie
différentielle a balayage (DSC).

La démarche adoptée consistait a caractériser tout d’abord les étapes de déformation a
froid, puis a suivre I’évolution de la microstructure et la cinétique de recristallisation au cours de
recuit, simulant les conditions industrielles.

Nous allons maintenant résumer les résultats obtenus lors de cette étude et dégager les questions
encore ouvertes concernant les effets de déformation et du recuit :

A- Apres tréfilage : La déformation par tréfilage des fils électriques de cuivre cause des

changements dans la microstructure du matériau :

1. Les grains se déforment et s’allongent selon I’axe de tréfilage, les coupes transversales
montrent I’évolution de la morphologie des grains au cours du tréfilage.

2. La taille des domaines cohérents de diffraction diminue lorsque le taux de déformation
augmente, nous avons remarqué que la taille de domaine décroit de la valeur
463,492 nm pour le fil machine vers 34,502nm pour le fil tréfilé a 96,48 %.

3. La densité de dislocations augmente avec I"augmentation du taux de déformation, cette
densité avait la valeur de 2,948 X 10%1* m™2 dans le fil machine, et clle grimpe vers la
valeur 14,056 X 10** m™~2 pour le fil tréfilé a 96,48 %.
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4. Les fils électriques durcissent apres tréfilage et deviennent difficilement malléables, nous
avons trouvé une valeur de microdureté Vickers de HV,, = 59,54 pour le fil machine
puis cette valeur augmente jusqu’a atteindre la valeur HV,, = 125,10 lorsque la
déformation atteint le taux 96,48 %.

5. La résistivité électrique des fils électriques augmente lorsque la déformation augmente,
nous avons trouvé pour la résistivité électrique du fil machine non déformé égale a:
Pritmachine = (16,39 £ 1,2%)n.m, cette valeur augmente de maniére significative
jusqu'a  pg74gy, = (17,66 + 1,2 % )nl.m pour le fil électrique tréfilé a un taux de
e =97,48%.

6. La déformation des fils de cuivre pur par tréfilage, se produit par essentiellement par
glissement, et quelques fois on remarque des macles de déformations.

B- Apres recuit : Aprés un recuit isotherme aux températures : T=200°C, T=300°C, T=400°C, et
T=500°C, nous avons remarqué un retour marqué vers un état de stabilité, caractérisé par
I’amélioration des propriétés du matériau, suite a la diminution de la densité des dislocations.
La cinétique de recristallisation varie entre les matériaux, elle est plus lente quand la
déformation est faible.

1. Certains paramétres cinétiques ont ¢té calculés, telles que la fraction transformée, les
¢nergies d’activation de restauration et de recristallisation, pour ce matériau par
différentes méthodes de calcul (Ozawa et al., Kissinger et al., Boswell et al., Starink et
al.) ; Nous avons évalué 1’énergic apparente d’activation de recristallisation pour les
différentes déformations et méthodes, et nous avons trouvé des valeurs dans I’intervalle :
14 ~ 62 kJ /mol.Comme nous avons calcul¢ I’exposant d’Avrami, et nous avons trouve
des valeurs dans ’intervalle 0,5 ~ 2,5.

2. La densit¢ de dislocations diminue aprés un recuit a température constante, cette
diminution est plus remarquée lorsque la température est grande, et le temps de recuit est
long ; ainsi pour un fil ayant une déformation égale a & = 43,75% a une densité de
dislocation 8,813 X 10*'* m™2 avant recuit, mais cette valeur descend a 7,278 X
10*™* m™=2 aprés 64 minutes de recuit a 200°C ; par contre elle chute jusqu’a 2,254 X
107 m™2 apres 64 minutes de recuit a 500°C.

3. La résistivite ¢lectrique des fils ¢lectriques diminue apreés un recuit isotherme a deux
températures 200°C et 400°C, pendant 45 minutes, ainsi la résistivité ¢lectrique d’un fil
tréfile a € = 65,48% descend de p = 17,20 nQl.m vers la valeur de p = 16,82 nQ.m
(200°C) et p = 16,65 nl. m (400°C) ; par contre pour fil plus déformé (¢ = 91,37 %) la
valeur de sa résistivité ¢lectrique diminue de p = 17,43 n{l.m (avant recuit) vers
p = 16,86 n).m (200°C) puis p = 16,31 nd. m (400°C).

4. Nous avons observé un déplacement des effets vers les hautes températures et les taux de
réduction éleveés.

Nous concluons par le résultat pratique suivant, pour obtenir des fils électriques en cuivre

industriel de bonne qualité, on doit faire un traitement thermique de recuit a 400°C pendant une

durée d’environ 4 minutes.
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Perspectives

Cette élude nous a permis d’une parl, de comprendre certains aspects de la
microstructure du matériau, au cours de la déformation a froid par tréfilage, et de
recuits isothermes, et d’autre part, étudier et quantifier quelques parametres et
grandeurs caractérisant les mécanismes restauration et de recristallisation.

Comme projet avenir, nous voulons calculer 1’énergie totale stockée dans le
matériau. Nous voulons aussi étudier la texture des fils électriques en cuivre et en
aluminium par la technique de I’EBSD, travailler sur le mécanisme de migration
des joints de grains, en utilisant des techniques comme le MET.

Finalement, il est souhaitable que les prochaines études soient faites sur
plusieurs matériaux différents pour pouvoir faire une étude comparative, tels que

le cuivre et ['aluminium.
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Abstract

The aim of this work is to investigate the plastic deformation effects through wire-drawing,
and annealing wire-drawn industrial pure copper, on the recovery and the recrystallization
mechanisms. Therefore, we have applied many methods of characterization, simple but effective and
adapted to such research works. We particularly mention the differential scanning calorimetry (DSC),
the optical microscopy, the microhardness, and the X-Ray diffraction, Scanning electronic microscopy,
and the measure of electric resistivity.

Some kinetics transformation parameters were calculated, such as the transformed fraction,
the recovery and recrystallization activation energies, through different calculating methods (Ozawa
and al., Kissinger and al., Boswell and al., Starink et al.); we have followed the microstructure
evolution and evaluated the density of dislocations.

We have noticed a shifting of the effects towards high temperatures and high reduction rates.
And we have been able to detect the volume change of the C.F.C unit cell of a lattice of wire-drawn
copper.

Kev _words: pure copper, deformation, wire-drawing, dislocation density, recrystallization,
energy of activation, DSC, X-Ray diffraction.

