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RESUME

Les changements structuraux qui affectent I'argent sont dus 4 un état
thermodynamique interne sdumis a des contraintes thermomeécaniques externes
tels que la température et le taux de déformation. De faible énergie de défaut
d 'empilement, 1 ‘argent manifestera une recristallisation qui sera concrétisée par
des courbes de recristallisation dont 1 'efficacité sera telle qu 'elles permettront de
prévoir les changements structuraux et de tracer les abaques des traitements

thermomécaniques.
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INTRODUCTION

Les propriétés métallurgiques d 'un métal sont mécaniques et physiques. Du
processus d ‘adoucissement a la dureté, les études macroscopiques et
microscopiques révélent la situation et les comportements du métal avant, pendant

et apres déformation.

Le métal sur lequel portera notre étude thermomécanique est un lingot
d 'alliage & base ‘'d 'argent (95% Ag et 5% Cu), puisé¢ du laboratoire de
transformation des métaux précieux d 'Agenor.

L 'expérimentaﬂon comprend deux tiches : la premiére est une préparation
du lingot d 'argent & partir de la fonderie, puis un laminage dégrossisseur suivi
d 'un recuit prolongé dans le but d 'obtenir une structure de départ ; la seconde est
consacré a 1 'étude métallographique des processus d 'adoucissement entrepris
pour conférer 4 1 'alliage & base d 'argent une structure qui met en valeur
1 'influence des paramétres thermomécamques : la taille du gram, la déformation,
la température et le temps de recuit.




CHAPITRE I : RESISTANCE
DEs METAUX PENDANT LA
DEFORMATION A FROID




1-1). Introduction

La deformation des métaux a froid, comme processus de mise en forme, est
largement utilisée pour les métaux non-ferreux, en 1 'occurrence 1 ‘argent. Nous
qualifions cette déformation de mise en forme a froid car elle a leu a des
températures inféricures a la température qui amorce la recristallisation et qui
s ‘estime a 0,6 Ty, ou Ty est la température de fusion du métal en question en degré

Kelvin [45].
Du fait de leur malléabilité, les alliages superplastiques ainsi que 1 'argent .

i)euvmt subir, en plusieurs passes, des déformations & froid dont les degrés
pouvent dépasser les 400 %, sans passer par dm recuits. Ceci s 'explique par le fait
que leurs énergies de défaut d ‘empilement sont si faibles qu ‘il armve parfois que
la structure métallique se recristallise pendant la déformation ; on parlera de

 recristallisation dynamique du plomb & 1 'ambiante.

1-2) Influence des paramétres de déformation sur la recristallisation

1-2-1) Influence de la taille du grain

Lorsque le métal est déformé, les grains qui le composent sont soumis & des
contraintes orientées visant a modifier la forme granulaire. Ceux-ci étant
equiaxiaux, pour une structure de départ idéale, vont prendre petit a petit une forme
allongée sur unc méme direction qui est perpendiculaire a la direction de
déformation.

L 'étude de la résistance a froid des métaux se manifeste par le comportement
du grain pendant cette déformation. Celui-ci fait varier la résistance du métal selon
sa taille initiale.

Dans le cas d 'une structure présentant des grains fins, comme cela est le cas
des structures ayant subi un recuit de recristallisation, la surface des grains est si

petite que ceux-ci ont du mal a changer de forme. Honeycombe [21] a montré que



la taille du grain influe & grande échelle sur la limite d ‘¢lasticité : ceci a été

concrétisé par les courbes de la figure (I-1) dans le cas de 1 'aluminium pur :

ap

w

o

9993 %Al
Room femperafure

Elastic imit o , MN 2
n

| 1 1 1 ] ] 1
o] 10 20 30 40 50 80

asmbere ok grains N

Figure (I-1) - Influence de la taille du grain sur la limite élastique de 1 ‘aluminium pur
(Jaoul, 1964).

Les collisions auxquelles le grain fait face sont intenses, ce qui entrainera une
augmentation rapide de 1 'énergie de surface, puis celle du métal a 1 'échelle
polycristaline. Si nous considérons a présent une structure grossicre, ¢ 'est a dire
présentant dés grains de taille élevée tels que ceux qui caractérisent les structures
surchauffées, 1 'énergie de surface sera faible ; en d 'autres termes, le métal
présentera peu de résistance & la déformation.

Dans les travaux de Petch [21] concerant 1 'évolution de la contrainte en
fonction de la déformation, 1 '¢tude du comportement métallique est plus
intéressante en reliant la contrainte de déformation o a la taille du grain d.

L ‘originalité¢ de cette étude réside dans 1 ‘étroite relation entre un état
microscopique, en I 'occurrence la taille du grain, et une propriété mécanique, la

résistance. Petch [21] a proposé la relation suivante

o(e) = o; (8) + k () d* (I-1)

ot

o; (€) est la contrainte de frottement



k est une constante liée a la propagation-de la déformation & travers le joint de
grain.

Sur la figure (I-2), nous visualisons la relation de Petch par rapport aux

cellules, sources et puits de dislocations, qui subissent la polygonisation, dans le cas

des métaux a haute énergie de défaut d 'empilement :

@ {(daN/mm?}

4o6
Perlite etirée

Perlite laminee

°
\
/\—Fermvcc E
L/ 42 (pm- %)

z 4 6 8 1 12 %

Figure (I-2) - Relation de Petch par rapport aux cellules (Embury et Fisher, 1966).

Certes, 1l s 'avere que pour un méme volume de métal, il existe moins de grains
dans le cas surchauff¢ que dans le cas recristallisé, donc plus de facilité a mettre en

forme que dans le cas d 'une structure fine.

1-2-2) Influence de | 'énergiec de défaut d 'empilement

L énergie de défaut d 'empilement est 1 'énergie resporisable de ce défaut ou
nécessaire pour créer ce défaut. Dans le cas de 1 'argent et du cuivre, elle est faible
car ce sont des métaux ductiles et plastiques.

D 'aprés Honeycombe [21], e stade 2 des courbes contrainte - déformation
o-s peut renseigner sur le niveau de | ‘énergie de défaut d 'empilement. Sur le
tablean 1-1, le stade 2 est assez prolongé pour les métaux malléables, tandis que
pour | 'aluminium une résistance & la déformation s ‘impose car 1 ‘énergic de défaqt

~ d 'empilement est élevée, ce qui reduit le stade 2 de courbes o€



€1 O] toy) 16]) E E 78K
Métal e e o
% MNm? % MNm?  (Sded) oL o
MN m*
Aluminium | 1,6 1 23 1 1,6 1 23 1 800 | 79000 | 6 60
)
Cuivre 1,5 : 50 : 8 : 120 T 1200 Elzoooo' 30 350
Argent 57 30 7 20 1 110 i 670 179000 | 54 300

Tableau 1-1 - Correspondance entre la contrainte et la déformation pour certains mé

Les propos de Honeycombe sont également vérifiés

Figure (1-3)

(Jaoul, 1957).
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sur la figure (I-3).

taux cfc

- Stress-Strain curves of Silver and ilver-gallium solid solution at 77 K
(constant grain size. Hutchison, 1967).

Ceci dans le cas de | 'argent pur et une fois allié avec du gallium.

1-2-3) Influence des éléments d 'addition

Les éléments d 'addition sont ceux que nous combinons avec le métal de base

afin de faire varier une ou plusieurs propriétés mécaniques ou chimiques de ce




métal. Mcétalliques ou non-métalliques, ces €léments ont des comportements
structuraux et mécaniques tels qu 'ils sont souvent classés en groupe, pour des
métaux de base appropriés.

Dans le cas du fer, 1 'inclusion du carbone en insertion dans le réseau cubique

centré jusqu 'a une teneur de 2 % constitue la famille d 'acier dont la dureté croit en

fonction du taux de carbone. ‘

Dans le cas de | 'argent, il est intéressant voire pnmordiale d ‘étudier
1 'influence des autres métaux communs sur Ia dureté du métal précieux. L ‘argent
est un métal mou. Pour élargir son utilisation et ses applications, | 'apport de
certains métaux communs tels que le cuivre est nécessaire. Ce dernier est un
€lément durcisseur pour | 'argent. Comme dans le cas du fer, le diagramme
d ‘équilibre argent-cuivre fait apparaitre un domaine a de solubilité du cuivre dans
] 'argent et ¢ 'est ce domaine o qui confére 4 1 'alliage une résistance & la
déformation. Honeycombe [21] illustre sur la figure (I-4) ce qui a été dit 4 propos
"de | 'argent par des courbes contrainte-déformation 1 - €.



Stress MN m™?

- .

28-99-99 % Ag 6 37
81-9997 %Ag 283
37-9993 % Ag )

E,' b= 1%+l I
Figure (I -4) - Influence de la pureté de 1 'argent sur les courbe contrainte-déformation
(Rosi FD. | 1954)

Q

1-2-4) Influence de la vitesse de déformation

Les processus de déformation responsables de changements structuraux
dépendent de la vitesse avec laquelle ils sont entrepris. On entend par le terme
vitesse de déformation la variation de la déformation d 'une ébauche en fonction du
temps généralement pris pour une minute. Si la vitesse de déformation varie, elle
entrainera une variation dans le temps des processus structuraux qui feront |

'objet d 'une étude dans le chapitre I1I. Nous illustrons ceci dans les figures (I-5) et
(I-6) :

G} idaN/mm?)

.
-

56 510 17 4 % 18 &%)

Figure (I-5) - Courbes rationnelles de traction de 1 ‘aluminium polycristal en fonction de la
vitesse et de la température (Kocks UF., 1970).

2
Hoolan/mnt) T

20

SR 62 2530 35 AL (%)

Figure (1-6) - Courbes de traction brutes d 'un fer & 0,06 % de carbone en fonction de la vitesse
de traction (Winlock J., 1953).



e pour | 'aluminium, 1 'écart entre deux vitesses de déformation £1 =1 % / mn
et €, =100 % / mn est plus prononcé en augmentant la température ; ceci fait appel
a d 'autres phénomeénes que nous citerons dans le cas de "la résistance des métaux
pendant le travail & chaud",

* pour le fer, les changements structuraux s 'accélérent proportionnellement

avec la vitesse de déformation.

Ce durcissement structural est traduit par une baisse de la réponse du métal
aux sollicitations externes. Nous en déduisons un comportement mécanique du
metal qui, selon le régime de déformation, peut s 'octroyer des propriétés

mécaniques variées.

1-3) Interprétation mathématique

L 'explication mathématique du processus de mise en forme a froid est
schématisé par des courbes rationnelles de déformation des métaux. Une approche
analytique du tragage de ces courbes est illustré par les équations de Ludwick et de

Hollomon. Ce dernier a proposé la loi générale suivante

o (g)= Ag” (1-2)

avec
n : exposant d ‘écrouissage tel quen=dIn o (g) /d In (&)
A : coefficient d 'écrouissage, qui selon De Fouquet [14] vaut

environ E/400 avec E le module d 'élasticité. -

Selon De Fouquet [14], n renseigne sur le "type de consolidation", et A sur
I 'imtensité des contraintes mises en jeu. Dans le tableau I-2 sont données les valeurs
de A et de n pour divers métaux, A étant rapporté au module de Young du

polycristal.



. A n A n
Acier 1002 | E/360 | 0,32 | Cuivre E/220 { 0,48 |
1212 {260 | 0,24 | Laiton 160 | 0,52 ]
1018 | 320 { 0,25 | Aluminium | 400 | 024
1008 | 360 | 0,20 | Al-Cu 85 | 0,09
Acier 18/8 125 | 0,51 | Fera | 400|043
Acier 304 150 | 0,45 ! Titane 140 | 0,13
Hastalloy C | 135 | 0,45 | Ta6V 90 | 0,07 ;
174 PH 110 | 0,01 | Be 550 { 0.3

Tableau I-2 : Coefficient et exposant d '¢crouissage de différents métaux 4 la température
ambiante (Green, 1967). -

La lo1 de Ludwick relie la contrainte ¢ au degré de déformation & comme suit

c=0,+Ag" (1-3)

ou o, est fa limite élastique du métal.

En tragant les familles de courbes o = f (g), dans le cas des métaux a réseau
cubique a faces centrées , tels que 1 'argent, nous remarquons que 1 'allure
parabolique est quasi-continue et ne présente pas de baisse de la résistance comme
dans le cas des métaux a réseau cubique centré tels que le fer.

C ‘est dans cette interprétation analytique du processus microscopique de la -
déformation des métaux que Jaoul [24] a subdivisé la courbe
contrainte-déformation en trois étapes, telles que dans le cas de 1 'aluminium 2

T=77k:

¢ une ¢tape parabolique pour une déformation n "excédant pas les 2 % o

c(®=c,+Ac" (14)

Jusqu'ad e =g;. C 'est 1 ‘étape on la

résistance parait la plus importante car nous sollicitons une structure aléatoire et lui
imposons un mode de mise en forme auquel elle n ‘est pas disposée. Seclon

Honeycombe [21], les joints de grains sont soumis a différents types de glissement.



Jaoul [24] trouve que pour des métaux purs, le stade 1 est balayé sur | 'intervalle de
déformation ne dépassant pas les 2 % pour des contraintes inférieures a 50 MN.m™
;11 1llustre ceci par le tableau I-1.

Dans cette étape, 1 'exposant n de la relation de Hollomon caractéristique de la
consolidation est fonction de la taille du grain ; Honeycombe [24] rapporte qu

'un diametre de grain de 1 mm n varie entre 0,7 et 0,8, cependant pour les structures

fines (0,1 mm) n avoisine 0,5 tel est le cas pour 1 'aluminium pur (99,99%).

e Une étape linéaire

(I-5) c(e)=aeg,t+h
La figure (II-3), qui llustre les travaux d

‘Hitchison pour diverses températures, peut s ‘'allonger sur un domaine de

déformation de largeur égale 4 0,2 %.

 Une étape parabolique finale ou 1 'écoulement du métal est plus facile. 1 s
‘avere que les dislocations rencontrent moins d 'obstacles, figure (I-7) tels que les

joints de grain lors de leur déplacement.

Sclon Honeycombe [21], le stade 3 représente 1 'étape durant laquelle les
dislocations franchissent les obstacles auxquelles elles ont fait face durant le
stade 2. Il ajoute également que le processus est dii & une combinaison entre la

contrainte de déformation et 1 'activation thermique:

I px ¥ emjcm?®

o

Ag (densité moyenne.,
paroeis plus ceilules)

l»ﬁ.rﬁ( - densité moyenne

Fer & .interigur
des cellules A'-}'Io

2 20 0 30 (%)

Figure (I-7) - Evolution de la densité de dislocation dans le fer o et | ‘argent en fonction de la
déformation (Mac Lean, 1962).



En somme, la déformation plastique se prolongera avec moins de résistance de

la part du métal de base afin de faire varier une ou plusieurs propriétés mécaniques.
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CHAPITRE Il : RESISTANCE
Des MetTaux PENDANT La

DEFORMATION A CHAUD




2-1) Introduction

La déformation & chaud des métaux est un processus de mise en forme réalisé
a des températures supérieures a 0,6 Tm (ou Tm est la température de fusion du
meétal en degré Kelvin) [45], température a partir de laquelle la recristallisation du
métal peut s 'amorcer. Du point de vue structural, it y a compensation de la
formation des défauts principalement des dislocations dues a 1 'écrouissage, par leur
¢limmation ou leur réarrangement. |

Si, & froid, la déformation s 'explique par le glissement suivant des systémes de
glissement, celle & chaud dépendra de la dynamique des dislocations telle que leur
montée, du joint de grain qui résistera peu au champ de contrainte appliqué par les

dislocations au niveau du joint de grain et de la recristallisation dynamique.

2-2) Interprétation analytique de la résistance i chaud

Une visualisation intéressante du comportement a chaud des métaux et de
I 'intérét de leurs travaux a chaud, est marquée par 1 'étude des familles de courbes
contraintes-déformation o-g. La figure (II-1) donne 1 'allure de ces courbes. |

Selon Kasser {29], il y a une rapide augmentation de la contrainte jusqu a
atteindre un pic, suivie d 'une diminution de la contrainte causée par | 'atteinte
d 'un état d 'équilibre aux grandes élongations.

De telles courbes ont mené Jonas et Sellars [26] a proposer des modgles
analytiques. Aux basses contraintes comme dans le cas du fluage, ils proposérent-

une relation entre o et € du type exponentielle :

e=A'c." (II-‘l)

ou

11



o est la contrainte relative 4 un taux de déformation €,,
n est une constante indépendante de la température

A' une constante de proportionnalité.
300 v .

200t el T f 1
t
£
.
% - 5 : ' z'-ol ' ’ 30
. E . )
Figure (I1-1) - Courbes contraintes-déformation pour 1 ‘acier Ti C.Mn traité 4 900 °C avec une’

1

vitesse de déformation &€ = 4,1 57 (Le Duc, 1980). ;
Quant aux contraintes ¢levées, ils suggérent une évolution en exponentiel de la

déformation en fonction de la contrainte °

e=Aexp(Boy) (I-2)

ou B est une constante indépendante de la température
Selon Sellars et Teggart [45], 1 ‘¢quation qui décrit 1 'état d 'équilibre a toute

~ contrainte peut étre écrite comme suit :

£=A (sinhc, )" . exp (-Q/RT) (II-3)

12



ou
A, aetn' sont des constantes indépendantes de la températures
Q est 1 'énergie d "activation pour la déformation

R est la constante des gaz parfaits (R = 8,31 j/mol.K).

L '¢quation (1I-3) peut étre réduite a 1 'équation (II-1) pour des contraintes
faibles, soit oo, < 0.8. Cependant, aux contraintes élevées, soit ooy, > 1,2,
I 'équation (11-3) est similaire avec | 'équation (II-2).

Selon Sellars {43], la connaissance rapide de la contrainte jusqu '3 atteindre un
pic est associ€e avec une augmentation de la densité de dislocations ainsi qu 'a un
mauvais réarrangement de ces dislocations en sous-joints, a cause de 1 'écrouissage
et de la restauration dynamique. Sur la figure (II-2), nous observons les différents

aspects d 'une structure ayant subi une restauration dynamique ;

"~ AFTER SHORT AWNEAL AFTER LONG ANNEAL AFTER PROLONGED

MANY DISLOCATIONS L
ANNHIL ATED ARGER SUBGRAINS ANNEAL

Figure (II-2) - Faciés typique d 'une structure ayant subi une restauration dynamique
(Leslie W.C. et AL, Swan, 1963) .

Sah [40] a rapporté que dans le cas d 'un métal ayant subi un adoucissement

par restauration dynamique, Ia formule analytique des équations o-g est la suivante

6. =0, +B[l-exp(-Ceg)]™ | (1-9)

ou
G, est la contrainte initiale (ag=0)

B et C sont des constantes dépendantes du paramétre de Zener donné par :

Z =t exp (Qur/RT) | (1-10)

13



ou
¢ est la vitesse de déformation en 5™
Qacr st 1 '€nergie d "activation pour la déformation en Kj/mol
R est la constante des gaz parfaits 8,31 j/mol.K

T est la température de déformation en degré Kelvin.

