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Contexte industriel 

 Les matériaux métalliques sont très largement utilisés dans le monde industriel pour 
concevoir des pièces techniques. Le tantale est un matériau métallique réfractaire 
(Tf = 2996°C) de structure cristalline cubique centrée (CC) avec une forte densité 
(16654 kg/m3) (Polak, 2009). Malgré son prix élevé, le tantale est employé pur, sous forme 
d’éléments d’addition pour les superalliages ou sous forme d’alliage avec des éléments 
d’addition (le plus souvent du tungstène) dans plusieurs domaines. Par exemple, il est 
présent dans celui de l’électronique pour la fabrication des condensateurs ou celui de la 
chimie du fait de son excellente résistance à la corrosion (Buckman, 2000; Cardonne et al., 
1995). De plus, sa grande ductilité à température ambiante le rend apte à la mise en forme 
à froid de pièces à géométries complexes en minimisant les risques de rupture. La gamme 
de fabrication et les diverses applications du tantale étudié dans cette thèse ne seront pas 
détaillées pour des raisons de confidentialité. 

 La maîtrise de la mise en forme est primordiale tant pour des raisons économiques 
pour éviter un nombre excessif de reprises voire de rebuts de pièces que pour des raisons 
fonctionnelles pour garantir leurs propriétés d’usage. La microstructure doit notamment 
pouvoir être contrôlée en tout point de la pièce car elle conditionne les propriétés 
mécaniques finales. Dans le but de prédire et d’optimiser la gamme de fabrication, une 
modélisation des évolutions microstructurales qui ont lieu lors du traitement thermique du 
tantale pur déformé à froid a été développée lors de la thèse de Christophe Kerisit (Kerisit, 
2012). Les conclusions de cette étude ont montré que la modélisation adoptée se basait sur 
une description trop simplifiée de la microstructure. Ainsi, il est indispensable de réaliser 
des observations expérimentales détaillées afin de pouvoir développer des modèles 
métallurgiques physiquement solides et de les implémenter dans un modèle en champ 
moyen. L’objectif de la présente thèse est de construire une base de données expérimentales 
sur les évolutions microstructurales lors de la déformation plastique, la restauration et la 
recristallisation et d’investiguer les mécanismes physiques ayant lieu aux différentes 
échelles de la microstructure. En perspective, le travail réalisé pourra être utilisé pour le 
développement ultérieur de modèles métallurgiques. 

 

Evolutions microstructurales au cours de la mise en forme d’un matériau 

Déformation à froid 

 Quand un matériau métallique est déformé à froid, des défauts sont introduits dans 
la microstructure (figure i.1a) et environ 1% du travail fourni est stocké dans le matériau. 
Cette énergie est stockée principalement sous forme de dislocations créées pour 
accommoder la déformation plastique (figure i.2a). Leur répartition spatiale diffère dans la 
microstructure. Certaines dislocations sont enchevêtrées entre elles sans disposition 
particulière sous forme de « forêts » de dislocations alors que d’autres se réarrangent pour 
former des sous-structures dans une configuration minimisant leur énergie.  
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 L’avancement du degré de formation de ces sous-structures dépend des conditions 
de déformation (mode, niveau, vitesse de déformation, trajet de chargement …) mais 
également des propriétés intrinsèques locales au matériau (pureté, composition, énergie de 
faute d’empilement …). Par ailleurs, l’orientation cristallographique du grain a aussi une 
influence significative sur le développement intragranulaire de sous-structures. Cette 
hétérogénéité de la déformation peut être modélisée à différentes échelles. Les simulations 
de plasticité cristalline permettent une description mésoscopique de la microstructure à 
l’échelle d’un ensemble de grains. Les résultats globaux en termes d’anisotropie plastique 
et de texture sont relativement bien prédits. Cependant, cette échelle de modélisation 
présente des limites pour prévoir les hétérogénéités locales de développement de sous-
structures. A l’échelle plus fine de la sous-structure, les simulations de dynamique des 
dislocations permettent de prévoir de manière plus correcte le mouvement des dislocations. 
Cependant, la faiblesse de ces simulations est leur représentativité statistique et le niveau 
de déformation plastique relativement faible pouvant être simulé. L’approche choisie ici 
sera donc d’étudier le développement des sous-structures de dislocations par des 
investigations expérimentales détaillées et de proposer des paramètres pertinents 
permettant de décrire leur évolution avec la déformation. 