Résumé

Le but de ce travail est I'étude des effets de la déformation plastique par tréfilage et de
recuit, des fils en cuivre industriel pur tréfilés, sur les mécanismes de restauration et de
recristallisation. Nous avons utilisé plusieurs méthodes de caractérisation, simples mais efficaces et
adaptées & ce genre de travaux de recherche; l'analyse calorimétrique différentielle (DSC), la
microscopie optigue, la microdureté, et la diffraction de rayons X, la microscopie électronique a
balayage, et enfin la mesure de la résistivité électrique.

Certains parameétres cinétiques de transformation ont été calculés, telles que la fraction
transformée, les énergies d’activation de restauration et de recristallisation, pour ce matériau par
différentes méthodes de calcul (Ozawa et al., Kissinger et al., Boswell et al., Starink et al.) ; nous avons
suivi 'évolution de la microstructure, et évalué la densité des dislocations.

Nous avons observé un déplacement des effets vers les hautes températures et les taux de
réduction élevés, et pu détecter le changement de volume de la maille élémentaire cubique a faces
centrées des fils de cuivre tréfilés.

Mots clés : cuivre pure, déformation, tréfilage, densité des dislocations, recristallisation,
I’énergie d’activation, DSC, DRX.



ANNEXE-I-

‘pazuoyine suononpoidar 12yuny oN "UAWAISY asuadr] o] juensind A1eiqr eiquinjo)) ysnuug jo ANsiaatun
Aq paund/papeorumo(g
0102 LA #S:1H:T1 1T INf PaM H(paadosal syt [[e) [u] WISV AqySuido)

‘wr g0 4o ‘uanib ebejuadiad ay) jo Jejeaib ayy S| Joue wnuwixew syl “wrl | Jo uanib abejusoiad ay; jo iejealb ayy si Anjigeieadas sy ‘sese jle u|

2 Z 0001< 009<
c g 0001< 009 = 0} O¥g <
c ¥ 000}< oFe = 0100} =
(%) (%)
Joug Aujigereadey 16 $)00|d 18] pazZipiepuels
winwixep winwixey ‘80104 10 abuey ssaupley
3 H

46 0001 ueyy 191ea1b sa2104 1s9) Buisn
syibuan
[euobe|q painseajy uo paseg syoo|g 1S9l pazipiepuels Ag uopesliap 19alipul—saulyaeyy 1sal jo Jou3g pue Ayjiqejeaday 9'Ly 319dVL

‘wrl 670 Jo ‘uaalb abejusciad ay) Jo Jajealb ay) st Joua wnwixew ayy “wrl | Jo uanlb abejusoiad ay) Jo Jejeasb ay) si Aljgeleadal ay) ‘saseo |je u|

2 £ 009 < AH 059 < MH
2 14 009 = AH > 0¥2 059 = MH > 052
2 8 000L = d = 005 0v2 = AH = 001 052 = MH = 001
2 ¥ 009 < AH 059 < MH
2 S 009 = AH > 012 0S9 = MH > 052
2 el 00S > d = 001 0vZ2 = AH = 00} 052 = MH = 00!
€ el 000} = d = 001 00L > AH 001 > MH
£ el 00L>d = | 0 <AH 0 < MH
SI9N2IA doouy
(%) (%)
Jouz Anqereaday 6 $)00|g isal paz|piepuels
winwixep winwixep ‘anlo j0 abuey ssaupieH
3 H

»SS37 pue J6 000} sa2i04 1sa) Buisn
syjbuan
|euoBeiq painsea)y uo paseg s)20|g 1S3l pazipiepuels Aq uojeslia) 19alipuj—saujyaeyy 1sal jo Joug pue Ajjiqeieaday S°LyY 319VL

2204 — ¥883 i)y



ANNEXE-II-

Name and formula

Reference code:

Mineral name:
PDF index name:

Empirical formula:
Chemical formula:

Fiche A.S.T.M du cuivre

00-004-0836

Copper, syn
Copper

Cu
Cu

Crystallographic parameters

Crystal system:
Space group:
Space group nhumber:

a (A):

b (A):

c (A):
Alpha (*):
Beta (°):
Gamma (°):

Calculated density (g/cm”3):

Measured density (g/cm”3):
Volume of cell (10"6 pm~*3):
Z:

Subfiles and Qualit

Subfiles:

Quality:
Comments

Color:
General comments:

Cubic
Fm-3m
225

3,6150
3,6150
3,6150
80,0000
80,0000
90,0000

8,94
B85
47,24
4,00

Inorganic

Mineral

Alloy, metal or intermetalic
Common Phase
Educational pattern
Forensic

NBS pattern

Star (S)

Red

Impurities from 0.001-0.01%, Ag, Al, Bi, Fe, Si, Zn.

Measured density and color from Dana's System of Mineralogy, 7th Ed.,

A



99.

Sample source: Sample from metallurgical laboratory of NBS, Gaithersburg, Maryland,
USA.
Sample preparation: It had been heated in an H» atmosphere at 300 C.
Additional pattern: See ICSD 64699 (PDF 85-1326).
Melting point: 1083°
Temperature: Pattern taken at 26 C.
References
Primary reference: Swanson, Tatge., Nail. Bur. Stand. (U.S.), Circ. 539, 1, 15, (1953)
Peak list
No. h k 1 d [A] 2Theta[deg] I [%]
1 1 i 1 2,08800 43,298 100,0
2 2 0 0 1,80800 50,434 46,0
3 2 2 0 1,27800 74,133 20,0
4 3 i 1 1,09000 89,934 17,0
5 2 2 2 1,04360 95,143 5,0
3 4 0 0 0,90380 116,823 3;'0
7 3 5 1 0,82930 136,514 G0
8 4 2 0 0,80830 144,723 8,0

Stick Pattern

Inensity[%]
100

Ref Pattern: Copper, syn, 00-004-[836

£

0 e | | ‘ ‘

] &0 70 80 1] 100 110 120 1% 140
Posiion [PZTheta]
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// 81 SEM640d: Instrumental Profile

// Caglioti parameters and (fixed) wavelenghts of CuKal and CuKa?2
par W 1.122841e-002, !V -5.524408e-003, !'U 8.197904e-003

par 'a 3.408124e-001, 'b 1.522058e-002, !'c -1.080167e-004

wll 1.54059800E-01 // in nm!

wlZ2 1.54445650E-01 // in nm!