2-3) L.e coefficient de Poisson

Pendant la déformation d 'une éprouvette en compression radiale est toujours
accompagnée d 'une déformation verticale de compression paralléle 4 1 'axe de la
force. Le rapport entre la déformation radiale et la déformation axiale est

communément appelé * le rapport de Poisson " :

v=-g/¢, (I-11)

avec
g¢ = In D / 3, la déformation radiale
€&, = In H,/ H 1a déformation axiale.

- Pour les métaux dense, nous prenons généralement v = 0,5 (dans le cas des métaux

poreux v = (,3), car le volume étant constant durant la déformation :

In (Hy/H) = In (D/D,)> = 2 In (D/D,) (1-12)

D'ou £, = 2 €4 = —Sd/{izz 1
Comme v=-g4/¢,,alors v=0735.
2-4) Conclusion

Dans ce chapitre qui prépare le suivant, nous avons voulu exposé le
comportement du métal soumis a des contraintes & chaud. Dans les essais de mise

en forme , les buts a atteindre sont :

14



e la forgeabiltté, soit la facilité acquise par le métal & subir une déformation
sans création de défauts, .

¢ | 'optimisation de la contrainte a exercer,

» | 'apparition d 'une structure, fine et isotrope, qui servira de référence pour

d 'autres applications.

La raison pour laquelle un tel processus de déformation est a entrebrendre est
que 1 'écrouissage est simultanément compensé par une restauration de la structure
en arrangeant le " réseau " de dislocations, ou par une recristallisation a partir des
zones affectées par 1 'écrouissage.

Dans le chapitre suivant, nous expliquerons les divers processus

d'adoucissement.
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CHAPITRE III :
CHANGEMENTS STRUCTURAUX




3-1)- Introduction

Les changements structuraux sont des processus d 'adoucissement qui ont lieu
pendant et apres la déformation des métaux.

Aujourd 'hui, les changements structuraux sont un outil de développement des
propriétés mécaniques des matériaux. Celles-ci sont fonctions de la taille du grain,

de sa forme et des conditions de traitement et de travail de ces métaux.

3-2) Théorie de la recristallisation

Les chercheurs ont consacré leurs travaux sur la recristallisation a déterminer
la vitesse de germination et al vitesse de croissance du germe recristallisé. Ceci a

pour but de dresser une équation générale ou la fraction recristallisée est fonction

des deux paramétres cités ci-dessus.

Johnson et Mehl [27]ont contribué a 1 'étude théorique de la recristallisation en

posant comme axiomes :

* la germination a lieu aléatoirement a travers la structure,

* & volume constant, la vitesse de germination N, qui est le nombre de germe

formé par seconde, est constante,
» la vitesse de la croissance des germes G reste constante,

* les germes aboutissent en fin de croissance a des formes sphéroidales

e ¢n collisions.

La fraction recristallisée Xy, qui est fonction du temps t a pour expression
selon Johnson et Mehl [27] :

Xy=f({®=1-exp (-W/3NG ") (HI-1)

16



La courbe caractéristique d ‘une telle équation est donnée par la figure

(II-1) qui compare les valeurs théoriques et les résultats expérimentaux effectués

sur | 'alummium.

al . 51%
08 Elong. S /

Recrst 623 K /
-

06 £

: : — Observed
! : ® Caiculated
o2 L .

o} 2000 a0o0 6000 8000 10000
Time s

Fraction recrystalhzed
o
o
.\

Figure (3-1) - Comparaison entre les valeurs théorique et empirique de la recristallisation de
] 'aluminium (Anderson et Mehl, 1645).

Honeycombe [21]va jusqu 'a dire qu 'une famille de courbes Xy = f (t) peut
étre réduite a une seule courbe en posant comme abscisse 4/(NG)® x t ; ceci est dd
au fait que f‘\/(N—G)3 x t prend la méme valeur pour différentes valeurs de N et de G.
L 'étude de la vitesse de germination N a été faite par Avrami [4]. 1l suggére
que la germination a des sites préférentiels N et que ceux-ci ont chacun une

fréquence de germination y. Il propose sa relation N = f (t) :

N =Ny exp (-yt) (111-2)

Selon lui, la fraction recristallisée Xy varie avec le temps t suivant :

Xy = 1 - exp (-Bt%) (4)

ou

f3 est une constante

17



et K varie entre 3 et 4

Cette équation est valable a deux et a trois dimensions.

Selon Kasser [29], une écriture plus pratique de 1 'écriture plus pratique de
1 'équation ci-dessus peut donner le temps pour obtenir une fraction volumique

recristallisée Xy :

Xy=1-exp[-C(tt)"] (HI-3)

ou
t¢ est le temps nécessaire pour recristalliser une fraction Xy du métal
C=-In(1-f)etC=0,693 pour Xy =0,5.
Cependant, cette équation n'est valable que pour des recuits isothermes. En d 'autres
termes, la mise en forme & chaud des métaux doit étre analytiquement exploitée par
d 'autres modeles : rappelons que 1 'état instable d 'un matériau fait qu 'a une
déformation a haute température, il tend a absorber de 1 'énergie, donc de la chaleur,
pour restaurer ses propriétés mnitiales. C ‘est dans ce concept que Whittaker [50] a
suggérer de donner au temps de chauffage du métal un sens plus pratique : pour une

fraction volumique Xy = 0,5, il propose

Wos = tys - exp ( - Qe / RT) (I11-4)

avec Wys le paramétre de temps compensé par la température ( température -
compensed time parameter ) pour une fraction recristallisée Xy = 0,5. A partir des
courbes de chauffage des échantillons, nous pouvens déterminer le temps effectif
nécessaire W pour obtenir une fraction recristallisée Xy donnée ; pour cela, nous
subdivisons la courbe en une série de températures T; d 'intervalles égaux a 8t; { ot

en seconde ) :

W =05 [ 8% exp ( - Quee /R ) (111-5)
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Pour des intervalles de temps 3t; élémentaires, 1 ‘expression W = f (t) devient :
W =f'exp (- Que /RTy ) dt
ouT, est la variation de la température en fonction du temps suivant une vitesse de

chauffage déterminée. Expérimentalement, nous prendrons :

W= ol " (€xp (- Quo/ RTi)) / (exp { - Que / RT)) 8t

De 1a, 1 'équation (#) pendra la forme :

Xy=1-exp(-0,693 (W /Wos)) (1-6)

-3-3-1)  Influence de la température sur la recristallisation

La recristallisation est un phénoméne activé d 'un point de vue thermique, elle
peut s ‘amorcer plus rapidement en élevant la température, Cependant, la vitesse de
recristallisation ne dépend pas uniquement de la température ; il est certes juste de

~ dire que, pour un température croissante, le temps d 'incubation qui précéde la
recristallisation statique diminue & grande échelle. La figure (3-2) illustre ceci dans

le cas du cuivre pur écroui a 30 % par torsion :

Le temps nécessaire pour un pourcentage de transformation donné est

expérimentalement fourni par la relation suivante, d 'aprés Honeycombe [21] :

- Ht=A exp (-Qrec/RT)
on
Qrec est 1 'énergie d 'activation de la recristallisation exprimé en j/mol

A une constante.
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Figure (3-2) -
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3-3-2) Influcnce de la déformation sur la recristallisation

(Grorden P 4355).

La vitesse de la recristallisation statique est une fonction de la déformation.

Pour Honeycombe [21], a faible taux de déformation, le temps d 'incubation pour le

début de la germination est élevé : ceci est dfi a une faible densité de dislocations

qui, lors du recuit, sera le siége d 'une faible recristallisation car I 'énergie

emmagasinée n 'est suffisante que pour faire germer et croitre un petit nombre de

germes. Il ajoute que les grains issus de la recristallisation d 'un métal a faible degré

de déformation, sont de taille importante : ceci est évident car & faible taux de

déformation les contraintes acquises par le métal sont minimisées et les grains

recristallisés trouveront moins d 'obstacles durant leur croissance.

Le tableau III-1 montre le résultats des travaux de Gordon [16]. Les différentes

énergies dégagées lors de la restauration et de la recristallisation statiques sont

mentionnées, pour différentes élongations, ce qui conclut que 1 'énergie
dégagée durant le recuit est proportionnelle a Ia densité de dislocations.
Energie restituée, J/g.atome
Elongation durant la restauration durant la recristallisation Ur
% U, U U

10,8 1,13 10,5 0,10
17,7 0,79 15,1 0,05
30,0 1,05 20,9 0,05
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39,5 0,79 26,0 0,03

3

Tableau ITI-1 - Energie dégagée par le cuivre de haute pureté (99,999 %) exprimée en J/g.atm

3-3-3) Influence de la pureté du métal sur la recristallisation

Géneralement, les €léments d 'addition vont a | ‘encontre de 1 ‘adoucissement
du métal da base. Dans le cas du cuivre commercial, Honeycombe, indique un
intervalle de 453 & 773 °K ou le métal subit la recristallisation statique, alors que
pour le cuivre de haute pureté (99,999 %) la température ambiante suffit a
recristalliser le métal. 1l ajoute que certains éléments peuvent abaisser la
température de recristallisation en-deca de celle du cuivre de haute pureté ; ¢ 'est le
cas du phosphore et de 1 'arsenic qui, selon lui, migrent jusqu 'aux dislocations par
maintien de la contrainte, ce qui assouplira les dislocations durant le recuit et

participera a la recristallisation.

3-3-4) Influence de la taille du grain sur la_recristallisation

Lorsque la taille du grain est importante, 1 ‘énergie de surface est minimale par
rapport & celle d 'une structure fine. Pour un méme volume de métal, le nombre de
grains est moins €levé dans le premier cas.

La recristallisation, qui s 'amorce préférentiellement au niveau des joints de
grain, est dans les métaux 2 structure grossiére apparente & des températures plus
¢levées par rapport a celle des métaux a structure fine. D 'un point de vue
thermodynamique, 1 'énergic emmagasinée dans la structure fine est plus élevée, a
cause de la densité des grains, que dans la structure grossiére. Ceci est illustré sur la

figure (3-3) pour un méme taux de déformation du cuivre.
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Figure (3-3) - Effet de la recristallisation du cuivre vue selon le principe de la restitution de
1 '‘énergie emmagasinée (Clarebrough L.M et al., 1958).

3-4) Mesure de la vitesse de la recristallisation et de la structure

Les progres des techniques de mesure et d 'exploitation des résultats sont

devenus aujourd 'hui les outils des chercheurs pour améliorer la qualité de leurs

produits et élever la précision dans le cas d 'une technologic de pointe. Avec
1 ‘avancée de | 'informatique, les calculs les plus longs se font en une fraction de
seconde et avec une précision sans égale.

C 'est avec des équations telles que celles donnant la vitesse de Ia
recristallisation en fonction du temps de recristallisation que des logiciels de pointe
peuvent contribuer a grande échelle au développement de la science des métaux.

Selon Kasser {29], | 'influence des variables de déformation sur le temps pour

obtenir une fraction recristallisée x s 'écrit comme suit :

tx=C.a"p.Z_q.d§ ( HI-7)

avec :
- t, le temps nécessaire pour obtenir une fraction recristallisée x,
- C une constante indépendante de la température,

- € le degré de déformation acquis par le métal,

Qger
T )

- Z le paramétre de Zener - Hollomon tel que Z = £ exp(

- d, la taille initiale du grain en um,
- Qqer 1 'énergie d 'activation pour amorcer la recristallisation

exprimée en j/mol . K,
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- P, g et n sont déterminés expérimentalement pour chaque métal.

Selon Kasser [29], d 'une facon générale, la taille du grain recristallisé est

déterminée par [ 'équation suivante :

dreczﬁ_p- Z_q . dg

ou les exposants p, q et n sont déterminés expérimentalement.

3-5) Energie d 'activation pour la recristallisation

Nous avons vu que théoriquement la recristallisation des métaux était un
processus d ‘adoucissement des structures géré par une germination et une
croissance des germes. Cependant, Cahn et Hagel [10] ont rapporté que la
recristallisation, pour certaines de traitements thermiques n ‘est dépendante que de
la vitesse de croissance, pourvu que la germination soit homogéne au niveau des
joints de grain et y que la germination intragranulatre soit minime.

Selon Whittacker [50], en considérant les temps de recristallisation &
différentes températures pour des valeurs de £ et de Z constants, il est possible de
synthétiser une énergie d ‘activation propre & la recristallisation Qg 1) 'aprés
Whittaker [50], | "énergie d 'activation pour la recristallisation statique est évaluée

comme suit :

8]11L

lnEz — Q'ec(i_ _lm)Qrec — —R[ _ ts0
t R T, T, : Si O, E¢

oy est 1a contrainte finale

et or est la déformation finale.
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Nous pouvons ecrire | 'équation de Whittaker de la maniére suivante :

ol
t; , t; sont des temps de recristallisation pour une fraction Xy = 50 %
et Ty , T, sont des températures de recuit.

3-6) Les changements structuraux dynamiques

3-6-1) La restauration dynamique

La restauration dynamique est un processus qui adoucit le métal pendant la
déformation a chaud. D 'un point de vue structural, il y a un réarrangement des
dislocations et un mouvement des défauts ponctuels durant le travail 4 chaud,

Samfort [41] affirme qﬁc deux stades caractérisent la restauration dynamique

e un stade de consolidation qui devient plus prononcé dés que la vitesse de
déformation augmente et que la température croit,

s un stade manifesté par une déformation sana consolidation,

D 'aprés lut, ceci est dii 4 un arrangement des dislocations en sous-joints pour

subdiviser le grain en sous-grains : ¢ 'est 1a polygonisation, figure (3-4).

24



1/ 50 1072
] 10 1079
100} 161077

CONTRAtNTE [MNARS]

20¢

A(-L]()O rovs O 60 AL
2L .

sy sk Le;),f A
Figure (3-4) - Variation avec la wvitesse de la déformation du fer a 700 °C
(Immarigeon J.P.D. et Jonas J.J., 1924)

Contrairement 4 ce qu 'on pourrait déduire que la déformation augmente le
nombre de dislocations dans les métaux ou la restauration dynamique a lieu tels que
le fer, il y a selon Sainfort [41] un état d ‘équilibre correspondant a des vitesses

€gales d 'émission et d 'annihilation des dislocations.

Siles dislocations font face, durant leurs mouvements, & des obstacles, elles ne
pourraient franchir ceux-ci que si elles dépassent un col de d ‘¢nergie AG, propre &
ces obstacles. D "aprés Sainfort [41], 1 ‘énergie nécessaire pour franchir un obstacles

est:

AG=AG,+AW =AG, -6 b.AA

Kasser [29] affirme que la structure ayant subi une restauration dynamique
présente une structure dont les sous-joints, qui traduisent la repolygonisation, ont
une forme équiaxiale. La dépendance de la taille d du sous-grain de la température

T et de la déformation £ est donnée par {25] :

d,' =a+blog,Z (1-8)

ou
a et b sont des constantes,

Z est le paramétre de Zener-Hollomon tel que :

Z =g exp (-Qq4er/RT), Qqer €tant 1 'énergie de déformation exprimée en j/mol.

Nous pouvons, selon Mac Quenn [25], déduire de ce qui précede que la taille

moyenne des sous-grains est fortement dépendante de la dynamique des
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dislocations pendant la restauration et par conséquent, qu ‘elle peut &tre relide

uniquement a la contrainte de 1 'état stable :

Ops = k ) ds_l | ( 111’9 )

avec
O - la contraimnte de | 'état stable,
k : une constante qui dépend du matériau

et d : la taille moyenne des sous-grains.

- 3-6-2) La recristallisation dynamique

Une des caractéristiques des métaux & faible énergie de défaut d 'empilement
est la recristallisation dynamique. Il s 'avére que la restauration dynamique seule est
insuffisante pour réduire la densité de dislocations et amener la structure 3 un état

plus stable.

Selon Glover [16], la liste suivante des métaux correspond & un classement de
leur tendance a favoriser une recristallisation dynamique. Ce classement correspond
presque a unc énergie de défaut d 'empilement croissante. :

Pb-Au-Ag-Cu-Ni-Fey-Fea-Zn-Mg-Al

Bien que certains métaux se recristallisent pendant leur déformation a froid,
comme c ‘est le cas pour le plomb, la recristallisation dynamique est surtout étudiée
a chaud.

Mac Queen et Bergeron [33] ont, sur le cuivre, fait des tests de déformation
dans le domaine stable des courbes contrainte-déformation o-g. Leurs travaux ont

consist¢ a déformer puis 4 tremper le métal ( le cuivre ) pendant sa déformation. Ils
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ont conclu qu 'une sous-structure a | 'intérieur des grains recristallisés était Ia preuve
tranchante que la recristallisation dynamique existe et a bien eu lieu.

D 'un point de vue énergétique, la recristallisation dynamique n 'est vérifiée
que dés que le métal atteint un niveau de déformation critique. Rossard [39] a
propos¢ que la recristallisation dynamique n 'est amorcée dans le métal que si les
déformations critiques €. et au pic de la contrainte gp, relatives aux courbes o-g,

sont li¢es par la relation :

N (111-10)

Selon Sellars [43], le processus de recristallisation dynamique est en fait un _

mécanisme de germination continue et de fagon cyclique. 1l est vérifié, sur les
courbes o-¢ relatives a la recristallisation dynamique, que pour des bas taux de

déformation et pour des basses vitesses de déformation le phénoméne cyclique est

apparent.

Luton et Sellars [33] ont affirmé que sous des conditions de déformation telles
que :
£x < £

avec

ex la déformation nécessaire pour obtenir une fraction x recristallisée

& la déformation critique qui déclenche la recristallisation,
la recristallisation dynamique s 'achevait avant d 'atteindre la contrainte critique. En
d 'autres termes, nous aboutiront & une structure recristallisée avant d ‘atteindre Ia
deformation critique pour amorcer le prochain cycle de recristallisation, les figures

(3-5) et (3-6) illustrent ceci.
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Figure (3-6} - Analogie entre les courbes de recristallisation et la recristallisation dynamique

a)cas ou g, > g,
b) cas ot g, < g,

Cependant, au-dela du niveau critique et lorsque :

& <&
la recristallisation dynamique n 'a le temps de s 'achever que déja le cycle suivant de

recristallisation dynamique s 'initie. Les courbes o-¢ ne présenteront pas d "allures

28



cycliques car il y a eu un enchevétrement de-tous les cycles périodiques. Ces
courbes présentent | 'allure apériodique.

Les structures qui subissent la recristallisation dynamique n ‘observent pas de
grossissement de gram Il se trouve que les germes issus de la recristallisation
acquierent, durant la déformation, une énergte de densité de dislocation qui entrave

leur croissance et y qui déclenche le prochain cycle de recristallisation.