 

Traitement thermique de recuit 

 Lors d’un traitement thermique qui suit une déformation plastique, la microstructure 
évolue de sorte à minimiser l’énergie stockée du matériau avec deux principaux 
mécanismes physiques thermiquement activés : la restauration et la recristallisation. 
L’énergie stockée lors de la déformation constitue la force motrice de ces deux 
phénomènes. Ces phénomènes peuvent être qualifiés de « statiques » s’ils se produisent 
après la déformation à froid et sous l’action de la température ou de « dynamiques » s’ils 
ont lieu au cours de la déformation. Le tantale étant déformé à froid pour sa mise en forme, 
ce sont donc les mécanismes dits « statiques » qui seront décrits ici. 

 
Figure i.1. Représentation schématique des évolutions microstructurales au cours du 
traitement thermique : (a) Etat déformé, (b) Etat restauré, (c) Etat recristallisé. Figures 
tirées de (Humphreys et Hatherly, 2004). 
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Restauration statique 

 La restauration statique est le premier mécanisme à se déclencher, à des 
températures inférieures à celles de la recristallisation. Par exemple, dans le cas du tantale, 
la plage 600°C-900°C correspond à celle de la restauration et un traitement thermique à 
une température supérieure favorise le mécanisme de recristallisation. 

 Lors de la restauration, le mouvement des dislocations est thermiquement activé. 
Certaines dislocations s’annihilent entre elles et d’autres se rassemblent pour former une 
structure en cellules. Ces sous-structures se forment davantage lors du traitement thermique 
avec de moins en moins de dislocations enchevêtrées au niveau des sous-joints. Lorsque la 
désorientation des sous-joints est assez élevée et que les sous-joints sont peu enchevêtrés 
pour pouvoir migrer, la taille des sous-structures augmente et celles-ci deviennent 
progressivement des sous-grains bien définis (figures i.1b et i.2). 

 L’impact de la restauration sur ce réarrangement intragranulaire dépend des 
conditions de traitement thermique (vitesse de chauffage, durée et température du 
traitement), la restauration étant un mécanisme thermiquement activé. Selon la température 
appliquée, la restauration peut être en compétition avec la recristallisation ce qui impacte 
les évolutions microstructurales. D’autre part, la restauration est également influencée par 
la microstructure déformée. En effet, la réorganisation de la microstructure en sous-
structures peut commencer dès la déformation à froid et se poursuivre lors du traitement 
thermique. 

 
Figure i.2 : Schéma des différentes étapes se déroulant pendant la restauration d'un 
matériau déformé plastiquement : (a) Enchevêtrement de dislocations, (b) Formation de 
cellules, (c) Annihilation des dislocations à l’intérieur des cellules, (d) Formation de sous-
grains et (e) Croissance des sous-grains. Figures tirées de (Humphreys et Hatherly, 2004). 

Recristallisation statique 

 La recristallisation statique entraîne pour sa part la formation de nouveaux grains 
avec très peu de dislocations (figure i.1c). La recristallisation discontinue se base sur un 
processus de germination-croissance : des germes de nouveaux grains vont apparaître et 
ensuite croître pour former une microstructure complètement régénérée. Le terme de 
germination pour le phénomène de recristallisation est différent du sens classique du terme 
utilisé pour les transformations de phase. En effet, la théorie classique de germination selon 
laquelle les germes sont formés par des fluctuations thermiques n’est pas applicable à la 
recristallisation. D’une part, la force motrice pour la recristallisation est très petite par 
rapport à celle des transformations de phase. D’autre part, l’énergie d’interface de la 
frontière du germe est très élevée par rapport à la force motrice pour la recristallisation 
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(Humphreys et Hatherly, 2004). Pour le cas de la recristallisation, un germe est le plus 
souvent un petit élément de volume préexistant dans la microstructure déformée qui devient 
ensuite un grain. Lorsque la microstructure évolue progressivement sans distinction 
possible entre les phases de germination et de croissance, la recristallisation est dite 
continue. 