par al2 4.352801e-001

// Unit cell parameter (fixed) of SRM640d) and coefficients of tan(g)
polynomial

par labc 5.432552e-001

par lax —-2.409045e-004

par !bx —-4.157555e-003

par lcx 1.994800e-002

par !dx 0

par l'ex 8.227441e-003

Y S

loadData ("5i 111.xy", WPPM())

addWavelength(wll, 1)

addWavelength(wl2, al2)

setFTSteps (8192)

setSMax (2)

addPhase (abc, abc, abc, 90, 90, 90, "cubic")
convolveFourier (CagliotiUvWabc (U, V, W, a, b, c))
// mul (LPFactorSecondary (26.57))

addPeak ( 1, Tesz 1, @ 2.796277e+002 min 0)

add (Chebyshev (@ 2.218357e+005, @ -1.538001e+004, @ 1.334637e+002))
shift(LaBétancorrection(ax , bx , cx , dx, ex))

// 220

loadData ("5i 220.xy", WPPM())

addWavelength(wll, 1)

addWavelength (wl2, alZ)

setFTSteps (8192)

setSMax (2)

addPhase (abc, abc, abc, 90, 90, 90, "cubic")
convolveFourier (CagliotiUvVvWabe (U, V, W, a, b, c))
// mul (LPFactorSecondary (26.57))

addPeak( 2, 2, 0, @ 3.752140e+002 min 0)

add (Chebyshev (@ 2.244001e+004, @ -3.881803e+003, @ 2.041109%e+001))
shift (LaB6tancorrection(ax , bx , c¢cx , dx, ex))

S 311

loadData ("5i 311.xy", WPPM())
addWavelength(wll, 1)
addWavelength (wl2, alZ2)



setFTSteps (8192)

setSMax (2)

addPhase (abc, abc, abc, 90, 90, 90, "cubic")

convolveFourier (CagliotiUvVWabc (U, V, W, a, b, c))

// mul (LPFactorSecondary (26.57))

addPeak ( 3, 1, 1, @ 2.848310e+002 min 0)

add (Chebyshev (@ -5.154252e+004, @ 1.855984e+003, @ -8.332318e+000))
shift (LaBétancorrection(ax , bx , cx , dx, ex))

// 400

loadData ("5i 400.xy", WPPM())

addWavelength(wll, 1)

addWavelength (wl2, alZ2)

setFTSteps (8192)

setSMax (2)

addPhase (abc, abc, abc, 90, 90, 90, "cubic")
convolveFourier (CaglictiUvVvWabe (U, V, W, a, b, c))
// mul (LPFactorSecondary (26.57))

addPeak( 4, 0, 0, @ 9.008545e+001 min Q)

add (Chebyshev (@ -1.079484e+005, @ 3.12127%e+003, @ -1.126%33e+001))
shift (LaB6tancorrection({ax , bx , cx , dx, ex))

// 331

loadData ("Si 331.xy", WPPM())

addWavelength(wll, 1)

addWavelength (wl2, alZ2)

setFTSteps (8192)

setSMax (2)

addPhase (abc, abc, abc, 20, 90, 90, "cubic")
convolveFourier (CagliotiUvWabc (U, V, W, a, b, c))
// mul (LPFactorSecondary (26.57))

addPeak ( 3, 3, 1, @ 1.588685e+002 min Q)

add (Chebyshev (@ 2.086053e+004, @ -5.386018e+002, @ 1.748334e+000))
shift (LaBétancorrection(ax , bx , cx , dx, ex))

// 422

locadbData ("5i 422.xy", WPPM())

addWavelength(wll, 1)

addWavelength (wl2, alZ2)

setFTSteps (8192)

setSMax (2)

addPhase (abc, abc, abc, 90, 90, 90, "cubic")
convolveFourier (CagliotiUvVWabc (U, V, W, a, b, c))
// mul (LPFactorSecondary (26.57))

addPeak( 4, 2, 2, @ 2.388687e+002 min 0)

add (Chebyshev (@ -1.8439405e+005, @ 4.213938e+003, @ -1.199356e+001))
shift (LaBbtancorrection{ax , bx , c¢cx , dx, ex))

// 511
loadData("Si 511.xy", WPPM())
addWavelength(wll, 1)



addWavelength (wl2, alZ2)

setFTSteps (8192)

setSMax (2)

addPhase (abc, abc, abc, 90, 90, 90, "cubic")

convolveFourier (CagliotiUvWabc (U, V, W, a, b, c))

// mul (LPFactorSecondary (26.57))

addPeak ( 5, L 1, @ 1.439445e+002 min 0)

add (Chebyshev (@ -2.108142e+005, @ 4.445140e+003, @ -1.170884e+001))
shift (LaBétancorrection(ax , bx , cx , dx, ex))

// 440

loadData ("5i 440.xy", WPPM())

addWavelength(wll, 1)

addWavelength(wl2, alZ2)

setFTSteps (8192)

setSMax (2)

addPhase (abc, abc, abc, 290, 90, 90, "cubic")
convolveFourier (CagliotiUvVvWabe (U, V, W, a, b, c))
// mul (LPFactorSecondary (26.57))

addPeak( 4, 4, 0, @ 9.521492e+001 min 0)

add (Chebyshev (@ -6.245238e+004, @ 1.172031e+003, @ -2.743413e+000))
shift (LaB6tancorrection(ax , bx , cx , dx, ex))

Lif 531

loadData("Si 531.xy", WPPM())

addWavelength(wll, 1)

addWavelength (wl2, alZ)

setFTSteps (8192)

setSMax (2)

addPhase (abc, abc, abec, 90, 90, 90, "cubic")

convolveFourier (CagliotiUvVWabc (U, V, W, a, b, c))

// mul (LPFactorSecondary (26.57))

addPeak( 5, 3, 1, @ 1.910712e+002 min 0)

add (Chebyshev (@ -1.480395e+005, @ 2.591248e+003, @ -5.663926e+000))
shift (LaBétancorrection(ax , bx , c¢cx , dx, ex))

// refine displ for the given dataset

shift (SpecimenDisplacement (240 /*gonio radius inmm*/, displ 1.919345e-002
/*in mm*/))
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// Analysis of Copper A sample - GETTING STARTED