3-7) Les changements structuraux statiques

3-7-1) La restauration statique

3-7-1-1) La restauration statique aprés déformation a froid

Les métaux déformés & froid se " chargent " de dislocations et de défauts
ponctuels. Pour régénérer la structure primaire, 1 'instabilité structurale du métal
d'un pomt de vue thermodynamique est, en combinaison avec un apport thermique
approprié, responsable du réarrangement des dislocations ou de leur annihilation.
Cet apport thermique, qui cause en fait une diminution de 1 'énergie de déformation,
n 'est autre qu 'un recuit. Dans le cas de ce paragraphe, le recuit de restauration,
appliqué aux métaux déformés & froid tels que 1 'argent, ne conduit pas a une
germination et une croissance de nouveaux grains ; il s'agit en fait, d'aprés
Honeycombe [21], de forcer la structure & finaliser ses changements dans le sens de

la stabilité intragranulaire.

Dans le cas des monocristaux, Honeycombe [21] affirme que pour une
déformation suivant un unique systéme de glissement (tel est le cas pour le zinc et le
cadmium), la restauration statique peut Etre réalisée a 100 %. Cette affirmation est
la conclusion des travaux de Haase et de Schmid [19] sur le zinc ; il affirme que 24
heures suffisent au métal pour qu il acquiert un état d 'équilibre similaire a celui du

metal non-déformé. Ceci est illustré sur la figure (3-7), dans le cas du zinc, et
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confirme les-propes-de Haase et de Schmid [19] pour-diverses-températures. Sur

cette figure, R est la contrainte élastique définie par :

R=(0On-6)/(Cn-0,)

ou
om est le flux de contrainte du métal durcit
o est le flux de contrainte du métal restauré

o, est le flux de contrainte initial.

hc.’den::‘:_, per cer-

.‘:‘_4—'-?)).!3(3]
g 3

Resigug! cvan

O “0N a0 6 HO no
- Recuvery hime, min

figure (3-7) - Restauration du zinc déformé a différentes températures (Drouard R. et al., 1953)

Sur | 'échelle polycristalline, il y a plusieurs systémes de glissements qui
participent 4 la déformation, ¢ 'est le cas de | ‘aluminium.

Selon Honeycombe [21], les propriétés mécaniques des métaux recuits sont
différentes de celles des métaux ayant subi la restauration statique. Il explique ceci
par le fait que les dislocations issues des collisions entre les différents systémes de
ghissement vont se réarranger en formant un réseau stable a haute température, ce

qui stabilisera le flux de contrainte a un niveau juste supérieur au niveau typique du
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mg¢tal non-déformé. Les différentes-étapes da la restauration statique-sont illustrées
sur la figure (3-8)

Ceci étant, les changements structuraux affectent la physique méme du métal.
L ‘¢nergiec emmagasinée durant la déformation est transformée en une force motrice
responsable de la nouvelle taille du grain qui se forme durant le processus de

recristallisation.

i ) [ = ! .‘
UNDEFORMED DEFORMED TO 0. DEFORMED T3 0.5 OGEFORMED 10 2.0 -
INGIVIDGAL CELL STRUCTURE  SMALLER CELLS macxsu:o CELL
TISLOCATIONS Ls

Figure (3-8) - Faciés typique de structure ayant subi une restauration statique (Leslie W.C. et al.,
1963).

Selon Honeycombe [21], il existe au sein du métal déformé un pourcentage de
force motrice de 1 'ordre de 5 % qui demeure & | 'état d 'énergie élastique. 11 poursuit
en affirment que pour un échantillon déformé, 1 'énergie nécessaire pour maintenir
la vitesse de chauffage égale a celle d 'un échantillon non-déformé est inférieure &
celle de ce demmier. Ceci, d 'aprés lui, s ‘explique par le fait que l'énergic
emmagasinée est dégagée lors du recuit sous forme thermique.

Clarebrough et Hargreaves [11] ont tracé la courbe AP = f (T(°K)),

figure (3-9), ou AP est la différence entre 1 ‘énergie nécessaire pour chauffé
1 'échantillon non-déformé et celle nécessaire pour chauffer 1 'échantillon déformé,
et cect pour une méme vitesse de chauffage des échantillons. 1l ont consacré leur

étude sur le cuivre industriel et ont proposé les courbes suivantes. La figure

(3-9) montre | 'allure de AP pour un large intervalle de température.

Cette courbe est en fait une interprétation de la figure (II-2). Nous voyons
bien que | ‘annihilation des dislocations n ‘'affecte pas de fagon marguante la

variation AP et ceci jusqu 'a T = 643 °K : ¢ 'est le stade de la polygonisation. AP
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croit en fléche car les dislocations restantes se sont-annihilées aux dépends de la

recristallisation jusqu '3 atteindre un pic a 453 °K_
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Figure (3-9) - Influence de 1 ‘énergie restitudée AP sur les propriétés du cuivre

{Clarebrough L.M. et Hargreaves M.E., 1963).

Dans Je cas d 'un méme métal, Honeycombe [21] a montré, figure (3-10), que

pour deux teneurs différentes, nous obtenons deux courbes similaires mais

déphasées : 300~
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Figure (3-10} - Restitution de 1 'énergie emmagasinée suivant la pureté du métal
(Clarebrough L. M. et al., 1952) : A - cuivre 99,988%, B - cuivre 99,967%.
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3-7-1-2) La restauration statique aprés déformation a chaud

C 'est un processus d 'adoucissement qui a lieu 4 chaud. Les dislocations issues
de I 'écrouissage a chaud vont s 'annihiler durant ce stade.

Selon Jonas et Mac Quenn [25], les parametres qui gouvernent la cinétique de
la restauration sont la températures, la contrainte, la vitesse de déformation et la
composition chimique du métal. L ‘effet de la température sur la restauration

statique d 'un acier a 0,42 % de carbone est illustrée sur la figure (3-11)

T T

(a)

(‘!-X)
%
7

ot

1 2 3 (b)

Figure (3-11)-Eﬁ'etdelatmnpératmewlacméthuede]arestamahonpoml ac1e1'042 %
(Petkoucetal 1975). T

Sur cette figure est révélée la restauration aprés une déformation de 14 %,
inférieure a la déformation critique qui amorce la recristallisation. La température
décrit 1 'intervalle 0,6 Tm-0,67 Tm (Tm est 1a température de fusion du métal en
degré Kelvin). Ces résultats sont obtenus aprés une compression suivie d 'un arrét
brutal ; la vitesse de déformation étant de 0,1 s et X est 1a fraction adoucie., ¢ 'est 4
dire la réduction relative de la limite élastique (1-X sera donc la fraction résiduelle

durcie).

Bien qu 'évident, | 'effet de la température sur la vitesse de restauration n 'est
pas assez marquée ; comme nous | 'avons cité au chapitre I1I - 2 - 3a), | 'énergie
emmagasinée va contribuer a la restauration, ceci sera plus pertinent lorsque nous

¢léverons la température.
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Selon Jonas et Mac Quenn [25], | 'énergie d 'activation de la restauration est
difficile & déterminer car pour différentes températures de déformation, nous
observons différentes forces motrices d 'amorcage de la restanration.

La vitesse de déformation contribue également a4 déclencher la restauration
statique & chaud. Ceci est illustré sur la figure (3-12) avec le méme acier de la

figure précédante :

T T T T
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Figure (3-12) - Effet de la vitesse de déformation sur la vitesse de recristallisation statique
(Petkovic et al., 1975). '

Ay

Déformé a € = 14 % a 825 °C, la vitesse de déformation élevée
(8 =1.10"s") a entrainé une augmentation de la densité de dislocations, donc un

augmentation de | 'énergie emmagasinée et une diminution plus rapide de la fraction

durcie.

D 'aprés Jonas et Mac Quenn [25], 1 'addition d 'éléments d ‘alliages contribue
a minimiser 1 ‘énergie de défaut d 'empilement, donc la vitesse de restauration ; en d
- ‘autres termes, la substitution d 'atome de base par des atomes étrangers augmente le
temps d ‘'mcubation qui précéde 1 ‘amorgage de la restauration statique. Ils
rapportent également que | 'addition d '¢léments en solution solide fait augmenter le
flux de contraintes a haute température, car dans ces conditions la restauration
dynamique n ‘a pas lieu. C ‘est pour cela que, pour des métaux a faible énergie de

défaut d 'empilement ou alliés, le travail & chaud doit se faire a haute température.
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I1-Z-3) La recristallisation statique aprés déformation & froid et a chaud

Le processus d 'adoucissement gouverné par la-germination-et-la-croissance de
nouveaux grains est communément nommé "recristallisation”. Contrairement 3 la
restauration, la recristallisation aboutit a une structure métallique identique a celle
du métal de départ, ¢ 'est a dire du métal non-déformé, en toutes proportions
mécaniques ¢t physiques.

Selon Honeycombe [21], la forme allongée du grain déformé ‘augmente la
probabilité¢ de retrouver la structure non-écrouie de départ (ou celle typique du
recuit). Il poursuit en affirmant que le phénoméne de recristallisation, par
germination et croissance, engendre des nouveaux grains équiaxiaux et ceci au

niveau des joints de grains écrouis.

Dans le cas de la recristallisation, les courbes exprimant le taux de

recristallisation en fonction du temps ont 1 ‘allure d 'une sigmoide qui présente :
e un temps d 'incubation qui dépend des paramétres thermomécaniques
(e, T, do, €), o
* une recristallisation qui s ‘amorce lentement suivie d ‘une rapide
augmentation de la vitesse de germination et de croissance,

» un stade final, ol le métal se recristallise lentement, di a la diminution de la

force motrice par restauration statique.

Sur la figure (3-13), nous illustrons les stades de la recristallisation cités
ci-dessus dans le cas de 1 'aluminium pour T = 629 °K.

A 1'échelle microscopique, 1 'origine des germes recristallisés a fait 1 'objet de
propositions de divers chercheurs. Alors que Beck [7] s ‘est contenté de dire que les
joints de gram sont les sites favorables 4 Ia recristallisation, Honeycombe et Brinson
[8] ont affirmeé que les interfaces séparant deux phases et les macles [21]
peuvent €tre aussi des sites préférables a la recristallisation. Hsun Hu [22] et Cahn

[9] ont, quant a eux, suggéré les bandes déformées, les bandes qui visualisent les
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systemes de glissement. Selon Honeycombe [21], ces sites sont caractérisés par une
forte densité de dislocations.
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Figure (3-13) - Effet de‘la déformation sur [a vitesse de recristallisation de 1 ‘aluminium a 623
°K (Anderson et Mehi, 1945).

Bailey [5] et Hirsh [6] ont fait des études sur le recristallisation de 1 'argent, du
cuivre et du nickel et ceci aprés une déformation qui aboutit & une structure
présentant un arrangement de dislocations en sous-joints. Ceux-ci présentent une
désoricntatton de 10 degrés si le taux de déformation est de 90 %, la déformation

dans ce cas est réalisée par laminage.

Les mécanismes de germination sont, selon Jonas ¢t Mac Quenn [25]
dépendants du niveau d 'énergie de défaut d 'empilement. Sur la figure (3-14), la
classe (a) est typique des métaux & haute énergie de défaut d 'empilement, tels que

le fer o ou v et 1 'aluminium :

36



. P sumi

HIGH ~ MISOHIEN TATION
BETWEEN AB,AND C SUBGRANS A AND B BOUNDARY MIGRATES

A2 G : ﬁ £ dff?s N
HIGH MISQRIENTATION BOUNDARY RECRYSTALLIZATION

BOUNDARY FORMED BY NUCLELS
DEFORMATICN

Figure (3-14) - Mécanismes d 'adoucissement selon le niveau d 'énergie de défaut d 'empilement
(Jonas J.J et Mac Queen H.J., 1975)

Les sous-grains A, B et C coalisent en un cristallite communément appelé
germe. Dans la classe (b), il s 'agit des métaux a faible énergie de défaut
d'empilement ; la déformation est responsable de 1 'apparition de densités locales
mais fortes qui, par recuit, se transformeront en une structure dont les grains

présenteront des sommets a angles obtus.

Jonas et Mac Quenn [25] ont rapporté dans leur étude consacrée a la
recristallisation statique que la force motrice responsable de la migration du joint
des nouveaux germes est le gradient de densité de dislocations entre le ccenr du

germe et le joint ou la matrice initiale déformée.

Cette force motrice responsable de la migration du joint du germe recristallisé
est cependant décroissante su fur et & mesure que le processus d ‘adoucissement est

€1 COUrs !

Vandermeer et Gordon {49] ont affirmé que la densité de dislocations diminuait
dans le temps a cause de la restauration statique, alors que Jonas et Mac Quenn [25]
ont suggéré (ju 'une recristallisation précédait la restauration statique 1a ou la

déformation est élevée, en d 'autres termes 14 ou 1a densité de dislocations est haute.
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3-8) La recristallisation métadynamique

Lors d 'un arrét brutal du processus de déformation a chaud d 'un métal, les
germes créés migrent vers les zones écrouies et riches en dislocations, laissant dans
leur sillage un état structural restauré et exempt de dislocation. Les contraintes
externes au grain €tant absentes, celui-ci continue a croitre, a mesure que la
température est élevée, car le joint de grain diffuse par absorption des dislocations.

Le processus d 'adoucissement qui est issu d 'une croissance du grain
recristallis€ dynamiquement ( pendant la déformation a chaud ) est connu sous le
terme de recristallisation métadynamique.

Selon Jonas et Mac Queen [25], 1a migration du joint est effectué sans temps
d 'incubation, il en est de méme pour la croissance du grain. Ils ajoutent également
que pour les régions qui n 'ont pas subi de germination dynamique, la
recristallisation statique peut avoir lieu.

Sur la figure (3-15) sont illustrés les trois processus d 'adoucissement subis par
le métal aprés la déformation & chaud ; si le taux de déformation subi par le métal
est inféricur a la déformation de 1 'état stable g, il peut y avoir une restauration
statique, ne recristallisation statique et une recristallisation métadynamique,
cependant, aux déformations supérieures a €, la restauration statique ainsi que la

recristallisation métadynamique seront les seuls processus d'adoucissement.

106 / 3 T
/ CLASSICAL

RECRYSTALLIZATION
w

MLTADYNAMIC
RECRYSTALLIZAYION
i

STATIC
RECOVERY
1]

FRACTIONAL SOFTENING (%)}
AN

gl

| L
) L] ] EE] as
PRESTRAINN%)

Figure (3-16) - Mécanisme d 'adoucissement statique aprés déformation (Sellars et Whitemann,
1979). :
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D 'un point de vue structural, it a ét¢ rapporté par Ahlblom [1] que la taille du

grain recristallisé par recristallisation métadynamique est plus petite que celle du

grain ayant subi la recristallisation statique, mais légérement supérieure 4 la taille du

grain recristallisé dynamiquement, la figure (3-17) illustre ceci.
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igure (3-17) - Comparaison entre la taille du grain recristailisé dynamiquement et statiquement
pour 1 'acier 304 (Ahlbloom, 1977).
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4-1) ' Intreduction

Le traitement thermomécanique d 'un lingot d 'alliage d 'argent, en tant que
spécialisation dans la technologic des métaux, fait appel a une connaissance de
l'alliage d ‘argent dans sa physique et sa chimie, visant des applications industrielles
variées.

Le meétal de base étant | 'argent, nous exposons tout d 'abord une étude

bibliographique de ce métal.

4-2) Notions fondamentales

‘4 -2 - 1) Production de | 'argent

D ‘aprés Fargeon [13], treize mille tonnes d 'argent environ sont produites
chaque année par 1 'industric miniére, essentiellement par le Mexique, les
Etats-Unis, le Canada, | 'Australic ct 1 'Inde.

Extrait d 'un minerai appelé argyrose, 1 'argent se trouve a | ‘état naturel dans
les mines d 'or, de plomb et de cuivre associé au soufre sous forme de sulfure
d'argent Ag, S. L 'extraction de 1 'argent a partir de 1 ‘argyrose se fait par apport de
chlorure de sodium NaCl qui, une fois combiné au sulfure d ‘argent, fournira le
chlorure d 'argent AgCl. Celui-ci est traité par la suite par amalgamation : le
mercure réagit avec le chlore pour laisser de 1 'argent plus ou moins purifié La
technologie la plus récente, selon Fargeon [13}, consiste a traiter le minerai

d 'argent par le charbon actif qui, grice a1 'apport thermique, épurera I ‘argent.

4 -2 -2) Propriétés physiques de 1 'argent

Les propriétés physiques de 1 "argent sont hors du commun. Sefon Fargeon
[13], 1 'argent ,une fois bien dééapé, présente n aspect blanc trés pur | il n 'est pas
brillant mais mat. Si on lamine jusqu 'a le rendre en feuille, il prendra une

apparence violette.
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L 'opération de laminage se fait 4 froid sans que le métal ne manifeste de
résistance notable car ¢ 'est le plus malléable de tous les métaux venant aprés 1 'or.
Lourd mais mou, sa dureté de 25 ° sur [ 'échelle Vickers fait de lui un métal de base

pour divers alliages de duretés plus €levées tels que fes alliages argent-cuivre.

D 'aprés Fargeon [13], 1 'argent ne s 'oxyde pas a la fusion (962 °C) en
présence d 'air ou d 'oxygéne, mais absorbe 22 fois son volume d 'oxygéne a haute
température et le rejette lors de son refroidissement : ¢ 'est le phénoméne de
rochage.

De tous les métaux, 1 'argent est le meilleur conducteur électrique et le meilleur
conducteur de la chaleur. Robertson [38] rapporte dans une étude faite sur les
propriétés des métaux précieux que la résistivité électrique de 1 'argent a 0 °C est de
1,59 uQ . cm et que le coefficient thermique de dilatation linéaire A est de 19,68
um/m °C.

Fargeon [12] rapporte que dés que 1 'argent approche une température de
950 °C, 1l se volatilise et ceci a un ordre de grandeur plus élevé dans le cas d 'une

atmosphere oxydante que dans le cas d 'une atmosphere réductrice.

L 'argent est un métal dont le réseau de Bravais est cubique a faces centrées
pour le durcir, les éléments d 'addition tels que le cuivre sont nécessaires mais 4 des
taux assez faibles afin de ne pas diminuer de sa préciosité et de sa résistance a la
corrosion chimique ( 1 'argent a un potentiel de réduction de +0,799 V sur 1'échelle
ENH [34]).

4 - 2 - 3) Principaux axes de développement dans | 'industrie de 1 'argent

L 'utilisation industrielle de | 'argent combine les conductivités électrique et
thermique les plus élevées.
Dans le revétement, 1 ‘argenture, qui selon Fargeon [13] consiste a appliquer

une couche mince d 'argent a la surface de certains corps et plus particuliérement
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des métaux et & leur communiquer ainsi 1 'éclat, 1a couleur, 1 'inaltérabilité ou la
conductivité de 1 ‘argent. Aujourd 'hui, 1 ‘argenture se réalise par dépét
électrolytique dans un bain électrolytique contenant un sel d ‘argent, généralement le
cyanure d 'argent.

En bijouterie, les normes internationales nous astreignent a respecter les

teneurs suivantes en élément des alliages argent - cuivre :
95 % Ag-5%Cuet80 % Aget 20 % Cu

Le cuivre, de potentiel de réduction égale a + 0,33 V sur | 'échelle ENH, sert
d '¢lément durcissant sans fairc varter de maniére apparente le potentiel de

réduction ( 1 'éclat métallique est également conservé ).

En dentisterie, F argeon [12] cite les deux alliages suivants :
argent - palladium - or et argent - palladium - platine
qui sont intéressants pour leurs malléabilités et leurs pouvoirs anti-corrosifs.
Dans 1 'industrie de 1 'argent, la stérélisation de 1 'ean, la fabrication d 'écrans

de radars, la miroiterie et les monnaies sont également avides d 'argent.

Actuellement, les 50 % de 1 'indusirie de | 'argent sont occupés par 1 "industrie
photographique [47]. La préparation d '‘émulsion d 'argent, d 'aprés Fargeon [13],
nécessite une solution de nitrate d 'argent, de bromure d ‘argent et d 'autres
halogénures d ‘argent. Cette part occupée par | 'industrie photographique la premiére
source d 'approvisionnement en argent récupéré par le biais du recyclage des
déchets ( car une forte consommation de 1 'argent entraine une importante une
importante quantité d 'argent & récupérer des déchets, aussi pauvres soient-1ls en ce
métal ).
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4 -2 - 4) Production du cuivre

Le cuivre est, dans la famille des métaux non-ferreux, parmi les plus
importants du fait de ses caractéristiques mécaniques et chimiques, électriques et
thermiques.

Selon Quid [36], prés de 9 millions de tonnes sont produits chaque année dans
le monde. Les principaux minerais de cuivre sont ceux qui présentent une
combinaison entre le cuivre et le soufre. Dans le tableau V-1, nous dressons une liste
de minerais de cuivre, en donnant le nom, la formule chimique et la teneur en cuivre

du minerai.

Aujourd’hu, les provenances du cuivre sont multiples. Des méthodes
d'enrichissement du mimerai jusqu 'a 1 ‘affinage électrolytique, le cuivre passe par
différentes gammes d'utilisation telles que la plomberie et I'éleétronique. Cependant,
pour les métaux précieux, le cuivre pur, ¢ 'est a dire de teneur égale a4 99,99 %, est
exigée car dans ce domaine, la teneur en métal est a respecter de part ces propriétés

physiques.
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Nom Formule chimique Teneur en cuivre
Chalcopyrite CuFe S, 34,6
Bomite Cus Fe S; ' 55,6
Chacosine Cu, S 79,5-79,9
Covelline CusS 68
Malachite Cu CO; Cu (OH), 57
Azurite 2 Cu CO; Cu (OH), 55-57
Cuprite Cu, O | 88
Tenarite T Cuo 80
Grycorole CuSi05,2H,0 36
Cuivre natif Cu <99

TableaulV-I - Quelques minerais de cuivre avec leur symbole chimique et leur teneur en cuivre

4 - 2 - 5) Propriétés physiques et mécaniques du cuivre

D 'aprés Isabey [23], le cuivre est un métal rouge, un peu rosé lorsqu il est
bien pur et privé de toute trace d 'oxyde ( il devient légérement jaunitre sous
I'nfluence de ce composé.

De réseau de bravais cubique a faces centrées, le cuivre a un numéro atomique
Z =49,

La mesure des propriéiés physiques en général et mécaniques en particulier a
toyjours fait 1 'objet de divergences entre chercheurs. Dans le cas du cuivre
électrolytique (pur), la densit¢ mesurée selon Scheerer et Marchand [42] est de
8,914 g/em’, alors que Joule et Playfair [36] trouvent 8,920 g/em’. Si le cuivre est &
1 'état compressé sous une pression de 10 t/cm®, on remonte a 8,93258 g/cm3 selon

Kalhbaum [28], alors que le martelage fournit une densité de 8,958 glom’,
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Dans les proprictés mécaniques, le cuivre est selon Isabey {23] un métal
extrémement ductile et malléable, aussi bien & chaud qu 'a froid. Les traitements
thermomécaniques sur le cuivre révelent la température de 200 °C, d ‘aprés Jeffries
et Archer [25], comme suffisante aprés écrouissage pour redonner au métal ses
qualités initiales. Alors que le module de Young est de E = 1322 selon Gray, BIyth
et Dunlop [17], sa décroissance en fonction de la température a, d 'un point de vue
analytique fait 1 'objet de plusieurs propositions dont celles de Koherausch et
Loomis [30] :

E = Eo(1-572.10 %t — 280.10" %t2)

avec
E, le module de Young 3 la température ambiante

et t la température en degré Celsius.

Le coefficient de Poisson varie selon la température :

T (°C) 20 60 100 120

v 0,340 0,355 0,352 0,370

D 'aprés Goereus [18], la résistance a la traction est fortement affectée par le

travail mécanique.

4 -2 - 6) Les alliages argent-cuivre (diagramme d 'équilibre)

Parmi les plus anciens alliages, nous citons 1 'argent Sterling relatif au
chercheur allemand Easterings. C ‘est un alliage utilisé en Grande Bretagne dans la
fabrication des piéces de monnaie et il titre a 92,5 % en argent et 7,5 % en cuivre.
La figure ci-dessous offre une gamme de courbes dureté¢ Brinell en fonction du

temps de maintien a différentes températures
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Figure (4-1) - Courbes dureté-temps de maintien de 1'alliage Ag-Cu 7.5 % et Ag-Cu 6,3 % [31]

Ces courbes montrent qu 'aux températures 250 °C et 300 °C, les processus de
durcissement en cours sont identiques : nous en déduisons une précipitation d'une
phase B a solubilité de 1 ‘argent dans le cuivre limitée qui est responsable du
durcissement. Un tel processus s 'effectue 4 200 °C moins rapidement et avec une
vitesse quasi-continue. La précipitation de phases, qui est activée par la
température, a un effet sur la dureté plus important & 200 °C : sur le diagramme
d 'équilibre Ag-Cu [48], nous notons une précipitation de la phase {3 et sa stabilité &
200 °C. Nous remarquons que d 'un point de vue thermodynamique, la phase B est
quasi-stable au-dela du pic de dureté sur la courbe et il faut plus d ‘un jour de
maintien pour retrouver les duretés basses. En balayant le diagramme Ag-Cu sur

| "axe des teneurs en cuivre [48], la figure (4-2) sur | 'évolution de la dureté de

| 'alliage Ag-Cu en fonction du traitement thermique adopté :

[

> 7S
Ewoor 4 W%,
8 ;- ~Jey
=} ' A
e 7 TN
= / ~o
<4 4
£ S0r Anncaled
CE
‘Ag. n gl) L ] Cu

0 20 40 60 80 100
Figure (4-2) - Evolution de la dureté de | 'alliage en fonction de la teneur en cuivre [48].
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Figure (4-3) - Diagramme d 'équilibre Ag-Cu [48].

Hormis la ténacité ct la dureté élevées des alliages par rapport & celles de
I 'argent pur, 1 ‘addition de cuivre dans le résean de 1 'argent diminue selon la
température de fusion de | ‘alliage et fait augmenter la coulabilité [31].

Avec un €lément tel le cuivre qui présente un potenticl de réduction
¢lectrochimique inférieur a celui de 1 'argent (+0,33 V/ENH par rapport & celui de
| "argent : +0,799 V/ENH [34]), 1 'alliage Ag-Cu ne résiste pas au ternissement
caus¢ par la formation de sulfure et présente un eutectique, a 28 % en cuivre,
au-dela d 'une teneur de I 'alliage en cuivre de 8,5 %.

Parmi les autres métaux susceptibles de s 'allier 4 1 'argent, le cuivre occupe les

premiers rangs de ceux capables de durcir la matrice, ceci est illustré dans la
figure(4-4).
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Figure (4-4) - Augmentation de la température de recristallisation de 1 'argent causée par
I 'addition d 'autres éléments. AT étant la différence entre la température de
recristallisation de 1 'alliage et celle de 1 ‘argent pur (91 °C) [31].

Dans la byouterie, nous sommes astreints & utiliser deux types d 'alliages : Ag-
Cu 20 % et Ag-Cu 5 %. Ces normes étant internationales exigés une préparation de
pointe de chaque élément, puis de 1 'alliage.

- Pour la fusion de 1 'alliage de bijouterie Ag-Cu 5 %, en 1 ‘occurrence notre
échantillon de travail, le coke, le gaz de ville, les fours a induction a haute
fréquence ainsi que les résistances électriques sont utilisés. De nos jours, les fours a
mduction sont ceux qui sont utilisés pour préparer les lingots [31] ; ceci est di au

fait ces fours sont dotés des caractéristiques suivantes :

¢ 1ils controlent mieux la ségrégation des composants du bain et aide a la
fusion totale de 1 'alliage, due a 1 'action de mixage causée par 1 'induction

e ils accélerent le processus de fusion surtout si les cycles d ‘élévation et de
baisse de la température sont courts

e ils facilitent la détection d 'impuretés

» ils atteignent les hautes températures rapidement.

La figure (4-5) fournit un schéma conventionnel d 'un four électrique a induction &

haute {fréquence pour la fusion.

48



Themocouple

Graphite Stopper

Casting Mold
@ .
m;* Vacuum Evacualion
Vacuum Chaxnbcr

E— Pncumatic Ram

Figure (4-5) - Schéma d 'un four 4 induction & haute fréquence pour la fusion [31].
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§8-1)-Introduction

L ‘alliage d 'argent, qui fait 1 'objet de notre étude, est élaboré a partir de
métaux purs. La procédure métallurgique de préparation de cette alliage est
conventionnelle et doit respecter certaines étapes, avant d 'amorcer le traitement
themomeécanique.

Nous exposons ci-dessous le processus métallurgique de production d 'alliage

Ag-Cu 5% au laboratoire de transformation des métaux précieux d "Agenor.

5.2) Préparation de | 'argent pur 3 Agenor

La méthode utilisé au laboratoire de transformation des métaux précieux
d ‘Agenor pour produire 1 'argent pur est la méthode Moébus [2]. Nous disposons
pour cela de n anodes en argent brut arrangées verticalement en intercalaire entre
n+1 cathodes : nous récupérons 1 'argent sur les deux faces de la cathode et pour
récupérer 1 'argent renferme dans les deux anodes extrémes.

Les anodes contenant l'argent brut sont enveloppées dans des sacs en
propyléne dans lesquels les boues anodiques contiennent les métaux non-ionisés tels
que 1 'or et le cuivre qui se déposent 41 'état solide. |

Les cathodes, faites en graphite ou en acier inoxydable, vont étre le si¢ge de la

réduction de 1 'ion Ag'.

| L'électrolyte contient du nitrate d ‘argent , de concentration Cagnos = 30-50g/1,
de 1 'acide sulfurique, tel que 1 "acidité dans la solution est Cgpso, =3-10 g/, du
sulfate de cuivre, de concentration Ceusos = 60 g/l. La densité de courant est réglée
a1=4-5 A/dm?® et la tension est fixée 4 2,5 V/cuve. L ‘affinage est accéléré par la
circulation de bulles d 'air ce qui empéchera | 'épaississement de la double-couche
4 la cathode et permettra le dépdt continu et & la méme vitesse de | 'argent.
L'affinage est également accéléré par le mouvement alternatif d 'un racloir en
polychlorure de vinyle (PVC) qui décape les surfaces de la cathode des cristaux

. d'argent. L'argent ainsi recueilli titre 4 99,99%.
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Une fois recueillies, les poudres-d'argent sont rincées a | 'eau pour-leur enlever
toute trace d 'acide. Ces poudres, aprés ringge, vont étre séchées dans des creusets
en réfractaire dans des fours électriques pendant 24 heures puis conservées dans des
bocaux en plastique.

Le cuivre, quant a lui, n 'est pas produit au laboratoire de Agenor, il provient d
'une unité extérieure de filage du cuivre. Il n 'empéche que sa pureté est appréciable

pour | 'élaboration des bijoux.

5-3) Préparation du lingot d 'argent en fonderie

Tout commence au bureau de gestion des stocks ou I 'argent est pesé a | ‘aide d
'une balance électronique. Durant la pesée du cuivre, nous ajoutons souvent
plusicurs diziémes de grammes de ce métal, car il se recouvre parfois d 'oxyde.
Notns que le licu de travail est assez réduit et que les ateliers de fonderie et de
traitements chimiques ne sont pas assez éspacés, ce qui rend 1 ‘atmosphere assez
nocive surtout pour le cuivre.

Alors que | 'argent est disponible en grenaille, le cuivre est stocké en forme de
tige fine. Cette disposition des métaux de base est nécessaire de point de vue
¢conomique et de point de vue sécuritaire. [. 'aspect géométrique réduit de l'argent
et du cuivre est rentable car la surface de contact de ces métaux est supérieure a
celle d 'une configuration plus compacte. Ainsi, le temps de fusion de ces métaux

sera court et la préparation du lingot sera rapide.

5.3-1) Activités préliminaires

L 'opération de chauffage du four & gaz est accélérée par un compresseur qui
rend la flamme plus chaude et la température plus homogéne.
Dans le four est placé un creuset en réfractaire sur un support recouvert

d 'une couche de coke pulvérisé afin d 'éviter que le creuset ne colle au fond du
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four. Une fois que le creuset est chauffé au rouge, 1 'opération de préparation des

produits de fonderie commence.

5-3-2) Tranformation de 1 'alliage d 'argent en fonderie

A vpartir de 1 'argent disponible en grenaille et du cuivre en tige, nous
procédons a 1 "élaboration du lingot. C 'est 1 'argent qui est versé le premier dans le
creuset ; sa température de fusion étant de 962°C [13] contrairement a celle du
cuivre qui est de 1084,5°C {37].

En remuant a1 'aide d 'un baton en graphite le bain d 'argent, le cuivre est versé
par bottes. Dés que la proportion de cuivre passe au bain, nous remuons pendant 30
secondes avant la coulée de | 'alliage Ag-Cu.

Une fois liquide, le bain présentera deux phases :
e la phase liquide 1 'alliage Ag-Cu
o la phase solide qui surnage la phase liquide et qui contient surtout des
déchets solides tels que le fer.
Notons que le fait que 1 'argent soit le premier a fondre mettra le cuivre en contact
quasi~homogéne avec un bain a haute température et accélérera sa fusion.

Pendant la fusion des métaux, les lingotieres en acier et de forme
parallélipipédique sont chauftées au chalumeau pour éviter le choc thermique lors
de la coulée. Avant chaque coulée, la surface intéricure de la lingotiére est huilée &
I'huile de lin pour que le métal une fois refroidis ne colle 4 cette surface.

Une fois refoidis, les lingots sont rabottés a 1 ‘aide d 'un étau-limeur pour
¢éliminer les déchets en surface ainsi que les traces grasses car toute inclusion risque

d 'entraver les transformations plastiques ultérieures.

5.-3-3) Observation de la structure du lingot coulé

Du barreau issu de la préparation décrite ci-dessus, nous prélevons a 1 ‘aide

d 'une scie 4 métaux un échantillon. Le découpage doit se faire proprement car tout
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copeaux doit €tre récupéré et stocké pour la restitution des produits, le-méme-soin
est observé lors du limage.

Notre échantillon est ensuite poli avec les papiers abrasifs dont les calibres
sont les suivants :

120-320-600-1200, puis avec un tapis imbibé d 'une solution d ‘alumine de
granulométrie égale a 1 um et enfin avec un tapis imbibé avec la méme suspension,
sauf que la granulométrie déscend 4 0,3 um.

La microstructure révélée a 1 ‘aide de 1 'acide citrique en utilisant I 'attaque
électrolytique [46]. C 'est une aftaque & courant imposé : | 'anode est unc lame
d'aluminium ou d 'acier inoxydable et la cathode est notre échantillon de travail de
surface moyennec égale 4 1om”.

Nous imposons une densité de courant I = 100 mA/cm® et une tension

U = 6V pendant deux minutes.
L 'attaque €lectrolytique met en évidence ] ‘éffet de la variation du potentie]

de réduction au sein de la surface d 'étude. Les phases o et B ont des
concentrations en cuivre trés distinctes, ce qui favorisera 1 ‘interaction
électrochimique beaucoup plus dans les régions de potentiel moins noble.

L 'observation métallographique révéle une structure basaltique et poreuse

caractéristique des structure de fonderie, figure (V-1).

Figure (5-6) - Coupe transversale d ‘une piéce coulée en coquille

Pour remédier a cette structure chargée de défauts indésirables, nous

proposons de travailler au préalable le lingot d 'argent par une déformation a freid.

53



Celle-ci est réalisée, au laboratoire de transformation ~des métaux précieux

d 'AGENOR, par laminage.

5-4) Laminage préalable

Dans I 'atelier de laminage, le laminoir utilis¢ a les caractéristiques suivantes :
- marque : Joliot
- diamétre des cylindres : 140 mm
- longueur des cylindres : 175 mm
- vitesse de laminage : 4m/mn
- ouverture maximale : 25 mm
- longueur ; 750 mm
- largeur : 750 mm dimensions extérieures du laminoir

- hauteur : 1500 mm

Le laminage a froid est effectué en plusieurs passes afin de ne pas faire

chauffer les coussinets du laminoir et pour ne pas casser le lingot. Les échantillons
sont laminés jusqu 'a un taux d "écrouissage € = 0,2. Ceci est nécessaire pour briser

le réseau des inclusions et des défauts cristallins issus de la préparation en fonderie.

5-5) Recuit d 'initialisation

L 'opération de recuit des échantillons issus de la fonderie est écrouis par
laminage jusqu 'a € = 0,2 et précédée par un calibrage du four.

Avant tout enfournement, nous devons connaitre la marge d 'erreur entre la
température affichée et mesurée dans le four.

L 'avantage technique de ce four est la position de son thermocouple au fond
du four pour minimiser | 'Influence des courants d 'air lors de 1 'ouverture de sa

porte.
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Le calibrage du four consiste & faire pénétrer dans le fourun thermocouple

relié 4 un potentiométre qui donne la fem de la température.

En utilisant un thermocouple chromel-alumel, les différentes tensions (fem)

trouvent sur une table de donnée leur correspondante en température. Nous dressons

ci-dessous le tableau qui donne la mesure affichée ct sa correspondante réelle dans

le four :

Temf)érature 100

200 | 300 | 400 | 500 | 600 | 700 | 800 | 900 | 1000 | 1100
réglée (°C)
Températare | 100 | 170 | 280 | 390 | 500 | 610 | 720 { 830 | 930 | 1030 | 1120

mesurée (°C)

Tableau V-1 : Comparaison entre les valeurs affichées et les valeurs mesurées (°C)

La courbes relative & notre four présente, figure (V-2), une allure rectiligne et

révele une température mesurée de 750°C pour une température de 740°C.
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5- 6) Préparation des structure de base de traitement thermomécanique

5-6-1) Préparation de la classe A d 'échantillons

Nous adoptons a la classe A d 'échantillons une taille de grain initiale dg; en
procédant par un recuit d 'un barreau d 'alliage d 'argent issus de la préparation en
fonderie puis écrom a € = (0,2. Ce recuit dure 20 minutes. Notre but étant de
recristalliser complétement écrouie et d 'obtenir un état de référence pour les
traitements thermomécaniques ultérieurs.