// INSTRUMENTAL PROFILE - Coefficients of Caglioti equation and Lorentz
fraction

par !'W 1.122841e-002, !V -5.524408e-003, !'U 8.187904e-003

par !a 3.408124e-001, !b 1.522058e-002, !'c -1.080167e-004

par !wll 1.54059800E-01 // Cu Kal wavelength in nm

par !wl2 1.54445650E-01 // Cu Ka2 wavelength in nm

lcadData ("Copper A.xy","xy", WPPM())/* load data */
addWavelength(wll, 1.0) // add Cu Kal, with weight 1
addWavelength(wl2, 4.352801e-001) // add Cu Ka2, with weight 0.475
getMinX (40) /* set 2theta min value */

setMaxX (98) /* set 2theta max value */

// add fcc phase with unit cell parm. abc

par !abc 3.616185e-001 /*unit cell parameter in nm*/

addPhase (abc, abc, abec, 20, 20, 90, "fcc")

// multiply intensity by multiplicity

useMultiplicity ()

// add profile components due to instrument, domain size and dislocations
convolveFourier (CagliotiUvWabc (U, V, W, a, b, c))

// domain shape and size distribution: lognormal mean (mu) and variance
(sigma)

convolveFourier (SizeDistribution ("sphere","lognormal™, 'mu 6.043904e+000
min 0.01, !'sigma 4.35623%9e-001 min 0.01 max 0.5}))

par !Dave:=exp (mu+sigma”~2/2); /* (arithmetic) mean size*/

par !sd:=sgrt(exp(2*mutsigma”2)* (exp(sigma~2)-1)); /*standard
deviation*/

// dislocations (Wilkens model)

// dislocation density and effective outer cut-off radius

par !rtho 2.947837e-004 /*x10718 m"=2*/ min 0, !'Re 3.123871e+001 /* nm */
min 0

// edge dislocation fraction and burgers vector modulus for fcc metals
par mixp 1.000000e+000 min 0 max 1, !burgers :=abc*sqrt(2.0)/2.0;

par !Wilk:=Re*sgrt(rho); /* Wilkens parameter */

// include the contribution of faulting for an fcec structure
splitPeaks ("tec")
convolveFourier (FaultingWarren (@ 4.679216e-003, @ 1.04889%le-173))

// average contrast factor parameters calculated for copper ONLY
// Be,Be,As,Bs for copper (fcc)
Redge = 3.04602E-01

Bedge = -5.00211E-01
Ascrew = 2.,98341E-01
Bscrew = -7.08806E-01



convolveFourier (Wilkens (rho, Re, Aedge, Bedge, Ascrew, Bscrew, mixp,
burgers))

// add peaks of fcc copper

addPeak( 1; 1, 1; Il -3:962489e+001 min Q)
addPeak( 2, 0, 0, IZ2 2.249365e+001 min 0)
addbPeak ( 2, 2, 0, I3 8.840463e+000 min 0)
addbPeak( 3, 1, 1, I4 6.92849%%e+000 min 0)
addbPeak ( 2, 2, 2, I5 9.404366e+000 min 0)

// background: Chebyshev polynomial

add (Chebyshev (@ 3.606110e+001, @ 1.558444e+000, @ 1.775314e-002, @
=0-353123ae-005).)

//Specimen displacement for standard powder geometry, gonio radius in mm
shift (SpecimenDisplacement (240, !displ 9.408394e-001 /*specimen
displacement in mm*/))



ANNEXE -V-

Protocol d’utilisation et quelques explications

Comment exécuter un fichier de paramétres et avec son dataset

Cette annexe est spécialement congue a l'intention des nouveaux utilisateurs,
qui veulent travailler avec PM2k pour la premiere fois, et apprendre
immeédiatement quelques fonctionnalités de base de PM2k.

Le fichier de parametres fourni (ANNEXE —IV-) avec ce protocole peut
également étre utilisé comme un modele pour les cas d'études similaires.

Phase 1 - avant de commencer

I- Lancer le noyau (NLSQ2.exe) et interface utilisateur graphique (GUI) (PM2k2.exe).

Cliquezsur % Session

et la fenétre de connexion suivante apparait:
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Si vous entrez un nouveau nom (par exemple Copper A ), alors un nouveau dossier
correspondant est instantanément, créé dans le dossier (session / User Name) ou PM2k a
¢té installé.

Ensuite, la fenétre principale de l'interface graphique apparait de nouveau.

Maintenant sélectionnez Fichier / OQuvrir: @

Et charger le fichier de Copper A.inp . Tout en faisant ainsi, vous &étes averti que tout
fichier existant (d¢ja chargé), mput-file serait ¢liminé et remplacé par celui que vous venez
d'ouvrir (11 faut se rappeler de ce point dans ['utilisation future de PM2k!).

Choisissez Oui, puisque vous ne l'avez manifestement pas entré a ce jour, et que vous
voulez vraiment charger Tutoriall.inp.

1
-* Input filc changed @

|® The input file was modified. Would you ['ke to save the changes?

[ Yes ] No I [ Cancel

Sélectionnez le bon chemin (ou vos fichiers data sont stockés dans votre PC), et charger le
fichier.
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Maintenant, le fichier (input file) apparait dans la fenétre de l'interface graphique
correspondant (voir ci-dessous en détail).

Tutorial 1 - PARAMETERS INPUT FILE

// Bnalysis of Copper A sample - GETTING STARTED

// INSTRUMENTAL PROFILE - Coefficients of Caglioti equation and
Lorentz fraction

par: \W 1.122841&-002, !V =3.524408¢-003, 'U 8.197204e-003

par !a 3.408124e-001, !'b 1.522058e-002, !c -1.080167e-004

par !wll 1.54059800E-01 // Cu Kal wavelength in nm

par !'wl2 1.54445650E-01 // Cu Ka2 wavelength in nm

loadData ("Copper A.xy","xy", WPPM())/* load data */
addWavelength (wll, 1.0) // add Cu Kal, with weight 1
addWavelength (wl2, 4.352801e-001) // add Cu Ka2, with weight 0.475
setMinX (40) /* set 2theta min value */

setMaxX (98) /* set 2theta max value */

// add fcc phase with unit cell parm. abc

par !'abc 3.616185e-001 /*unit cell parameter in nm*/

addPhase (abc, abc, abec, 20, 20, 90, "fcc")

// multiply intensity by multiplicity

useMultiplicity()

// add profile components due to instrument, domain size and
dislocations

convolveFourier (CagliotiUVWabc (U, V, W, a, b, c))