Au barreau d 'alliage d 'argent recuit pendant 20 minutes, nous prélevons un
échantillon de référence avec la méthode décrite plus haut. La classe A
d 'échantillons regroupera trois sous-classes suivants les paramétres de déformation

que nous avons appliqué pendant le laminage a froid.

5-6-2) Préparation de la classe B d 'échantillons

Dans la panoplic de paramétres thermomécaniques, nous avons choisi deux
tailles initiales de grains différents afin de visualiser | 'influence de celles-ci sur les
autres et par conséquent sur les comportements strticturaux.

Au barreau d ‘alliage d 'argent issu de la fonderie puis recuit 4 ¢ = 0,2, nous
affectons un recuit a 750°C pendant deux heures. La structure ainsi recuite présente
une nouvelle taille initiale de grain dg,. Nous appliquerons également a cette classe

des trartements thermomécaniques pareils & ceux de la classe A.
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5-7) Laminage a différents degrés de déformation

5-7-1) Préparation de la classe Al d 'échantillons

Cette sous-classe est issue de la classe A, ¢ 'est a dire du barreau d ‘alliage
d ‘argent Ag-Cu 5% issu de la préparation de fonderie, puis écroui par laminage a
froid jusqu 'a € = 0,2, et enfin recuit pendant 20 minutes a 750°C.

Cette premiére sous-classe est caractérisée par une déformation par laminage &
froid jusqu 'a un taux de déformation € = 0,40.

La premiére durée de recuit est fixée aléatoirement. Si nous observons par
microscopie optique un début de recristallisation, les durées de recuit seront

choisies de maniére a suivre le processus de recristallisation statique.

5-7-2)Préparation de la sous-classe A2 d 'échantillons

A cette sous-classe, nous fixons par la méme méthode un taux de déformation

€ =0,80.

5-7..3) Préparation de la sons-classe A3 d 'échantillons

C ‘est avec la méme méthodologie de travail, seulement jusqu 'a un taux de

déformation € = 1,10, que nous poussons notre investigation sur 1 'étude des
comportements structuraux de 1 'alliage d 'argent. Puisque les paramétres de travail
sont la taille initiale do, la température de recuit Ty, le temps de recuit t. et le taux
d 'écrouissage a froid €, nous serons sensés trouver des résultats différents, car le

métal sera soumis & un champs de contraintes différents.
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5-7-4) Préparation de la sous-classe B1 d 'échantillons

La sous-classe B1 a suivi les mémes manipulations que celles de la sous-classe

Al, seulement avec dp €gale 4 do,. (£=0,40)

5.7-5) Préparation de la sous-classe B2 d 'échantilons

Pour une taille initiale do égale & do, nous poursuivons le méme processus
expérimental que celui de la sous-classe B-1, seulement pour un taux

d 'écroutssage & = (,80.

5-7-6) Préparation de la sous-classe B-3 d 'échantillons

Au barreau d 'alliage d 'argent de la classe B, nous déformons, par laminage 4
froid, jusqu 'a une déformation € = 1,10.

Notons que pour ces six sous-classes, 11 faudra tout le temps conserver la
masse des échantillons quelque soit leurs déformations et leurs dimensions ; cette

précaution sous-entend une égalité quantitative dans le transfert de chaleur a

1 'intérieur de tous ces échantillons.

5-8) Recuit de recristallisation

La température de 750°C fait entrer le métal Ag-Cu dans le domaine
monophasé o, comme montré sur la figure (4-3) dont la limite de solubilité de
cuivre dans 1 'argent est de 8,5 % (en masse). Ceci nous permet de mieux critiquer
I'influence du cuivre.

L 'enfournement des échantillons 4 1 'aide de pinces & manches longues est une
opération qui ne doit de 5 secondes pour que la température du four reste préservée.
Nous plagons un bassin d 'eau au bas de la porte du four pour tremper lcs

¢chantillons une fois le recuit accompli.
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5-9) Temps effectif

Comme nous | 'avons vu dans la partie théorique, le temps mis par
1 'échantillon métallique lors du chaffage afin d 'étre recristallis€ & un certain
pourcentage est nettement inférieur a celui que nous prévoyons. Le chauffage de
1 ‘échantilion dans le four étant continu, 1 'échantillon peut étre complétement
recristallisé avant que sa température n 'atteigne celle du four. C 'est pour cela
qu ‘il faut calculer les temps effectifs & des températures variables, car il faut tracer
des courbes de recristallisation isotherme.

Ainsi en fixant au coeur de | 'échantilion un thermocouple chromel-alumel
relié & une table tragante, nous tracons la courbe de chauffage de cette échantillon
(figure (5-3)). Griice 4 une table de données spécifique de la nature du
thermocouple, nous dressons le tableau des temps effectifs en fonction des
températures successives de 1 'échantillon. En utilisant 1 'équation de Whittaker
[50], nous calculons les temps & chaque tempé:raturé dans le tableau 5-2 en

anncxces.
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5-10) Conclusion

Le travail dans | 'atelier de fonderie renseigne par anticipation sur les résultats
des produits finis. |

Le laminage préalable 4 € = 0,2 était inévitable car la structure basaltique
spécifique des métaux coulés est une réserve de défauts ponctuels et fournit des
propriétés non souhaitées pour notre programme d ‘investigation de 1 'alliage
précieux étudié.

Dans le chapitre suivant, nous nous attendons a trouver une méthodologie qui

offre | 'aspect structural désiré dans une optimisation raisonnable des processus.
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ET DISCUSSION




6-1) Introduction

L '¢tude expérimentale entreprise dans ce travail a fourni des résultats prévus
et  auxquels nous consacrons une analyse privilégi€ée dans ce chapitre. Aussi
nombreux soient-ils, les échantillons regroupés en classes et en sous-classes n 'ont
cependant subi qu 'un seul traitement thermomécanique différents des autres ; ceci
est di a la préciosité du métal de bijouterie et donc de sa non-disponibilité sur le
marché de fagon abondante.

Dans le chapitre précédent, nous avons imposés les paramétres de travail a

savoIr :

la température de déformation Tgr et la température de recuit
Tree = 750 °C

les taux de déformation appliqués au métal, g, = 0,40 ; €, = 0,80 et £,=1,10

le temps de recuit

les tailles initiales du grain dg, et dop.

Ces paramétres sont les conditions de nos traitements thermomécaniques sur
lesquels porteront nos critiques et nos interprétations. Nous ferons également
allusion aux différents travaux des chercheurs et par la suite, nous comparerons nos
résultats a ceux d 'un traitement thermique effectué sur le méme alliage, mais sous-
forme de poudre.

6-2) Résultats expérimentaux

6-2-1) Préparation des structures de référence

6-2-1-1) Préparationde Ia classe A d 'échantillons

A cette classe d 'échantillons, nous imposons une taille initiale do; du grain en

faisant subir au barreau d ‘'alliage d 'argent issu de la fonderie un écrouissage par
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laminage & froid jusqu 'a un taux de déformation £ = 0,2, puis un recuit a une
température de 750 °C pendant 20 mn.

Le but de cette manipulation est d ‘amorcer notre traitement thermomeécanique
4 partir d 'une structure initiale stable du point de vue thermodynamique. Cette
stabilité est concrétisée par la forme sphéroidale des grains et par la présence de
macles paralléles et rectilignes, caractéristique d 'une structure complétement
recristallisée. |

Nous avons mesuré a | 'aide d 'un microscope optique muni d 'un palmer la

taille moyenne du grain initiale sur lequel portera 1 ‘étude thermomécanique de la

classe A.

La taille moyenne du grain est do1=30 um.

6-2-1-2) Préparation de la classe B d 'échantillon

La préparation de la classe B d 'échantillons est analogue a celle de la classe A,
sauf qu ‘elle se distingue de celle-ci par la taille initiale du grain do, mesuré par la
méme méthode expérimentale décrit plus haut.

La variation de la taille initiale du grain s ‘est réalisée par voie thermique en
maintenant la température de recuit @ 750°C, pour un barreau d 'alliage d 'argent
1ssu de la fonderie puis écroui par laminage & froid jusqu 'a un taux de déformation
€=0,2.

Le temps de recuit est le seul paramétre que nous avons fait varier. Sa
variation entrainera celle de tous les processus de changements structuraux, visant
a amener la structure vers un état plus stable.

Dans notre expérience, le temps choisi pour obtenir un nouveaun grain
d '¢tude donc une nouvelle structure de départ est long par rapport 4 celui de la
classe A. Pour un temps de recuit égal a 2 heures, la nouvelle taille initiale du grain

mesurée par la méthode expérimentale décrite plus haut est :

502 =57 uim
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6-2-2) Traitements thermomécaniques : laminage et recuit

6-2-2-1) Préparation de la sous-classe Al d 'échantilons

A cette sous-classe, nous imposons le péramétre suivant : fe taux de
déformation a froid € est poussé jusqu 'a la valeur 0,4.

Bien que 1 'écrouisssage soit faible, nous avons tout de méme constaté un
tassement des grains beaucoup plus prononcé au niveau des surfaces de travail
qu'au coeur. Evidement, le terme “niveau" signifie profondeur ne dépassant pas les
2 mm. Nous observons sur les photographies de cette sous-classe des grains serrés
les uns contre les autres, sans toutefois observer d 'allongement prononcé au niveau
de la surface de travail.

Apres une série de recuit 4 750°C & différents temps, nous mesurons la
fraction recristallisée ct la taille du grain de la structure recristallisée et dressons le

tableau suivant :

Echantillons Taer Tree (°C) £ tsec () Xy (%) tesr (S)
estimée
1 Ambiante - 0,40 — 0 0
2 Ambiante 750 0,40 240 15 2,533
3 Ambiante 750 0,40 360 75 14,14
4 Ambiante 750 0,40 420 95 23,993
5 Ambiante 750 0,40 450 100 35,916

Tableau VI-1 - Les données de la sous-classe Al

(do1 = 30 pm, nous obtenons une taille du grain recristallisée dy, =33, 6 ,am).
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6-2-2-2) Préparation de la sous-classe A-2 d 'échantillons

La donnée que nous fixons a cette sous-classe est le taux de déformation
£=0.8, soit le double de celui de la sous-classe précédente.

L. 'observation métallurgique révéle 1 'allure allongée des grains depuis la
surface de travail, surface écrouie, jusqu 'au coeur. Il faut dire que pour € = 0,8, la
déformation est assez profonde pour recristalliser toute la structure lors de recuit.

Les données de cette sous-classe sont dressées sur le tableau VI-2 suivant :

Echantillons Ter Trec (°C) € trec (8) X, (%) ter (S)
estimée '

6 Ambiantc| 750 | 0,80 | 180 | S 0,515

7 Ambiante| 750 | 0.80 | 240 20 2533

Tableau VI-2 - Les données de 1a sous-classe A2

(do1 = 30 um)

6-2-2-3) Préparation de la sous-classe A3 d 'échantillons

Il serait judicieux de pousser 1 'étude thermomécanique de la classe A
d'échantillons pour certifier notre interprétation sur le comportement du matériau
dans un champs de contraintes plus élevés. Si, pour un barreau de Ia classe A, nous
poussons le taux de déformation € jusqu 'a la valeur 1,1, soit 110% par laminage a
froid, la réaction du métal sera telle que les processus d 'adoucissement citées plus
haut dans les sous-classes A-1 et A-2 se réaliseront en un temps trés court par

rapport aux résultats obtenus auparavant.
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Les résultats obtenus dans la sous-classe A-3 sont-dressés sur le tableau Vi-3

ci-dessous :

Echantillons T des Tree (°C) £ trec (8) Xy (%) terr (5)
8 Ambiante — 1,10 0 0 0
9 Ambiante | 750 1,10 30 5 2,71.10"
10 Ambiante | 750 1,10 45 40 1,19.10°
11 Ambiante | 750 1,10 65 60 1,7.107
12 Ambiante | 750 1,10 120 95 0,026
13 Ambiante | 750 1,10 180 100 0,515

Tableau VI-3 - Les données de la sous-classe A3

(doy = 30 pm, nous obtenons une taille du grain recristallisée d,,, =% &4 ™) -

6-2-2-4) Préparation de la sous-classe B1 d 'échantillons

La sous-classe Bl suit les mémes étapes expérimentales que celles suivies par

la sous-classe Al en augmentant la taille du grain initiale jusqu 'a do, = 57, nous

nous proposons d 'étudier I 'effet de celui-ci sur les changements structuraux et

permet de mieux connaitre le comportement structural vis a vis des parameétres

thermomécaniques.

Les résultats du traitements thermomécanique effectué a la sous-classe B1 sont

résumés dans le tableau VI-4 ci-dessous

Echantillons T et Teee (°C) £ troc {S) X (%) Loy
14 Ambiante 750 0,40 360 10 14,14
15 Ambiante 750 0,40 420 60 23,993

Tableau VI-4 - Les données du traitement thermomécanique de 1a sous-classe B

(dor = 57 pm)
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6-2-2-5) Préparation de la sous-classe B2 d 'échantillons

Nous fixons a cette sous-classe un taux de déformation €

e gy 2 el

0,8. Apres

laminage 4 froid, les grains sont écrasés beaucoup plus en surface, de contact métal-

cylindre qu 'au coeur. L. 'apparance grossiére de la structure ne doit pas étre

trompeuse car nous sommes en présene d ‘une structure initialement a gros grains

(dg2 = 57um). Dans le tableau ci-dessous, nous donnons les résultats du traitement

thermomécanique effectué sur la sous-classe B2.

Echantillons Fdor Tree (°C) € trec (S) Xy (%) terr (8)
16 Ambiante — 0,80 0 0 0
17 Ambiante 750 0,80 300 10-15 6,93
18 Ambiante 750 0,80 320 30-40 8,949
19 Ambiante 750 0,80 350 50 12,605
20 Ambiante 750 0,80 420 95 23,993

Tableau VI-5 - les Données du traitement effectué sous-classe B2
(doy = 57 pm, nous obtenons une taille du grain recristallisée d,. =3;fh LY f"“)'

6-2-2-6) Préparation de Ia sous-classe B1 d 'échantillons

Parallélement 4 la manipulation de la sous-classe A-3, nous imposons un taux

de déformation £ = 1,10 (¢ (%) = 110%) a la classe B d 'échantillons pour

parachever | 'analyse des changements structuraux qui régissent la comportement de

| 'alliage en question.

Dans le tableau VI-6 ci-dessous, nous donnons les résultats au traitement

thermomécanique de la sous-classe B3.
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Echantilions Tt Tree (°C) € tree (5) X, (%) | Lofr (5)
21 Ambiante — 1,10 0 0 0
22 Ambiante 750 1,10 150 5 0,146
23 Ambiante 750 1,10 180 25 0,515
24 Ambiante 750 1,10 210 40-50 1,270
25 Ambiante 750 1,10 250 75 2,961
26 Ambiante 750 L10 300 95 6,93

Tableau VI-6 - Données du traitement thermomécanique de la sous-classe B3. (Dg; = 57 um,

nous obtenons une taille du grain recristallisée d, = 40 "'\)-

6-2-3) Calcul de 1 'énergie d 'activation pour la recristallisation
A partir de la relation de Whittacker [50], nous pouvons calculer I ‘énergie

Qrec (Ag) = 185 kJ/mol

Qe (Cu) = 197 kJ/mol

En nous référant a la figure (6-9), nous aurons In (t; / t;) = -1,455 et
[1/T; - 1/T,] =-1,67.10*,

d'ou

Qrec = 72 kJ/mol
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6-3) Discussion

Le programme expérimental entrepris durant ce travail s 'est réalisé sur des
échantilions d 'alliage d ‘argent, de faible dimensions nous avons pris soin de
conserver les dimensions des échantillons, soit leur volume, pour garder constant le
transfert de chaleur. Lors de la sortie des échantillons du four, nous avons pris soin
de retrancher au temps de recuit 2 secondes. Ce temps correspond au transfert de

1 '€chantillon du four vers le bassin de trempe.

6-3-1) Microstructures de départ

Dans le cas de 1 ‘échantillon de la classe A, la sphéroidisation des grains de la
structure de notre alliage de départ est le résultat de 1| 'effet d 'un long recuit

(20 mn) du le métal dont le composant essentie] est 1 'argent connu comme étant le

meilleur conducteur de la chaleur de tous les métaux [13]. Cette spécificité de.

I 'argent va conférer au métal, une accélération du processus d 'adoucissement, en
I ‘'occurrence la recristallisation statique, qui se manifestera par une germination et
une croissance de nouveaux grains aux dépends d 'une matrice écrouie. Vu que
I 'apport thermique est important (T = 750 °C), la taille du grain recristallisé va
augmenter par migration du joint de grain. Celle-ci est trés activée lorsque le joint
de grain se situe sur les zones affectées par la déformation. La déformation du
métal issu de la fonderie va enrichir la structure en défauts d 'empilement et en
défauts ponctuels qui, lors du recuit, vont dégager | 'énergie d 'activation de la

dynamique du joint de grain.

Parallélement a ce constat, sur les zones peu ou non-afféctées par la
déformation initiale € = 0,2 (cceur), 1 'énergic de défaut d 'empilement est faible, ce

qui ralentira la migration du joint de grain.
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L ‘observation métallographique, voir figure (6-1), révéle une croissance

continue de la taille du grain depuis la surface écrouie jusqu "au cceur.

A e ‘
qrons ~

0O

_J CRRwe
-

(Zé

Figure (6-1) - Coupe transversale d 'un échantillon laming.

En balayant une surface de travail telle que montrée ci-dessus, la courbe
donnant Ia taille du'grain d en fonction de 1 'épaisscur de 1 'échantillon p présente

I 'allure d 'une cloche :

d p

> P

Figure (6-2) - Distribution de la taille des grains en fonction en fonction de la profondeur des

déformation
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La distribution des tailles des grains sur les surfaces de travail renseigne sur la
profondeur de la déformation, sur les éventuels changements structuraux qui ont eu
lieu dans le métal et, par conséquent, sur les propriétés mécaniques qui en
découlent. Ce contraste dans les dimensions est di a4 une hétérogénéité de la
déformation sur | 'épaisseur de | '‘échantillon ; 1 'inégale répartition de I ‘énergic de
défaut d ‘empilement entraine un déphasage temporel dans | 'amorcage de la
recristallisation entre la surface écrouie et le ceeur de 1 'échantillon.

Les zones riches en défaut d 'empilement sont le siége de la germination de
nouveaux grams. Ceux-ci, aux dépends d 'une matrice ¢crouic, vont croitre tant
qu il y a encore de 1 énergie d 'activation de la germination et de la croissance qui
n 'est autre que la force motrice responsable du phénoméne de recristallisation.
Cependant, ¢tant donné que la germination s 'est fépandue de fagon homogéne sur
la surface écrouie, chaque germe a tendance & croitre ; cette croissance aboutira a
une collision entre les grains recristallisés en croissance, ce qui freinera le processus
de croissance des germes.