// domain shape and size distribution: lognormal mean (mu) and
variance (sigma)

convolveFourier (SizeDistribution ("sphere", "lognormal”, !mu
6.043904e+000 min 0.01, 'sigma 4.356239e-001 min 0.01 max 0.5))
par !'Dave:=exp (mutsigma”2/2); /* (arithmetic) mean size*/

par !sd:=sqrt(exp(2*mutsigma”2)* (exp(sigma”2)-1)); /*standard
deviation*/

// dislocations (Wilkens model)

// dislocation density and effective outer cut-off radius

par !rho 2.947837e-004 /*x10718 m"-2*/ min 0, !Re 3.123871e+001 /*
nm */ min 0

// edge dislocation fraction and burgers vector modulus for fecc
metals

par mixp 1.000000e+000 min 0 max 1, !burgers :=abc*sgrt(2.0)/2.0;
par !Wilk:=Re*sqgrt(rho); /* Wilkens parameter */

// include the contribution of faulting for an fecc structure
splitPeaks ("fee™)
convolveFourier (FaultingWarren(@ 4.679216e-003, @ 1.04889%91e-173))

// average contrast factor parameters calculated for copper ONLY
// Re,Be,As,Bs for coppsr (fcc)
Redge = 3.04602E-01

Bedge = -5.00211E-01
Ascrew = 2.98341E-01
Bscrew = -7.08806E-01

convolveFourier (Wilkens (rho, Re, RAedge, Bedge, Ascrew, Bscrew,
mixp, burgers))



Tout texte aprés des doubles barres obliques (/ /), est un commentaire. (En Vert)
Tout texte inséré comme ceci : / * commentaire * /, est un commentaire. (En Vert)
Les lignes vides sont ignorées.

Avant de commencer, nous allons examiner ce que nous allons faire - quelles données et
quels modeéles, allons-nous utilisé.

Le dataset (ensemble de données) « Copper A.xy » est un diffractogramme de poudre
recueilli par un diffractométre de poudre X'Pert-PRO MRD-Philips, a géométrie Bragg-
Brentano, opérant avec une anticathode en Cuivre sous 40kV et 30 A, délivrant des
radiations Cttyy (Aq1 = 1.540598 A, 14, = 1.54445650 A ).

Format des données est *.xy

La fonction instrumentale a été obtenue en utilisant le profil du diffractogramme de Si
SRM640d standard (produit par NIST).

Ensuite, U, V, W, a, b, ¢ sont maintenues constantes (par addition de devant le
paramctre considére), ainsi que les longueurs d'onde des composantes spectrales wll, wi2,
et leur poids relatif (dans la commande add Wavelength).

Les écartements des valeurs "théoriques" 1 et 1/2, respectivement pour Kal et Ko2,
peuvent étre dus a différentes causes, dans ce cas, c'est le réglage spécifique du
monochromateur secondaire.

ern

La phase a analyser est le Cuivre, qui est cubique centrée.

Ainsi, le parametre ahc est le parametre de cellule unitaire de cuivre.

Il s'agit d'un morceau de fil de cuivre machine (non tréfilé),

Ou nous avons supposé que les domaines cristallins sont approximativement équiaxiaux,
de sorte qu'ils peuvent étre assumés a des formes sphériques;

Une distribution log-normale de diametres peut s'avérer appropric¢e dans ce cas-ci, pour
décrire ce qu'on appelle I’élargissement de "taille"(etfet de taille).

Un effet supplémentaire important contribuant a la courbe (profil line) des profils est
I’¢largissement de «contrainte» di aux dislocations induites par la déformation plastique.
Dans l'ensemble, trois facteurs contribuent au profil de la courbe(profil line) dans ce cas
précis de 1'étude:

— Instrument (using Caglioti and Lorentz fraction parameterizations):
convolveFourier (CagliotiUVWabe (U, V, W, a, b, c))

— size effects: lognormal distribution of spherical domains:

convolveFourier (SizeDistribution ("sphere","lognormal”,4.0e+00

0 min 0.01, !sigma 1.0e-001 min 0.0l max 0.5))

— edge/screw dislocations (in variable proportion):

convolveFourier (Wilkens (rho ,
Re, Aedge, Bedge, Ascrew, Bscrew, mixp, burgers))

Comme déja indiqué ci-dessus, U, V, W, a, b, ¢ sont constants (que nous avons déja
optimisé leur valeur en utilisant le profil du diffractogramme de Si SRM640d standard).

notre choix pour le modéle de I'¢largissement du a la "taille” est un systéme de spheres
ayant des diamctres a distribution log-normale de sorte que la moyenne log-normale (711/)
et la variance (sigmea), dotvent étre raffin¢; dislocations sont dans le systeme de glissement
primaire de cuivre qui est fce ainsi nous pouvons utiliser le modele Wilkens pour

v



l'affinement de la densit¢ moyenne de dislocation (r/0), et rayon effectif externe de
coupure (Re).
Le glissement primaire est le long de <l111> de sorte que le vecteur de Burgers est la
moitié de la diagonale principale de la maille cubique écrit comme
burgers: = abe * sqrt (2.0), / 2.0
Remarque : S’il vous plait noter bien, le lien dynamique

-- = xxxxx,; - entre vecteur de Burgers module et l'unité paramétre de cellule ahc.

Coecfficients moyens du facteur de contraste pour le cas cubique ont ét¢ calculés en tenant
compte des constantes ¢lastiques pour le cuivre, ainsi Acdge Bedge Ascrew Bscrew sont
des constantes ct le caractére effectif de la dislocation (de mixp la fraction des dislocations
de coin versus dislocations vis), peuvent étre affinés.

Il est a noter que dans ce fichier input-file, la plupart des quantités a affiner (mu, sigma,
rho, Re, mixp), sont initialement maintenue constante (! Symbole).

Cela fait partie de la «stratégic de affinement» (voir ci-dessous).

En plus des commandes de convolveFourier le fichier input-file inclut des fonctions
addPealk pour ajouter les six profils des pics observés pour le fer bee utilisant le
rayonnement Cu(x,) corrections de Lorentz-facteur de polarisation (pour un cristal de
graphite coudée), et le déplacement du spécimen de 'axe de gonio.

Le rayon gonio est réglé¢ a 240 mm tandis que le déplacement du spécimen au départ, est
fixé a Omm.

Le bruit de fond est modélisé par un polynome de Tchebychev du quatriéme degré.

Ajouter plus de coefficients (en ajoutant simplement: (@ ), ce qui correspond & augmenter
le degr¢ (et la flexibilité) du polynéme qui modélise le bruit de fond.

D'autres instructions dans le fichier _(input file) sont les suivants:

par !Dave:=exp (mut+sigma™2/2);
par !sd:=sqgrt(exp(2*mutsigma”2) * (exp (sigma”2)-1));

Dave et SD sont des paramétres supplémentaires liés a la distribution de la taille
fournissant la moyenne arithmétique et I'écart type respectivement.

Ils ne sont pas directement affinés mais sont calculés a partir des valeurs actuelles de mu
et sigma seulement quantités utiles pour évaluer le résultat de I'affinement.



Phase 2 - I'exécution de I'affinement par de NLSQ

Pour transférer les données d’entrée (input data) dans le noyau que vous devez
maintenant @ cliquez sur Lancer tache (Start job) .
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- Vous étes alors invité a fournir le fichier de données (data file = Copper A.xy),
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En chargeant les données, ces fenétres de la GUI principale sont retournées:
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Maintenant en plus du fichier d’entrée (input file) une fenétre apparait sur la droite de la
valeur de départ de la WSS [(somme pondérée des carrés), dans ce cas 457 261.324502],
qui mesure 1'écart entre le modeéle simulé en utilisant les paramétres initiaux (proposés dans

le fichier d'entrée) et la courbe de données expérimentales.

Dans le bas, les résultats du noyau (kernel) affichés, donnent de plus amples informations

sur l'affinement.

Maintenant en
plus du fichier
d’entrée (input

ﬁlc) \
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ne fenétre apparait sur la
droite de la valeur de départ

“ide la WSS [(somme pondérée

ides carrés), dans ce cas 171
.261.322602], qui  mesure
1'écart entre le modéle simulé
en utilisant les paramétres
initiaux (proposés dans le
fichier d'entrée) et la courbe
“‘de données expérimentales.

Dans le bas, les résultats du noyau (kernel) affichés, donnent de plus amples informations sur

I'affinement.

En plus de cela, de nouveaux boutons sont maintenant actifs

i"*; iterate (Itération): pour démarrer le NLSQ, avec votre choix de nombre

d'itérations.

‘ i end Job (Fin de tache): pour quitter le travail en cours et de créer un fichier de
= sortic (output). [dans GUI principale : son étiquette «tag » est juste coté de

I’¢étiquette «tag » fichier d’entrée (Input)].

Il est a noter que le fichier de sortie (output) donne les paramétres affinés avec

leurs écarts-types estimés (esds).

Jusqu'a présent, vous n’avez pas encore lancé l'affinement par conséquent, il n'y a

pas encore une valeur de |’esds.

m Out to Inp: pour transférer les données du fichier de sortic (output) dans le
fichier-entrée (input) et écraser les données en vigueur affichées dans la fenétre.

X

Vous pouvez le faire aprés l'exécution de quelques itérations (voir ci-dessous), pour
continuer l'affinement en changent quelque chose dans le fichier (par exemple,
libérer un parametre fixe).

Clear graphics (Effacer les graphiques): pour effacer les graphiques dans toutes
les fenétres.

Dans le cadre de la stratégie de base dans le modéle I’affinement (voir ci-dessous), tous les

parameétres ne sont pas affinés simultanément deés le début.

Il est plus appropri¢ d'abord d'ajuster raisonnablement, @®les positions des pics (i.c. paramétres de
maille), @I'intensité et ®le bruit de fond.

En conséquence (voir la fenétre du fichier d’entrée (input)), les seuls paramétres libres sont: abc,
11,12, 13, 14, 15, 16 et les quatre paramétres (sans nom («) ) du bruit de fond.

Pour voir I'é¢tat de départ, cliquez sur le Minimisation Objets tag pour voir les points

expérimentaux (points noirs) et le modéle calculé (ligne rouge), tel qu'ils résultent des valeurs

actuelles des parametres.
La différence (résiduclle) est représentée par une (ligne grise).

Vil



* Lorsque vous travaillez & d'autres datascts et modéles ; vous pouvez ajuster si vous le souhaitez,
manuellement les paramétres a partir de conditions raisonnablement proches des données
expérimentales.

Pour le faire, alors cliquez sur ) (End Job), pour stopper |’affinement.

Puis aller & la fenétre du fichier d'entrée (input file), modifier les paramétres en fonction des
besoins.

Lancer la tache (Start job) de @ nouveau pour voir le nouveau modéle calculé dans les
parameétres / minimisation des objets fenétre.

Vous devrez peut-étre répéter la procédure plusieurs fois avant de commencer affinement a
partir d'un état suffisamment proche des données observées (expérimentales).

Il peut étre utile de conserver les parametres / minimisation des objets fenétre ouverte
lors de l'exécution du raffinement.
Pour démarrer l'affinement, cliquez sur Itération (Iterate) '@ , puis donner 5 itérations.

f . Tterate |i|-s.:+ir

Humber of iterations

E =

[ Ok H Cancel l

Vous verrez alors la modification du modeéle, comme 'amélioration des paramétres actifs
produit. Méme si vous avez donné 10 itérations l'affinement s'arréte aprés 4 itérations,
arrivant a une convergence des parametres actifs.

Sur la droite, la fenétre WSS montre I'amélioration de I'adéquation entre modéle et données

(sa valeur chute par exemple a 25 776.593551).

Vous pouvez également voir le nombre de paramétres a la convergence, en cliquant sur le
ConvergedParams tag (panncau de droite).
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Maintenant @les positions des pics (comme données par le paramétre de maille abc),
@intensités intégrées et Obackground sont raisonnablement correcte.
En fait, le résidu est symétrique et, pour chaque pic, il est en moyenne a zéro, comme il se

doit pour un bon état de départ.
Pour exécuter plus d'itérations, il suffit de cliquer sur Itération (Iterate) Q .

pull



Pour continuer, nous avons besoin de libérer les autres paramétres, donc le travail en cours
doit étre arrété en cliquant sur Fin de tache O (End Job) .

Cela génere le fichier de sortie (qui peut étre trouve sous 1'étiquette de sortie du panneau de
gauche):

La on peut lire la valeur de chaque paramétre apres quatre itérations; parametres libres ont

un esd correspondant (par exemple, voir la valeur de abc 3.616540e-001 (ESD: 5.511045¢-
006)).

Nous souhaitons maintenant recommencer un affinement a partir de cette condition, I'ajout
de paramétres a affiner. _

Pour ce faire, nous copions output vers input, ( ‘uuﬂ ) Out a Inp.