Parall¢lement, dans les zones moins écrouies et notamment au coeur du métal,
1 'énergie de défaut d 'empilement est si faible et inégalement répartie qu 'elie ne
suffit qu 'a la germination et la croissance d 'un petit nombre de germes. Ceux-ci ne
seront pas génés par un obstacle durant leur croissance et seule 1 'arrivée des joints
de grain aux zones non affectéeé ou peu par la déformation achévera le processus le
croissance car il y a absence d 'énergie de défaut d ‘empilement qui active
| 'adoucissement structural.

Ce constat est valable seulement durant les 5 premiéres minutes de recuit.
Cependant, a la fin de la recristallisation primaire, un prolongement du tcmps de
recuit jusqu 'a 20 mn aboutira a une structure trés homogéne dont la taille moyenne

du grain est de | 'ordre de 30 pm.
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L 'échantillon typique de la classe B, est a structure grossiere et la distribution
de la taille des grains d 'une extrémité¢ de travail mécanique a une autre présente
| 'allure d 'une cloche telle qu 'observée dans la classe A. Sur la figure (6-3), les gros
grains au centre renseignent sur la nature de la zone photographiée : au centre de
| 'échantillon, 1a ou la déformation n 'a pas autant affecté la structure comme aux
extrémités de | '‘échantillon ; le grain est plus gros qu ‘ailleurs car 1 'énergie de défaut
d 'empilement est faible et ne sera responsable, comme vu plus haut, que d 'une

faible germination.

Figure (6-3) - Structure initiale de la classe B : dg, = 57 pm.

Sur la partie gauche de la photographie, les grains recristallisés paraissent
moins grossiers. Prés de la surface, 1 'énergie de défaut d 'empilement est suffisante
pour que, une fois libérée, cette énergic emmagasinée puisse par apport thermique

durant 2 heures a 750 °C faire germer préférentiellement au niveau des joints des
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grains écrasés part la déformation, une nouvelle structure de méme nature chimique
mais de stabilité¢ meilleure.

La multitude de germes va, par suite de leur croissance, faire entrer les
nouveaux grains recristallisés dans une phase de collision entre eux qui freinera la
migration du joint de grain. Dans la structure recuite pendant 2 heures, les macles,
indice de la recristallisation, sont parall¢les et plus écartés que dans 1 ‘échantillon de
la classe A.

D 'une fagon similaire, un recuit prolongé (2 heures) conduit a une homogénéisation

de la structure dont la taille du grain finale est de 57 um.

6-3-2) Effet du degré_de déformation ¢ sur la recristallisation

Nous tracons les courbes de recristallisation des classes A et B & partir des
tableaux de données dressés plus haut.

En observant ces courbes, nous constatons a priori 1 'allure sigmoidale qui est
caractéristique des courbes de recristallisation des métaux en général.

Dans le cas de la classe A, figure (6-4), nous observons un parallélisme étroit
entre les trois courbes. Cependant, un décalage dans le temps s 'impose dés que

bous faisons varier le degré d ‘écrouissage.

i 6-3-2-1) Comparaison entre les courbes des sous-classes Al et A2

Les courbes représentatives du processus de recristallisation des sous-classes
Al et A2 sont situées a droite par rapport a | 'axe des temps de recuit. Cette
disposition révele qu ‘un long temps d ‘incubation prépare la structure a subir la
recristallisation.

Alors que nous nous attendions a observer un décalage dans le temps entre les

deux courbes caractéristiques des sous-classes Al et A2, 1 ‘expérience nous
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montre qu 'en fait un intervalle de degré d 'écrouissage compris entre 0,40 et 0,80 n
‘observe pas de variation de la vitesse de recristallisation. En d 'autres termes, le
temps d ‘incubation est conservé dans le cas de 1 'écrouissage a € = 0,40 et dans le
cas d 'un doublement du degré d 'écrouissage. Comme la taille initiale du grain dg,
est petite (do, = 30 um), 1l fallait peut étre déformer le matériau beaucoup plus pour
distinguer les énergies déposces et ainsi avoir une nette différence entre les courbes
de recristallisation aux différents degrés de déformation.

Ainsi & des degrés de déformation &€ compris entre 0,40 et 0,80 nous concluons
qu 'un chevauchement entre les courbes de recristallisation est observé dans le
temps de recuit tsp responsable de la recristallisation de 50 % de la matrice écrouie

s 'estime graphiquement a tsp = 1,81 s.

- 6-3-2-2) Comparaison entre les courbes des sous-classes Al et A3

Etant donné qu 'un chevauchement entre les courbes de recristallisation est
observé pour des degrés d 'écrouissage compris entre 0,40 et 0,80 pour une taille
initiale moyenne de grains dg; = 30 um, nous ne comparerons pas les courbes de
recristallisation des courbes A2 et A3.

En observant les courbes de recristallisation des sous-classes Al et A3 sur la
figure (6-4), nous sommes obligés de faire allusion au conditions de traitements
thermomécaniques. La taille dg; = 30 um, dont 1 'effet sur les 1 'écart des courbes
Al et A2 était négligeable, influe en symbiose avec le degré de déformation € élevé.

Un taux d "écrouissage ¢ = 1,10 sur une taille de grain dg, permet & la structure
de se déstabiliser considérablement et d 'acquérir une énergie de déformation

supérieure a celle des sous-classes Al et A2. Ce gain d ‘énergie lors
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du recuit augmenter la probabilité de germination et la recristallisation aura lieu
ainsi rapidement (temps d 'incubation court).

Ce que nous constatons est que pour une fraction recristallisée Xv estimée é
100 % dans le cas de la sous-classe A3, nous correspondons un temps effectif de
recuit qui ne permettra a la sous-classe Al (ou A2) que d 'amorcer son processus
d 'adoucissement.

L 'effet du degré d 'écrouissage (donc de la déformation) s 'est manifesié
beaucoup plus dans le cas de la sous-classes A3 car il y a eu accumulation
importante d "énergic au profit des joints de grains ; ceci se traduira par un
déphasage vers la gauche par rapport a 1 'axe des temps de recuit.

Contrairement a la comparaison entre les courbe de recristallisation des
sous-classes Al et A2, 1 'écart les courbes de recristallisation est dans ce cas plus
important. Bien que le degré de déformation differe de 0,40 1 'effet de 1 'écrouissage
sur la recristallisation est beaucoup plus prononcé dans la sous-classe A3 (temps
d 'incubation court) : nous pourrions affirmer que pour des degrés de déformation €
qui différent de 0,40, les courbes de recristallisation s 'éloignent rapidemént ;i
suffit pour cela de comparer les temps ts, de recristallisation de 50 % de 1a structure

écrouie dans les trois cas ;

50 (Al) =150 (A2) = 1,81 S
tso (A3) = 5,88.10% s.

Nous concluons qu 'il serait plus rentable de procéder & un écrouissage
jusqu 'a € = 1,10 pour que la recristallisation soit plus rapide (& 750 °C), par
conséquent moins cofiteuse.

En tragant les courbes de recristallisation de la classe B (do, = 57 um),

77



8L

Fraction recristallisée Xv (%)

4

Efs’"'?' (8-5) - Courbes de recristallisation de la classe B (doz: 5 'r’f:m)

100

L

60 -

50

20 +

0,1 1 logt (5) 10 100



figure (6-5), le décalage dans le temps des courbes spécifiques des (trois

sous-classes est plus prononcé.

6-3-2-3) Comparaison entre les sous-classes Bl et B2

En awgmentant la taille inittale du grain jusqu 'a do; = 57 pm, nous
augmentons la surface de chaque grain, mais en diminuant la surface totale du
systéme. Il s 'en suit qu un degré d 'écrouissage & = 0,40, qui est figuré ci-dessous
par la courbe B1, figure (6-5), permettra & la structure écrouie et grossi¢re de se

charger en €nergie de déformation proportionnelle 4 1a surface du grain initial.

L 'écart entre ces courbes de recristallisation est mesuré a tso qui comprend a
un adoucissement par recristallisation de 50% de la structure. Nous observons un
écart de temps At = 9,6 s, soit 1 ‘échantillon de la sous-classe B3 (s = 1,10) mettra
un temps égale a 9,6 secondes pour rejoindre 1 'état structural de 1 ‘échantillon de la
sous-classe B2 (¢ = 0,80), lorsque nous fixons un temps t de recuit. Nous sommes
donc dans des conditions de recristallisation ou 1 'effet du degré de déformation ¢
est un parametre qui influe sur la recristallisation d 'une fagon significative.

Nous pouvons augmenter ce constat graphiquement en notant que 12,86 s est
un temps de recuit qui recristallise 4 moitié la structure écrouie & £ = 0,80, mais qui

ne fait qu 'amorcer la recristallisation statique dans la sous-classe A1 (g = 0,40).
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6-3-2-4) Comparaison entre ies sous-ciasses B2 et B3

L 'idée d 'augmenter le degré de déformation £ a 1,10 a permis d 'affirmer
qu 'une relation en exponentielle lierait 1 'écart At entre les temps de recuit pour une
méme fraction recristallisée Xv (%) au degré de déformation €.

Nous 1llustrons ceci par la comparaison entre les temps de recuit tsy entre les
deux sous-classes B2 (g = 0,80) et B3. Alors que tso (B2) dure 12,86 secondes,
1,31 secondes suffisant a recristalliser une structure écrouie a¢ = 1,10,

D 'un autre c6té, la fin du processus de recristallisation statique de la
sous-classe B3 a lieu dés que s 'amorce celui de la sous-classe B2.

Nous pourrons dire qu 'un taux d ‘écrouissage € = 1,10 est pour la classc B
plus rentable de point de vue faisabilité du processus de déformation, que les faibles

degré d 'écrouissage.

6-3-2-5) Comparaison entre les sous-classes B1 et B3

Lorsque nous augmentons le degré d 'écrouissage de la sous-classe B1 de trois
fois, nous faisons diminuer le temps de recuit tso de 17 fois. En comparant ces
courbes, nous déduisons que la recristallisation de la sous-classe B3 s 'achéve bien
avant que ne s 'amorce celle de la sous-classe B1. Les 5,49 s de temps effectif (de
recuit) qui sépare la fin de la recristallisation dans B3 et le début de celle-ci dans B1
est un temps trop long pour une température de recuit de 750°C. 11 s ‘en suit que si
nous prolongeons le temps de recuit de la sous-classe B3 pendant 5,49 s (de temps
effectif), 1a structure observera un nouveau mode d 'adoucissement statique qui est

le grossissement du grain recuit.
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6-3-2-6) Influence du degré-de déformation sur les classes A et B

La déformation, en tant que parameétre thermomécanique, nflue sur la
recristallisation a grande échelle. Sa participation & 1 ‘élaboration d 'une structure
finale de taille de grains moyenne d, est dépendantes d ‘autres paramétres tels que
la taille itiale du grain dg et la température de recuit T,

Sur les figures (6-4) et (6-5), sont dressées les courbes de recristallisation des
classes A et B respectivement. A priori, nous observons un décalage vers la gauche
par‘rapporr a I 'axe des temps de recuit des courbes de la classe A (do;= 30 pm) par
rapport a la classe B (dox = 57 pm). Ceci est le résultat d ‘une réponse d 'une taille
initiale de grain fine par rapport & une classe B a grains grossiers ; la taille fine des
gramns fait augmenter le nombre de grains, par rapport a la taille grossiére, ce qui &
] 'échelle du métal fera augmenter 1 'énergie de déformation. Nous observons ici un
emmagasinage important d 'énergie de la part de la structure, qui sera libérée sous
forme de force motrice de la germination, puis de la croissance des nouveaux
germes lors du recuit.

En comparant I 'écart Atsq entre les temps effectifs de recristallisation moyenne
dans les deux classes, nous remarquons qu ‘il est négligeable entre les sous-classes
Al (g = 0,40) et A2 (g = 0,80), mais qu 'entre les sous-classes Al et A3 (¢ = 1,10} il
est de 1,80s, alors que dans la classe B, 1 'écart entre les temps de recuit est plus
prononcee : 9,6s entre les sous-classes Bl (e = 0,40) et B2 (¢ = 0,80) et 11,555 entre
les sous-classes B2 et B3 (¢ = 1,10). La, nous pourrions prévoir une relation en
exponentielle entre le degré d 'écrouissage & et Atso pour chaque taille initiale de
grain.

L ‘effet du taux d 'écrouissage ¢ sur la force motrice de la recristallisation est
prépondérant dans la classe B. La taille initiale dp; 1 'emporte sur le degré de

déformation €. Sachant que la structure initiale est stable d 'un point de vue
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thermodynamique, un écrouissage a taux de déformation € = 0,80 dans le cas des
sous-classes A2 et B2 ne déstabilisera pas a un méme ordre de grandeur ces deux
sous-classes : 1l s 'en suivra un décalage de temps vers les durées les plus longues
dans le cas de la sous-classe B2. En d 'autres termes, la sous-classe B2 est moins
instable aprés déformation que la sous-classe A2. Ceci est illustré par un déphasage
temporel sur les courbes de recristallisation, lorsque nous nous référons a | 'axe des

temps de recuits.

[La recristallisation statique dans la classe A (do; = 30 um) présente | 'aspect de

"grappe" collées a la surface de joint de grain, comme montré sur la figure

(6-6) ci-dessous :

Figure (6-6) - Germination au niveau du joint de grain - cas de la sous-classe A3 (x4000).

Les germes vont croitre jusqu 'a une taille bien inférieure a celle du grain
écroui car celui-ci va géner la croissance du grain au-dela d 'un seuil maximal et la

structure ne sera adoucie totalement qu ‘aprés un recuit prolong¢.
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Si le début de la recristallisation de la sous-classe A2 aprés 0,515 seconde de
recuit, celul de la sous-classe B2 est de 6,93 secondes. Bien que la température de
recuit, ainst que le taux d 'écrouissage sont élevés, la taille du grain fait diminuer la

vitesse de recristallisation.

6-3-2-7) Comparaison avec 1 'étude bibliographique

Nous retrouvons durant notre observation des échantillons I 'interprétation de
Clarebrough [11] en ce qui concerne | 'effet de la déformation sur la force motrice
de recristallisation. Le principe de notre recuit réside dans | '¢énergie interne du
matériau qui comprend 1 'énergie de surface et 1 'énergie élastique des grains.
Notons que cette derniére est forte dépendante du nombre de graiﬁ donc de leur
taille. | |

En tragant les courbes de recristallisation des classes A et B, nous obtenons
| 'allure de la sigmoide observée sur les courbes de Johnson et Mehl [27]. Ces
courbes sont, lorsque nous faisons varier un paramétre, paralléles comme dans le
cas de | 'étude fait sur I 'aluminium & 623 k.

La recristallisation comme observé sur nos courbes répond au propos de
Honeycombe [21] qui spécifie le stade 11, des courbes dont la fraction recristallisée

Xv varie de 20% a 70%, comme étant un stade rapide.

En partie théorique, Clarebrough et ses collaboratcurs [21] ont étudié la force
motrice de 1 'adoucissant en confirmant 1 'existence d 'une énergie restituée par le

métal écroui lors de la recristallisation, ce qui confirme la validité de nos résultats.

6-3-3) Effet du grain initial sur la recristallisation

Le volume de tous les échantillons est conservé pour garder constant le

transfert de chaleur lors du recuit. Cependant, pour une taille initiale du grain
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importante comme dans la classe B, le nombre-de grain par unité de volume sera
plus bas que celui de la classe A. Cette grosseur de la taille du grain renseigne
¢galement sur } 'état thermodynamique de la structure métallique.

En comparant a titre d 'exemple les sous-classes Al (dg, = 30 pum) et Bl
(doz = 37 pm), pour un méme taux d 'écrouissage ¢ = 0,40, figure (6-7), nous

aurons

1. le temps d 'incubation correspondant a une structure fine sera plus court que
celur observé dans une structure grossiére,

2. la vitesse de recristallisation d 'une structure fine écroui est plus grande que
celle d 'une structure grossiére ayant subi la méme déformation,

3. le palier de fin de recristallisation difficile 3 atteindre dans le cas de Ia sous-
classe B1 car la taille initiale du grain do, est plus grande donc s ‘opposera

beaucoup plus a1 'avancée du joint de grain recristallisé.

Sur les photos effectuées sur la classe Bl (¢ = 0,40- dg, = 57 pm), la
déformation se révéle comme faible pour distinguer le grain écroui du grain initial.
Bien que serrés, les grains de la structure métalligue ne sont pas visiblement
allongés mais présentent une allure un peu orientée au niveau des zones affectées
par la déformation, ¢ 'est a dire sur les surfaces écrasées par les cylindres du
laminoir, les macles nous paraissent tordues, ce qui prouve que la structure a subi
un écrouissage. Ce résultat était difficile a révéler dans la sous-classe Ai, car le

grain initial était de petite taille do; par rapport & do,
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Sur la figure (6-7), la zone médiane entre le coeur et la périphérie est notable
car les grains au centre paraissent plus gros que ceux de la partie supérieure. Bien
que nous sommes au début de la recristallisation, cette partie semble pour des
raisons thermodynamiques déja citées, plus adoucie que celle du centre : les macles,
indice de recristallisation, sont paralleles sur la partie du haut de la photographie,

tandis que le coeur parait encore écrouie avec ses macles tordues.

Figure (6-7) - Observation de | 'alliage Ag-Cu de la sous-classe B1 : € = 0,40 - dp, = 57 um

Ce résultat est obtenu apres un recuit de 360 secondes, soit de 6 minutes, a
750°C. Si ce temps suffisait a recristalliser 75 % de 1 'échantillon de la sous-classe
Al (do; = 30 pm), seulement 10% de la structure écrouie sont adoucis pour la
sous-classe B1 (dp, = 57 um). Encore une fois, la taille du grain, qui vaut presque
le double de celle de la classe A, a également accru le temps d 'incubation et par
suite tout le processus de recristallisation.

[La recristallisation s 'amorce avant que les trois premiéres minutes soient

achevées dans la sous-classe B3. L 'impact de la déformation sur les changements

85



structuraux est-apparent sur nos observations métallographiques sauf pour les sous-
classes Al et A2. Cependant | ‘effet de la taille initiale du grain dg, est plus
important que le degré de déformation. Celle-ci comme dans le cas de la
sous-classe de A va augmenter le temps d ‘incubation et faire obstacle &
1 'adoucissement statique. Cependant, cette latence trouve dans le temps de recuit
toute ] 'explication du processus de recristallisation statique car, durant le temps
d 'mcubation, il y a accumulation d 'énergie calorifique convertie en une énergie
d 'activation de la recristallisation.