Maintenant la fenétre du fichier d'entrée (input) a ét¢ mis a jour par les nouvelles valeurs
de : abe, I1, 12, 13, 14, I5, I6 et quatre sans nom ((«) des paramétres du bruit de fond.
Ensuite, nous pouvons retirer le "!" des autres paramétres que nous souhaitons affiner: rho,
Re, mixp, mu, sigma, Displ.

Important: Ce protocole est un exemple simplifié, pour passer en revue rapidement les
principales caractéristiques de PM2K.

Dans les cas plus généraux on peut procéder en libérant progressivement les parameétres
(par exemple, la premiére rho, mu, Displ, puis, aprés quelques itérations, Re, mixp, sigma),
qui est généralement une meilleure stratégie.

Lorsqu'on a besoin d'une plus grande la fenétre pour examiner les fichiers d'entrée (input)
ou de sortie (output), une solution possible est de désactiver les autres fenétres graphiques,
en cliquant sur le symbole.

Les fenétres graphiques peuvent étre réactivées en les déplacant manuellement sur la
position verrouillée (a l'aide de la souris avec le bouton gauche maintenez) ou en double-
cliquant sur cux.

Une partie des fenétres peut é&tre temporairement caché en décochant I'option
correspondante dans le menu Affichage. La vue ci-dessous, par exemple, pourrait étre
obtenue par désarrimage (désancrage) toutes les fenétres supplémentaires (qui peuvent
étre positionnées n'importe ou sur le bureau de Windows).
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Maintenant, nous pouvons exécuter l'affinement sur le fichier d'entrée (input) qui vient
d'étre modifié, avec tous les paramétres nécessaires libérés (de sorte qu'ils peuvent étre
affinés), en utilisant le fichier d'entrée (input) déja présent.

Lancer la tache (Start Job) @ en confirmant (Oui a la question: Mettre a jour le fichier
distant?).

Avant de lancer quelques itérations, nous pourrions vouloir créer des fenétres graphiques
pour mieux suivre les évolutions des parametres pendant I'affinement. Cela se fait par le
menu (Watch Menu), entrer le nom d'un paramétre sur "Voir (Watch)" pendant
l'affinement. Ajoutez le paramétre de maille, abe.

Le graphique du comportement du paramétre peut étre trouvé sous l'étiquette de
parametres (panneau de droite).
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De cette maniére, 1'évolution du paramétre de maille élémentaire est affichée dans une
fenétre, au cours des 4 itérations précedentes.

Si la fenétre graphique n'apparait pas, n'oubliez pas de l'activer dans le menu Affichage
(View Menu).

Nous pouvons envisager un désarrimage de la fenétre correspondante pour permettre une
visualisation multiple (par exemple, du comportement du parameétre et de la somme
pondérée des carrés WSS).
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Il est alors possible d'ajouter d'autres paramétres a observer, comme

sd.
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En plus de cela, il est ¢galement convenable de suivre I'évolution de la distribution de la
taille. Cela se fait encore par le menu (Watch Menu), en sélectionnant la distribution
appropriée (log-normale dans ce Copper A.xy), et en entrant les noms utilisés pour la Gof

et rho,..

Maintenant, dans la condition on la fenétre des Fonctions est actif, la distribution de départ

apparait (sinon, l'activer en utilisant le menu Affichage):
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Vous pouvez ensuite utiliser 1'échelle (Scale) et menus de configuration (Setup Menus)

pour personnaliser les fenétres et les plages de visualisation.

Avant de commencer l'affinement, il peut étre utile d'ajuster toutes les fenétres et d'afficher

Xl




Nous entrons alors dans 10 itérations (Iterate m ) et regarder l'action.

Vous pouvez librement modifier les paramctres a &tre surveillés, en cliquant sur les Tags
actives dans la fenétre de minimisation et des Paramétres.

Vous pouvez ¢galement zoomer des de mettre en ¢vidence certaines régions d'intérét.

Le bouton de droite offre une gamme d'options de tragage (comme la possibilité de faire un
graphique logarithmique de ou de geler (fixer) un ou deux axes pendant I'affinement)

Le WSS maintenant a chuté vers 4 747.876805.

Si vous cliquez sur [itération(Iterate) @ (montrant maintenant "25 sur 25"),
vous pouvez passer en revue toutes les ctapes des affinements, a la fois sous forme
graphique (courbe mod¢lisée vs courbe expérimentale dans la fenétre de minimisation des
objets (Minimisation Objects) ct dans la fenétre des paramétres (Parameters Windows),
de voir les valeurs ct les ESD de chaque parametre raffine.
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En cochant la fenétre correspondante, on peut voir que les paramétres qui semble atteindre
la convergence en sont encore un peu loin, malgré le bon accord entre le modéle et les
données expérimentales (le résidu est assez plat et sans relief).

Il peut donc étre approprié d'exécuter plusieurs itérations en plus (Iterate) pour un résultat
" final".

Le systeme atteint une bonne convergence a 45 itérations ou il s’arréte, et ou la WSS est
stabilis¢ a la valeur de 4 078.132768.

Prés de convergence, les valeurs des paramétres ne changent pas de manicre significative
plus (par exemple, voir que : abe, rho, Wilk, atteindre un plateau), ce qui est un bon indice
que les parametres ont atteint maintenant leur valeur finale.

Pour récupérer tous les résultats de I’affinement et I’historique des taches, on doit alors :
Arréter la tache (End Job), ainsi un fichier de sortie (OQutput) est créé avec les valeurs et

ESD des paramétres.
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Vous pouvez maintenant enregistrer les résultats (OQutput) « par exemple, Copper _A.out »,
ou vous pouvez copier Out dans Inp, puis enregistrer sous un fichier d'entrée « par exemple
Copper A result.inp », mais vous pouvez également enregistrer le graphique, pour une
¢dition ultéricure.

Pour ce faire, ouvrez le (Session Menu), et s¢lectionnez Obtenir des fichiers de sortic (Get

output files), puis enregistrez (Save) le fichier « out Copper A.fit »

- T

e sy s A e

Le fichier (*. Fit) comprend cing colonnes:
4000
0 |, @
1. 20 ‘g‘ oo P zx1a’§
. i i & - w
intensités expérimentales (points) 8 J 2
3. courbe modélisée (intensités calculé) (ligne %‘ [-‘ 3 10’ 2
[ih]
rouge) T 1000 E
c [h]
4. différence (résiduel, ligne bleue ci-dessous - J .k 5]
+ ( . - CII, - - . ) O—Hmﬁ—-’&—h—lﬂ—iu =
5. cumulative (intégrale) résiduel (ligne noire, axe + .
de droite) 0 6 8 10 120 140

20 (degrees)

Vous pouvez ¢&tre prét d’ajouter la derniere colonne sur une échelle distincte, comme
indiqué ici, ou tout simplement l'ignorer.

Tous les autres paramctres apparaissent dans le fichier de sortie (Output), ou vous lisez
aussi les ESD.

Dans ce dossier vous trouvez aussi les paramétres mu et sigma, que vous pouvez citer que
les résultats et / ou utiliser pour tracer la distribution de taille raffiné, par exemple, comme
indiqué ci-dessous:

X



R PM2K RESULTS (csd in parenthesis)
Unit cell parameter (nm) 0.2873042)
— 0.08 A Burgers vector modulus 0.248811(4)
3 I|'I Dislocation density (x10'" m™) 2.2(1)
& 0.064 I|' \ Effective outer cut-off radius (nm) 14.3(14)
o f \ Edge dislocation fraction 0.68(3)
GC_, II \ Mean domain diameter (nm) 200(11)
=1 0.044 \ Standard deviation (nm) 5.1(30)
o || \ Specimen displacement (mm) 0.028(6)
W g.024 |'I \ WS88=2752.13, Rwp=11.73%, GoF=1.036
I
_— );'J e Esds are in units of the last significant digit. Esds
y N T T 1 for the mean size and standard deviation were
g 2 - - = e obtained by error propagation from values and

Domain diameter (nm) esds of pand o.

Un dernier commentaire, si vous quittez puis relancez l'interface, vous pouvez récupérer
cette session (comme expliqué ci-dessus, en \;\ utilisant "session" et en
sélectionnant le nom de session, par exemple, " Copper_A). Si vous le @

lorsque vous cliquez sur (Start Job) vous récupérez le dernier fichier d'entrée (input) que
vous avez charg¢ dans le noyau (kernel).

Comment demarrer une nouvelle fois avec un nouveau fichier (input) ?

faites,

Pour utiliser un fichier d'entrée différente, au lieu de (Start Job) @ , utilisez le menu
Fichier et l'option Ouvrir (Open) /4.
La procédure est tout a fait le méme que celui expliqué au début de ce tutoriel.

Si vous chargez une sortie ( *.out) le fichier dans la fenétre d'entrée, avant de pouvoir
I'utiliser, supprimer tous les commentaires inutiles et ESD, en sélectionnant le menu

Modifier / supprimer (Edit/Clear) des commentaires.

M. Leoni, T. Confente, and P. Scardi, “PM2K: a flexible program implementing Whole

Powder Pattern Modelling,” Z. Kristallogr. Suppl., vol. Suppli.23, pp. 249-254, 2006.

2] P. Scardi, and M. Leoni, "Whole Powder Pattern Modelling: Theory and Applications,"
Diffraction Analysis of the Microstructure of Materials, Springer Series in Materials

Science E. Mittemeijer and P. Scardi, eds., pp. 51-91: Springer Berlin Heidelberg, 2004.
P. Scardi, M. Leoni, and M. D'Incau, “Whole Powder Pattern Modelling of cubic metal

(1]

(3]
powders deformed by high energy milling,” Zeitschrift fur Kristallographie, vol. 222, no. 3,
pp. 129-135, 2007.

[4] M. D'Incau, M. Leoni, and P. Scardi, “High energy grinding of FeMo powders,” J. Mat.

Research, vol. 22, pp. 1744-1753, 2007.

X



	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_001.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_002.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_003.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_004.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_005.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_006.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_007.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_008.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_009.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_010.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_011.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_012.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_013.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_014.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_015.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_016.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_017.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_018.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_019.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_020.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_021.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_022.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_023.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_024.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_025.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_026.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_027.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_028.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_029.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_030.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_031.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_032.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_033.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_034.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_035.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_036.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_037.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_038.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_039.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_040.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_041.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_042.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_043.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_044.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_045.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_046.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_047.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_048.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_049.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_050.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_051.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_052.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_053.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_054.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_055.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_056.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_057.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_058.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_059.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_060.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_061.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_062.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_063.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_064.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_065.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_066.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_067.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_068.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_069.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_070.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_071.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_072.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_073.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_074.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_075.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_076.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_077.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_078.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_079.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_080.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_081.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_082.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_083.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_084.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_085.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_086.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_087.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_088.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_089.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_090.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_091.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_092.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_093.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_094.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_095.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_096.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_097.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_098.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_099.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_100.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_101.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_102.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_103.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_104.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_105.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_106.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_107.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_108.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_109.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_110.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_111.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_112.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_113.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_114.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_115.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_116.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_117.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_118.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_119.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_120.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_121.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_122.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_123.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_124.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_125.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_126.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_127.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_128.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_129.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_130.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_131.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_132.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_133.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_134.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_135.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_136.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_137.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_138.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_139.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_140.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_141.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_142.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_143.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_144.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_145.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_146.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_147.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_148.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_149.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_150.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_151.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_152.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_153.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_154.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_155.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_156.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_157.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_158.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_159.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_160.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_161.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_162.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_163.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_164.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_165.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_166.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_167.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_168.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_169.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_170.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_171.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_172.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_173.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_174.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_175.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_176.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_177.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_178.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_179.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_180.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_181.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_182.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_183.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_184.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_185.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_186.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_187.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_188.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_189.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_190.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_191.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_192.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_193.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_194.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_195.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_196.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_197.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_198.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_199.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_200.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_201.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_202.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_203.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_204.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_205.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_206.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_207.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_208.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_209.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_210.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_211.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_212.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_213.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_214.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_215.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_216.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_217.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_218.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_219.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_220.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_221.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_222.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_223.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_224.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_225.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_226.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_227.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_228.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_229.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_230.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_231.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_232.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_233.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_234.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_235.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_236.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_237.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_238.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_239.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_240.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_241.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_242.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_243.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_244.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_245.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_246.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_247.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_248.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_249.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_250.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_251.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_252.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_253.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_254.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_255.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_256.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_257.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_258.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_259.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_260.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_261.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_262.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_263.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_264.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_265.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_266.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_267.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_268.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_269.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_270.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_271.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_272.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_273.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_274.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_275.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_276.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_277.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_278.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_279.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_280.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_281.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_282.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_283.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_284.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_285.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_286.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_287.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_288.pdf
	Thèse Doctorat Lahcene FELLAH_289.pdf