Aprés un temps de recuit de 6,93 s dans la sous-classe B3, le métal de
bijouterie est recristallisé presque totalement. Vis a vis des travaux effectués dans
les sous-classes Al et A3, la courbe de recristallisation relative a la sous-classe B3
se positionne entre les deux courbes de recristallisation des sous-classes de A.
Cependant, la rentabilité¢ de chaque processus d 'adoucissement en faisant varier les
paramétres thermomécaniques réside en 1 'obtention de propriétés mécaniques
optimales pour une application industrielle souhaitée. Ceci est largement visible et
prévisible lorsque nous observons le grain recristallisé et mesurons sa taille. A grain
fin correspondrait une dureté et & grain grossier le métal de bijouterie serait

plastique.

En somme, comme paramétre qui influe sur la recristallisation de maniére
positive, nous citerons la taille initiale du grain do. Dans le but de la traiter comme
parametre thermomécanique, nous avons choisi deux classes d 'échantillons A et B
avec deux tailles initiales de grains différentes. 1f s 'avére que dans le cas de la
classe A, la taille de grain doy = 30 pm aide la structure a se¢ recristalliser
rapidement car qui dit petite taille de grain dit également nombre important de

ains ; comme | 'énergie de déformation pour un méme volume métallique est
gr 5 ‘
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proportionnelle au nombre de grains, il se trouve que dans ce contexte structural, a
vitesse de recristallisation est élevée, figure (6- 8)
En conclusion, nous pouvons dire que le processus de recristallisation est le

résultat de | 'effet combiné de tous les paramétres de déformation (g, dp, T, ).

" 6-3-4) Influence de la température sur la recristallisation

La température de recuit favorise le processus de recristallisation. Celle-ci, qui
est thermo-activée, nous montre sur la figure (6-8), deux courbes suivant les
températures de recuit différentes. Les deux courbes représentent deux échantillons
ayant subi la méme déformation. En fait, I 'énergic libérée, lors du recuit, par le
meétal écroul est faible a 600 °C et ne sera responsable que d 'une faible
germination, donc d 'un faible adoucissement. Par -contre, a 750 °C, cette
température favorise la libération de 1 'énergie emmagasinée est accélérera la

germination : nous observons dans ce cas un temps d 'incubation court.

Sur la figure (6-8), la vitesse de recristallisation serait plus importante 4 haute
température (T, = 750 °C), bien que la structure serait plus grossiére. Cependant,
du point de vue économique, cela serait plus reniable puisque cette structure

favorisera les opérations de mise en forme des bijoux.
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. 6-3-5)y Cinétique de recristallisation

La recristallisation est un processus d 'adoucissement structural qui dépend de
plusieurs parametres. Ceux qui font 1 'objet de notre étude sont thermomécaniques,
¢ 'est dire qu 'ils regroupent la taille initiale du grain do, le taux de déformation €, la
température de recuit T, et le temps de recuit 1.

Chaque paramétre contribue a 1 ‘'adoucissement par recristallisation.
Cependant, 1l arrive que les conditions de traitement favorisent la prédominance
d 'un parametre, par son effet sur les comportements structuraux, sur ¢ 'autres.

Parfois, nous observons une concomitance entre ces paramétres.

- 6-3-5-1) Influence du degré de déformation (£) sur la cinétique

Pour étudier 1 'effet de la déformation sur la cinétique de la recristallisation,
nous avons tracé la courbe tso en fonction du degré de déformation ¢. Pour les deux
tailles initiales de grains dg; = 30 um et do; = 57 um, nous observons sur la figure
§6-9) un parallélisme étroit entre les droites de chaque classe d 'études. En fait, ce
parallélisme répond bien a la relation vue dans la partie théorique [29] ou le temps
de recuit responsable d 'une recristallisation d 'une fraction X était fonction des
parametres thermomécaniques que nous avons choisis et la o1 :

Int,=alng+b
se dessine bien sur la figure dans les deux cas des tailles initiales de grains.

Nous pouvons affirmer que le temps de recuit qui recristallise 50 % de la
structure est proportionnel au degré de déformation suivant une loi exponentielle :

tspore ™

ou x désignera la pente sur notre graphique, en tragant la courbe tso = f (log €)

a I 'aide du logiciel Excel 5.0, celui-ci nous affiche 1 ‘équation de la droite
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d 'extrapolation dans fe cas de la classe B (do, = 537 pum). Si pour la courbe
spécifique de la classe B nous obtenons :
y=-29,878 x + 35,117
soit In tsg =-29,878 In ¢ + 35,117
cela veut dire que | 'exposant x de | 'équation (1I-14), vaut x = -29,3
d'ou, tsg o g 7

Ce que nous observons sur la courbe spécifique de la classe A, est typique 2
notre étude faite au paragraphe VI-3-3 oli nous avions constaté un chevauchement
entre les courbes de recristallisation des sous-classes Al et A2. Il s 'en suit que les
temps de recuit tsy respectifs de ces sous-classes seront égaux et se traduiront par
une droite paralléle a | 'axe de déformation sur la figure (6-9).

Nous observons une discontinuité de la courbe tso = f (€) dans le cas de la
classe A au-dela de € = 0,80. il s ‘agit d 'une réponse de la part de la structure a un
degré de déformation important (& = 1,10), donc d 'une libération importante
d 'énergie lors du recuit, qui fait diminuer le temps d ‘incubation 4 5,8.10 *"s.

La courbe tsp = f (¢) que nous tragons dans le cas de la classe A, pour
£ > 0,80 reprend le coefficient directeur de la courbe spécifique de la classe B. Nous
en déduisons que notre approche faite sur nos échantilions aux équations de la
théorie (II-14) doit s 'effectuer & des degrés de déformation élevés (e > 0,80).

L 'observation des courbes tsp = f (€) révéle qu 'un écart entre ces courbes
paralléles peut servir de guide a4 tout utilisateur qui veut observer une
recristallisation a 50 % a partir de différentes tailles initiales du grain. En reprenant
nos résultats sur la figure (6-9), nous mesurons un écart de

Ae=111-091=02.
Ceci équivaut a dire que si nous déformons a un degré

d 'écrouissage & = 0,91, notre métal dont la taille initiale dn; vaut 30 pum,
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puis nous procédons par son recuit jusqu 'a recristalliser 50%, nous observerons le
méme comportement structural durant le méme temps t5; pour une taille initiale du
grain do; = 57 pm, en augmentant la déformation de Ae = 0,2 la déformation finale
sera de :

gr=e+tAc=091+0,2=11]

A grains grossiers, correspond une stabilité thermodynamique élevée. La
classe B d 'échantillons & une taille initiale dg, =57 pm qui, comme nous 1 ‘avons vu
sur la figure (6-3), présente une forme équiaxiale. L 'énergie de surface dans le cas
de la classe B est trés faible. Il s 'en suit qu 'un degré de déformation & = 1,10 est
msuffisant pour enrichir la structure en émergie de déformation ; le temps
d 'incubation, donc tso, augmentera jusqu ‘a ce que 1 ‘apport thermique ait atteint en
¢énergie le seuil critique de 1 'énergie d 'activation de la recristallisation.

Dans le cas de la classe A, la taille initiale du grain dg; = 30 um sous-entend
un nombre plus important de grain. 1. "énergie de surface étant importante, nous
obtiendrons lors du recuit un accélération des processus d ‘adoucissement

structuraux grace a la libération de cette énergie.

- 6-3-5-2) Infiuence de la taille initiale sur la cinétique

En tra(;anf la courbe t5p = £ (do), nous obtenons une droite comme monfré sut
la figure (6-10). L 'équation (II-14) vue dans la partie théorigue, montre que le
comportement des temps tso en fonction de la taille initiale dg suit une loi identique
a la précédente, sauf que 1 'exposant est positif:

tso ot do”

En faisant varier la taille initiale do, nous faisons varier 1 'énergie de surface

lors de 1 'écrouissage. 11 s'en suit que la libération de cette €nergie lors du recuit se

fera favorablement est abondamment pur les faibles tailles de grains (do; = 30 um).
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Le logiciel Excel 5.0 nous fournit 1 '‘équation de ta courbe d 'extrapoiation
y =0,4093 x - 10,468
soit In tsp = 0,4093 In do - 10,468.
Cela veut dire que | 'exposant p de 1 'équation (11-14) vaut p = 0,4093 ~ 0,41
d 'our tsg ot do ™"

Le parallélisme que nous observons sur les courbes tsy = f (dg) révéle que pour
un temps de recuit tso, nous pouvons manipuler les paramétres € et do en restant
fidele aux données de la figure (6-10). Si nous mesﬁrons I 'écart entre les courbes de
la figure (6-10), nous verrons que pour obtenir le méme temps de recuit tso, il faudra
augmenter la taille nitiale du grain si le degré de déformation & est élevé et la
diminuer dans le cas contraire. Ceci est particuliérement intéressant si nous
possédons notre métal (Ag-Cu 5%) sur plusieurs échantillons avec différentes
tailles initiales de grain : le taux d 'écrouissage par laminage a freid pour obtenir un
taux de recristallisation Xv = 50% aprés un temps de recuit tsy est directement lu sur
la figure (6-10).

Nous pouvons a la suite des deux paragraphes précédents donner 1 'allure de

1'équation tso = f (g,do)

_ 72000
too= g 0 roM gP o ALY
50 do xp{ RT ]

ou Z est la paramétre de Zener tel que

Z=ct exp[—gi‘-ei

RT
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6-3-5-3) Influence de fa température sur Ia cinétique

La température est la principal paramétre qui influe sur la rentabilité des
processus thermomécaniques. A titre de comparaison, nous avons procédé a un
recuit de la sous-classe B3 a une température T, = 600°C.

La courbe représentative de la température de recuit T, sur la cinétique de
recristallisation est mentionnée sur la figure (6-11). La courbe t50 = f (To) est une
droite décroissante : nous pouvons affirmer que le temps de recuit ts est lié 3 la
temperature également.

Si 5 secondes séparent les temps de recuit t5, de la sous-classe B3 recuite aux
températures T, = 750°C et T, = 600°C, cela révele la rentabilité du processus
thermomeécanique a 750°C, pour une plage de degré de déformation comprise entre
0,40 et 1,10.

Rappelons que sur le diagramme d 'équilibre Ag-Cu [48], une température de
750°C est assez élevée pour fournir | 'énergie nécessaire a la germination et la
croissance. La limite de solubilité de la phase o en cuivre, dont le titre massique
vaut 3%, est coupée sur le diagramme d ‘équilibre par le palier des 645°C. En
symbolisant la courbe de limite de solubilité du cuivre dans la phase solide o par
Acy, nous sommes dans notre traitement thermomécanique a une température Tpe,
€gale 4 Ac; + 105°C. Ainsi nous nous sommes éloignés de la zone critique Ac,, ou
le changement de phase o + B — o thermo-activé ne fournit pas une structure
homogene et monophasée, et avons réduit le temps grice a cette apport thermique.

Etant donné que la déformation ne s 'opére a 1 'atelier de laminage de Agenor
qu 'a une seule vitesse le paramétre de Zener dans 1 'équation (I1.14) aura un
exposant inconnu : car il nous faut au moins deux vitesses pour estimer I ’exposant

p de 1'équation (I1.14).
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Nous nous contentons de 1 'équation suivante ou ts, est fonction des paramétres

de notre recherche avec la donnée Q. = 72 kJ/mol (pour Ag-Cu 5%) :

_ ) 72000
to = A g 27 4% 727 exp[- 2L
50 3 pl RT ]
A est une constante de proportionnalité [29]

et R la constante des gaz parfaits : 8,31 j/mol .°C

6-3-6) Effets des parameétres thermomeécanigues sur le grain recristallisé

Le but d 'un traitement thermomécanique est d 'aboutir & une structure
homogene, stable et satisfait aux besoins de la mise en forme des métaux.

L '¢tude consacrée dans les paragraphes 6-3-2 et 6-3-5 s 'est concrétisée, dans
notre alliage, par une taille de grain recristallisé qui répond bien aux conditions
thermomé€caniques entreprises dans la procédure expérimentale.

Le grain recristallisé est le résultat des processus de changements structuraux
observés dans le métal soumis 4 nos conditions expérimentales. Nous affirmons par
ce constat que la métamorphose du grain recristallisé peut étre gouvernées par nos
conditions thermomécaniques, en d ‘autres termes nous pouvons dresser des
abaques mettant en valeur 1 'impact des parameétres d 'études sur notre métal.

La démarche que nous entreprise, afin de mieux comprendre le comportement
structural des métaux adoucis statiquement, a été de tracer les courbes montrant
| 'évolution de la taille du grain recristallisé en fonction de chaque paramétre

thermomécanique.
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- 6-3-6-1) Effet du-degré-de déformation

L ‘énergic de déformation fourni au métal lors de 1 'écrouissage s 'y est
emmagasmeée dans des sites préférentiels. Ceci favoriseront lors du recuit une
liberation de 1 'énergie emmagasinée aux profits de la germination. La germination,
comme processus minimisant 1 'énergie interne d 'une structure instable aura licu
favorablement dans des sites affectés par la déformation.

Les régions distordues du métal, en 1 'occurrence les joints de grains, sont
injtialement 4 1 'état instable du point de vue thermodynamique. Un écrouissage
supplémentaire désordonnera beaucoup plus ces régions et les transformera en
siéges potentiels de la recristallisation statique.

Sur la figure A, nous avons tracé les courbes d,.. = f (¢) pour les tailles initiales
dor = 30 um et dyp, = 57 pm. Nous pouvons dire qu "a priori ces cburbes sont
paralléles et décroissantes. Si pour des degrés de déformation croissants nous
observons une chute de la taille du grain recristallisé suivant une loi donnée par le
logiciel Excel 5.0 :

y=-24571 x+43,429 ~ - 24,5 x + 43 4
soitInd,.=-245Ing+ 43,4

Selon la loi vue en théorie [29], nous dérivons 1 'exposant n
drcc o €

La déformation, comme processus de mise en forme des métaux confére a Ia
structure un état thermodynamique instable. Le laminage & froid a rapproché les
centres des grains et, par suite, fait augmenter les forces de réaction entre ceux-ci.
Si ] 'essentiel de la déformation est dans une optique énergétique emmagasinée dans
les joints de grains en collision, les ondes de déformation se propagent également

dans le grain provoquant un désordre structural illustré par | 'apparition de la
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dislocation beaucoup plus au niveau des zones proches des joints de grains. Si le
degré de déformation & ¢levé correspond & un nombre important de sites favorables
a la germination, nous en déduirons que le grain recristallisé trouvera des obstacles
a sa croissance, lors du recuit. Ces obstacles 4 la dynamique du joint de grain
recristallis€ peuvent étre d ‘autres joints de grains recristallisés, ce qui en fin de
recristallisation fournira une structure fine telle que celles des sous-classes A3
(e = 1,10, dp = 30 um) et B3 (g = 1,10, do = 57 pm). Sur la figure (6-12) ceci est
illustré sur la courbe pour des degrés de déformation & croissants.
Parallélement 2 cela, lorsque le degré d 'écrouissage est faible, la structure
-métallique pefd peu de sa stabilité et le processus de recuit favorisera la migration
des joints de grains peu €crouis. C 'est ainsi que la sous-classe Al, dont 1 'effet sur
le gfain recristallisé est illustré sur la partie supérieure de la courbe, figure (6-12),
présente une structure plus grossiére que sa structure initiale car un écrouissage a
0,40 n 'a fait que resserrer les grains beaucoup plus, et le recuit de Ia sous-classe Al

est en fait le prolongement de celui de la structure de base :

Classe A Sous-classe Al

taille des grains (pm) 30 3340

- 6-3-6-2) Effet de la taille initiale do

Nous avons choisi pour notre expérimentation deux tailles initiales de grains,
pour noter | 'effet doublement de celle-ci sur le comportement structural lors du
recuit et sur la taille finale du grain recristallisé.

En fixant les autres paramétres, entre autre la déformation €, le doublement de
la taille initiale va défavoriser 1 'augmentation de la vitesse de recristallisation. A

grains grossiers, il correspondra une énergie interne du métal assez basse, gui ne se
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Figure 6-14 : Influence de la taille initiale dy sur la taille du grain recristallisé
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déstabilise pas rapidement que dans la classe A (do; = 30 pm). Si pour un
échantillon dont le grain initial de taille do; = 57 um nous procédons a son
écrouissage jusqu 'a € = 1,10, sa réponse a une telle sollicitation sera telle que la
taille du grain recristallisé sera faible par rapport 4 la taille initiale dg,. Si nous
résonnons dans la classe B, nous retrouverons nos propos et constats fait dans les
précédents, en décalant & droite d,.. = f (In €)) vers la droite de | 'axe des degrés de
déformation.

Ceci explique en faite | 'allure des courbes d.. = f (In(dp)). Etant donné que la
taille initiale dy évolue en modifiant | 'énergie interne du métal, la figure B illustre
cecl en montrant une stabilité croissante dés que la taille dgy croit. Nous en
déduisons que la taille initiale d est un indice de la stabilité de la structure : car a
grains grossiers correspond une énergie de surface faible.

La courbe tracée sur la figure (6-13), montre la correspondance linéaire entre
la taille du grain recristallisé et la taille initiale dg du grain de départ tel que

y=L1L1441 x+ 11,237~ 1,1 x + 11,2
soitIn deee = 1,1 Indpy + 11,2

D ‘'apres la loi observée dans la partie théorique [29], nous obtenons

I 'expression du grain recristallisé d... en fonction de la taille initiale dg :
Gee @ do”™

Le traitement thermomécanique effectué sur notre alliage d 'études n 'a pas

observé de variation dans la vitesse de déformation : le paramétre de Zener ayant

été constant, nous lui affectons un exposant p :

dee =Be ™ do M. z7P

ou B est une constante de proportionnalité [29].
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S1 nous observons les courbes de la figure (6-12), nous pouvons dire que
1 'effet de la taille du grain initiale permet de tracer des abaques qui récapitulent les
traitements thermomécaniques et prédisent les résultats, en | 'occurrence la taille du
grain recristallisé.

Nous relevons sur les courbes typiques des classes A et B respectivement un
écart Ag entre les degrés d 'écrouissage de 0,55. En d 'autres termes, si nous voﬁidns
obtenir une méme taille de grain recristallisé d. pour une taille mitiale dg, = 57
pm, il nous faudra augmenter le degré dé déformation ¢ affecté a la claése A de Ae
de 0,55.

En prenant le degré de déformation comme repére, nous relevons un intervalle

Ady, égale 2 10,32 um qui marque 1'écart entre les valeurs des grains recristallisés 4 -~

partir des structures initiales do; et do; en fixant un degré de déformation.

.Gj-3-6-3) Effet de la température T,..

La température est un facteur favorisant la recristallisation statique. Vis & vis
du diagramme d 'équilibre Ag-Cu [48], une température de 600 °C est révélée
comme déconseillée de point de rentabilité du processus thermomécanique, car elle
pousse les courbes de recristallisation trop loin vers la droite de | ‘axe des temps de
recuit. Ceci fournira une formation de grains recristallisés trés fins par rapport a une
matrice plus grossiére, donc une structure hétérogéne et instable par rapport a celles

des classes A et B a 750 °C.
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- 6-4) Etude comparative de la taille du grain recristallisé entre deux natures

différentes de la matiére solide

6-4-1) Introduction

Dans une approche de 1 'étude thermomécanique & partir d 'une autre optique,
nous enrichissons 1 'é¢tude faite sur les conditions de traitements de 1 ‘alliage
d ‘argent. 11 s ‘agit de 1 étude du comportement structural dans le cas de 1 'alliage

¢laboré par la métallurgie des poudres.

6-4-2) Structure des produits frittés et conventionnels

L 'étude expérimentale a montré que la microstructure des produits frittés est
beaucoup plus fine et homogene que celles des produits conventionnels de méme
nature. L 'importance industrielle de ces propriétés et trés importante dans certaines
applications surtout dans | 'industrie de pointe, ou la demande en produits a hautes
propriétés mécaniques est toujours croissante.

Si a partir d 'une poudre nous fabriquons un comprimé, celui-ci verra ses
grains écrouis. Il se trouve que I 'allongement d "un grain de poudre renseigne sur
1 ‘allongement d 'une multitude de grains métalliques et microscopiques qui
composent le gramn de poudre. Le compactage dans ce contexte de conditions
thermomécaniques est équivalent & un écrouissage.

Il est connu que le port est un obstacle 4 la recristallisation. Sa présence dans la
microstructure fait que I 'avancée du joint de grain lors du recuit se fait 4 une vitesse
trées lente. En d ‘autres termes, nous pouvons interpréter ce retard de la
recristallisation par rapport aux cas des classes A et B de notre travail affirmant que
la migration du joint de grain est freinée par le volume de pores. Ceux-ci, aussi
longtemps qu 'ils se trouvent sur les joints de grains, constitueront des entraves au

mouvement des joints de nouveaux grains recristallisés empéchant ainsi
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1 'adoucissement ultérieur de la structure. C 'est ainsi que peut s 'expliquer la
différence entre la cinétique de recristallisation des métaux conventionnels et en
poudres. |

Dans le tableau ci-dessous, nous donnons quelques valeurs des tailles de grains

obtenues par frittage d 'une poudre d 'alliage Ag-Cu 5%.

Echantillon n° Temps de recuit (heure) Taille du grain
recristallisé¢ (pm)
1 ] 8,02
2 2 9,04
3 4 9,86
4 8 10,83

Tableau VI-1 - Influence du temps sur la taille moyenne des grains & 740 °C et pur un

compactage a 300 bars.
Dans les sous-classes de A, la taille initiale du grain est do; = 30 um. Dans le

tableau X ci-dessous, nous mentionnons deux tailles de pores aprés frittage.

Echantillon n° Temps de recuit (heure) Taille du pore (um)
1 1 3.9
2 2 3,47

Tableau VI-2 - Influence du temps de frittage sur la taille du pore, T = 740°C, p = 300 bars.

La différence entre les produits frittés et solides fait qu 'une taille de pores de
3,9 pm ne peut avoir le méme effet sur la recristallisation qu ‘une faibles de taille de
grain : si dans le cas des produits frittés, la cinétique du croissance du grain
recristallis¢ s 'étale sur des heures, les produits solides n 'exigent que quelques
minutes pour se retrouver a 1 'état recristallisé.

It est certes juste de citer les traitements thermomécaniques de type classe A et

classe B comme processus possibles d ‘amélioration des propriétés structurales
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(donc mécaniques), cependant, la méthode de la MDP-offre une taille de grain
nettement plus fine : 8,2 pm pour le frittage qui dure 1 heure et 16 40 um pour le

métal écroul jusqu 'a € = 1,10, puis recuit pendant 180 secondes.

Echantillon n° ‘Temps de recuit Porosité (%) Taille du grain
(h) recristallisé (um)
3 1 3,53 11,90
4 2 2,11 12,11
5 4 0,98 12,86
6 8 0,55 13,04
7 16 0,22 14,10

Tableau VI-3 - Influence du temps de frittape sur la porosité et la taille des grains - T = 740°C
et p =300 bars.

Au laboratoire de Agenor, nous consacrons 30 minutes a chauffer le four a une
température de 1000 °C avant | ‘opération de fusion de la matiére premiére, alors
que si nous traitions | 'alliage précieux par la MDP, ce temps serait utilisé a
assécher le compact de 1 'humidité. A 770 °C, sur le diagramme d 'équilibre, nous
sommes au centre du domaine o sur 1 'échelle des températures (Celsius) et donc sur
le domaine ou le grain recristallisé a plus de facilité thermique et par conséquent
thermodynamique a grossir. C ‘est ainsi qu 'aprés 1 heure de recuit nous trouvons
ung taille de grain égale 12,88 pm et 16 heures de recuit, nous la trouvons égale a
19,28 pum.

Sur le tableau X ci-dessous, 1 'influence de la température est pertinente par
rapport au traitement de frittage a 740 °C. Cette derniére température sur 15 heures
de recuit fait ¢lever la taille du grain recristallisé de 11,90 4 14,10 pm, soit de 2,20
um, alors qu 'a 770 °C, la structure "compactée" ou écrouie profite de 1 ‘apport

thermique pour activer ses processus d 'adoucissement et faire élever la taille du
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grain recristallisé sur un temps de recuit de 135

19,28 um, soit de 6,40 pm.

heures de 12,88 um jusqu 'a

Echantillon n°

Temps de recuit (h)

taille des grains |

recristallisés (um)

8

1

12,88

9

16

19,28

Tableau VI-4 - Effet du temps de recuit sur la taille du grain- T = 770°, p = 400 bars.

En conclusion, la métallurgie des poudres dans le cas du traitement

thermomécanique de | 'alliage d 'argent Ag-Cu 5%, offre une structure fine, dont la

aille des graines varie en fonction de la compression initiale, de la température de

recuit et du temps de recuit. Parallélement, dans 1 'étude classique de la

recristallisation des échantillons des classes A et B, nous sommes astreints a fournir

une quantité importante d 'énergie pour aiteindre n stade initial référentiel, ¢ 'est 4

dire pour amorcer | 'étude 4 partir d 'une taille initiale donnée qui fournira une taille

finale de grains recristallisés encore trop grossiére.

Pour atteindre les tailles de grains des produits frittés, il aurait fallu écrouir

d 'avantage 1 'alliage solide, soit & >> 1, ce qui aurait fait chauffer, voire fait entrer

celui-ci dans le domaine du travail a chaud ; rappelons que la température de

recristallisation de 1 'argent pur est de 91 °C.
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Dans | 'industrie, les propriétés des alliages d 'argent sont largement -exploitées
grace aux propriétés physiques et chimiques et | 'influence des éléments d 'addition,

méme a des faibles proportions.

7-1)|) Domaine d ‘utilisation des alliages d 'argent

Afin de promouvoir leurs fabrications, les industriels se sont lancés dans
| 'utilisation de I 'argent a cause de ses propriétés électrochimiques nobles et ses
pouvoirs ¢levés de conductions électrique et thermique.

Parmu, les utilisations industrielles de 1 'argent nous citons la bijouterie. Au
laboratoire d 'Agenor, la teneur massique de 1 'argent doit respecter les normes
internationales qui exigent deux teneurs en précieux métal : 880%o et 950%o.

Selon Fargeon [13], une application, mettant en action le pouvoir réfléchissant
¢leve de 1 'argent est la fabrication de miroir. L 'étamage, qui était autrefois utilisé
pour élaborer des surfaces miroirs, est aujourd 'hui remplacer par 1 'argenture qui est
plus rapide et moins insalubre.

Traditionnellement, 1 'argent est le métal de base des piéces de monnaie. En
Angleterre, la livre Sterling étalon a une teneur en argent de 92,5%, | 'élément
d 'alliage principal que nous employons généralement pour durcir la monnaie est le
cuivre. Sa faible teneur en alliage Ag-Cu suffit a durcir la structure et a rendre
résistant et ductile.

Dans la dentisterie, Fargeon [13] cite deux alliages qui sont utilisés dans
1 'élaboration des prothéses dentaires et des dents artificielles :

Ag-Pd-Au Ag-Pd-Pt

Dans les contacts €lectriques, les alliages d 'argent trouvent un large domaine d
'utilisation. Gréice a sa grande conductivité électrique, 1 'industrie offre une gamme a

base d 'argent suivant les contraintes extérieures auxquelles ils sont exposés :
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R les contacts de disjoncteurs sont en argent 994%. additionné avec de
}'oxyde de cadmium 6%o,

e les disjoncteurs a faible charge sont en alliage d 'argent 880%o et 120%0 de
cadmium,

¢ les micro-interrupteurs sont en alliage d ‘'argent 700%. et 300%. de
palladium, ou bien 600%oe d 'argent et 400%. de palladium,

e les contacts des relais miniatures sont en argent fin 1000%o

' 7-2) Méthodes d 'amélioration des propriétés des alliages d 'argent

Les propriétés des alliages d 'argent sont dépendantes des conditions de
préparation de ces métaux. Si nous coulons 1 'argent et le cuivre dans les
proportions du bijou désiré, cela ne sous entend pas que les métaux sont pris
initialement & 1 'état pur. A Agenor, le cuivre est fourni par une unité¢ de céblage.
Nous remarquons souvent qu ‘un film d 'oxyde recouvre ces tiges a cause du milieu
nocif qui régne dans le laboratoire. Cette de la pureté¢ du cuivre va se traduire lors
de la fusion de celui-ci par une dispersion des métaux présents dans le cuivre dans
le bain et infestera | "alliage.

Nous proposons pour remédier a une telle défaillance du matériel de procéder
par un affinage pouss¢ du cuivre. Ceci conférera une pureté qui pourra étre suivi et
conservé jusqu 'au produit fini. D 'un autre c6té, les équipements de mise en forme
des métaux seront moins sollicités, lors de leur fonctionnement, par la réaction de
1'alliage Ag-Cu au champs de contraintes, étant donné que ces deux méthodes sont
connues pour leur ductilité élevée.

Un autre moyen viendrai a homogénéiser la structure et a 1 'affiner, malgré les
insertions d 'éléments. Il s 'agit de notre traitement thermomécanique que nous
avons entrepris tout au long de ce travail et qui qualitativement et quantitativement

méne a de bons résultats, malgré que le départ a été une structure de fonderie
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hétérogeéne. La série de déformations suivies par un recuit a largement contribué-3
minimuser | 'effet des éléments sur la recristallisation de | 'alliage Ag-Cu.
Parallélement a ce que nous pourrions suggérer comme reméde conventionnel
a 1 'amélioration des propriétés des alliages d 'argent, nous trouvons dans la
métallurgie des poudres la solution moins onéreuse et plus fiable a obtenir un
produit fini et exempt d 'inclusions. Dans la métallurgie des poudres qui a partir de
matériaux purs en poudres aboutit & un métal dense dont les propriétés sont souvent
meilleures que celles des produits conventionnels. Nous dépassons ainsi le stade de
la purification du produit fini, ¢tant donné que les métaux de départ sont des

poudres pures.
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CONCLUSION @ENERALE

Le traitement thermomécanique du lingot d ‘argent (Ag-Cu 5%) a consisté &
faire ressortir 4 partir d ‘une structure de fonderie, donc hétérogéne et de taille de
grain incgalement répartie, une structure homogéne et de bonnes propriétés
meécaniques.

Nous avons procédé par un laminage préalable a un dégré de déformation
€ = 0,2, afin de brisser le réseau établi lors de la solidification, puis un recuit & une
température de 750°C a suivi ce premier laminage pour aboutir 4 une structure de
départ plus stable et homogéne.

Dans le souci de retrouver les résultats observés dans la théorie, nous avons
choisi deux taiiles imtiales de grains do; = 30 pm et do; = 57 pum en faisant vai‘er
le temps de recuit. A chaque taille initiale do, nous avons affecté une classe
d "échantillons qui, en faisant varier le degré de déformation s, s 'est subdivisée en

sous-classes.

Avec de tels paramétres, | 'observation faite aprés traitement a révélé
1 'mpact de ceux-ci dans les processus d 'adoucissement et de changements

structuraux observés par. recuit.




L 'explication qualitative de la recristallisation a pris source dans les courbes
de recristallisation des sous-classes de A et de B : 1 'allure sigmoidale observée
dans la théorie s 'est refrouvée dans nos résultats, ce qui a permis de mieux suivre

le processus structural dans | 'alliage.

D 'un point de vue quantitatif, nous avons relevé les temps effectifs t,
consacrés par les métaux pour se recristalliser a 50%, a partir des courbes de
recristallisation et tracé les courbes qui montrent | 'évolution du temps tso en

fonction des paramétres thermomécaniques utilisés dans notre étude.

Parallélement, la taille du grain recristallisé a été un excellent indice de la
cinétique de recristallisation et de la dynamique du joint de grain recnistallisé lors

du recuit,

En récapitulant nos résultats quantitatifs, nous notons une proportionnalité
entre la taille initiale du grain d 'une part et le temps de recuit tso avec la taille du
grain recristallisé d ‘autre part. Si nous augmentons le degré d 'écrouissage €, nous
observerons une structure plus fine qui achévera son adoucissement en des temps

de recuit tg plus courts.

La participation de tous nos paramétres & | 'élaboration d "une structure finale
stable ou quasi-stable et homogéne de | 'alliage d 'argent s 'est interprétée
mathématiquement par les équations [28] paramétriques :

_ 72000
Jto = A ™2 aF%" Z Pexp[-—r
50 € ) exp [ RT ]

- 1,1 -p
deo = Be~25 430 Z




Durant notre comparaison enire la métallurgie conventionnelle et la
métallurgie des poudres (MDP), nous avons mis en évidence 1 'effet des
paramétres thermomécaniques sur la dynamique des changements structuraux et
sur la croissance du grain recristallisé. Dans le cas de la métallurgie des poudres,
nous serons toujours dans les conditions de rentabilit¢ du processus métallurgique
si nous élevons la température de recuit de 740 & 770°C, car une augmentation de
30°C ne pourra compenser les pertes énergétiques dues a la fusion de | 'alliage
Ag-Cu La rentabilité¢ de ce processus a partir de métaux en poudre réside
également dans la durée de fabrication d 'un produit fritté. Au laboratoire
d 'Agenor, nous consacrons 30 minutes a chauffer le four 4 une température de
1000°C alors que dans la métallurgie des poudres le traitement thermique
conserve | 'état solide de 1 'alliage.



PERSPECTIVES D "RVENIR

A 1 'image de ce que nous avons obtenu durant notre procedure

expérimentale, nous suggérons pour les travaux de demain une approche
analytique du processus de changements structuraux & partir des équations
paramétriques déduites de la théorie. Cect sera inscrit dans le cadre de la
conception d 'un logiciel qui prédira les changements structuraux, a partir de nos
données empiriques tels qué les paramétres thermomécaniques, et ofﬁiré une
gamme de traitements suivant les résultats que nous souhaitons tels que la taille du

grain recristallisé et les propriétés mécamques qui en dériveraient.
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| ANNEXES ||



O'bsar.w.a{ion méta]l_ographique d'un échantillon d'alliage d'argent Ag-Cu 5% de
taille initiale de grains do; = 30 pm, écroui jusqu'a € = 0,80 (x500).

Micographie des macles sur un échantillon d'alliage d'argent Ag-Cu 5% en cours

de recristallisation.



Observation métallographique d'un échantillon d'alliage d'argent Ag-Cu 5% de
taille initiale de grains do; = 30 pm, écroui jusqu'a € = 1,10 et recuit pendant
45 secondes & 750°C. La fraction recristallisée est estimée & 40% (x 250).

P

Observation métallographique d'un échantillon d'alliage d'argent Ag-Cu 5% de
taille initiale de grains do; = 30 pm, écroui jusqu'a € = 1,10 et recuit pendant
65 secondes 4 750°C. La fraction recristallisée est estimée 4 60% (x250).



Observation métallographique d'un échantillon d'alliage d'argent Ag-Cu 5% de
taille initiale de grains do; = 57 pm, écroui jusqu'a € = 0,40 et recuit pendant
420 secondes & 750°C. La fraction recristallisée est estimée a 60% (x250).

Observation métallographique d'un échantillon d'alliage d'argent Ag-Cu 5% de
taille initiale de grains do; = 57 pm, écroui jusqu'a € = 0,80 et recuit pendant
350 secondes & 750°C. La fraction recristallisée est estimée a 50% (x250).



Opscrysa_t?on métaﬂqgraphique d'un échantillon d'alliage d'argent Ag-Cu 5% de
taille initiale %e grains do; = 57 pum, écroui jusqu'a & = 0,80 et recuit pendant
180 secondes & 750°C. La fraction recristallisée est estimée & 25% (x250).

Observation métallographique d'un échantillon d'alliage d'argent Ag-Cu 5% de
taille initiale de grains doy = 57 pm, écroui jusqu'a € = 1,10 et recuit pendant
250 secondes & 750°C. La fraction recristallisée est estimée a 75% (x250).



Observation métallographique d 'un échantillon d 'alliage d 'argent Ag-Cu 5% de
taille initiale de grain do; = 57 pum, écroui jusqu 'a € = 1,10 et recuit pendant
250 secondes & 750°C. La fraction recristallisée est estimée & 75% (x500).

Observation métallographique d'un échantillon d'alliage d'argent Ag-Cu 5% forgé
a chaud (750°C) jusqu 'a £ = 0,58 puis recuit pendant 300 secondes & 750°C
(x250).

Ave hecon cleg




Temps réel (s) | fem (mV) |Température (°C)| Température (K) | Temps effectif
0 14 35 308 1461027
15 4.1 100 373 4,49.10™"°
30 7,5 184 457 27110710
45 10,1 249 522 1,19.107° |
60 12,4 304 577 1.63.10° |
75 14,5 355 6,28 1,40.10°%
90 16,1 393 666 1,09.10™
105 18 436 709 6,19.10™
120 19,6 476 749 0,026
135 21,1 511 784 0,066
150 22 532 805 70,146
165 22.9 553 826 0,283
180 236 569 842 0,515
195 24.3 586 859 0,837
210 24.8 597 870 1,270
225 25,2 607 880 1,795
240 25.5 614 887 2,533
255 26 626 899 3,357
270 26,2 630 903 4,354
285 26,5 637 910 5,556
300 26,8 644 917 6,930
315 27 649 922 8,492
330 272 654 927 10,140
345 | 273 656 929 12,012
360° | 275 661 934

14,140




375 277 666 934 16377
390 278 668 941 18,790
405 27.9 671 944 21,327
420 28 673 946 23,993
435 28.1 675 948 26,865
450 282 678 951 29,882
465 28.3 680 953 32,900
480 28.3 680 953 35,916
495 283 680 953 39,086
510 28.4 682 935 42,496
525 285 685 058 45,906
540 28.5 685 958 49,486
600 28.6 687 960 52,896
675 287 690 963 56,306
735 288 692 965 59,716

Tableau $-2 - Donnés empiriques du chauffage de 1 ‘¢échantillon d ‘alliage d 'argent & T = 750°C
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