 La transition de germe à grain recristallisé n’est possible que si le germe présente 
les caractéristiques requises permettant sa stabilité et sa croissance dans la matrice 
déformée ou restaurée. Ces caractéristiques concernent la stabilité thermodynamique et la 
mobilité de son interface (Hutchinson, 1992; Driver, 1995). Cela est illustré par 
l’expression simplifiée de la vitesse de migration des joints de grains suivante (Humphreys 
et Hatherly, 2004) : 

� = ��∆� − �	
 (i.1) 

Où V est la vitesse de migration du joint de grains, M est sa mobilité, ΔE est la différence 
d’énergie stockée entre le grain recristallisé et la matrice environnante, γ est l’énergie 
surfacique du joint de grains et κ est la courbure du joint. 

 Le germe est thermodynamiquement stable si la différence d’énergie stockée ΔE est 
suffisamment élevée et si sa taille est supérieure à une taille critique afin d’avoir une 
courbure κ faible donc une force capillaire suffisamment diminuée. D’autre part, la seconde 
condition pour que sa croissance soit possible est que son interface soit assez mobile. Les 
propriétés intrinsèques du joint de grains, sa mobilité M et son énergie surfacique γ, vont 
dépendre de la désorientation cristallographique entre les deux grains de part et d’autre de 
celui-ci, et du plan du joint lui-même. En pratique, il n'existe pas de modèle générique 
décrivant ces propriétés mais il est communément admis que l’énergie surfacique d’un joint 
augmente avec l'angle de désorientation jusqu’à environ 10-15° (Rios et al., 2005). Lorsque 
cette valeur limite est atteinte, la croissance du germe en grain recristallisé est possible. 

 Si cette désorientation critique n’est pas atteinte après la déformation, un temps dit 
d’incubation va avoir lieu lors duquel la microstructure va se réorganiser par restauration. 
En particulier, la désorientation va augmenter pour atteindre cette valeur seuil. Cependant, 
la consommation d’énergie stockée par restauration aura pour effet contraire de diminuer 
la force motrice restante pour la recristallisation. Ainsi, les phénomènes de restauration et 
de recristallisation peuvent coexister. La restauration, la germination et la migration de 
joints de grains lors de la recristallisation sont des phénomènes indissociables qui 
conditionnent la microstructure recristallisée et donc les propriétés de la pièce finale. 
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Objectifs de la thèse 

 Les objectifs principaux de cette thèse sont (i) d’apporter une compréhension sur 
les mécanismes physiques qui ont lieu aux différentes échelles de la microstructure, (ii) de 
proposer des grandeurs physiques expérimentalement quantifiables permettant la 
description de la microstructure et de son évolution dans ses différents états (déformée, 
restaurée et recristallisée) et (iii) d’analyser les évolutions de ces différentes grandeurs lors 
de la déformation plastique et d’un traitement thermique. Ces données pourront être 
utilisées ultérieurement en vue d’une future modélisation. 

 

Structure du manuscrit 

 Le premier chapitre est consacré aux techniques expérimentales employées lors de 
cette thèse ainsi qu’à la présentation de la microstructure de la matière à l’état de réception. 

 Le deuxième chapitre est consacré à l’étude de l’état microstructural après 
déformation à froid. Un état de l’art concernant la déformation plastique dans les alliages 
métalliques et l’évolution des sous-structures avec la déformation est tout d’abord présenté. 
Les microstructures déformées sont caractérisées à l’échelle du polycristal puis à l’échelle 
des sous-structures. Les évolutions microstructurales ayant lieu lors de la déformation 
plastique sont quantifiées et l’influence de l’orientation cristallographique sur ces 
évolutions est étudiée. 

 Le troisième chapitre est consacré à l’influence des hétérogénéités induites par la 
déformation sur la recristallisation subséquente. Un état de l’art concernant l’estimation de 
l’énergie stockée et les influences de l’état déformé sur la recristallisation est tout d’abord 
présenté. La dépendance de la recristallisation à l’orientation cristallographique des grains 
déformés et le lien avec les sous-structures formées lors de la déformation plastique sont 
en particulier étudiés. Sur la base de ces résultats expérimentaux, le choix d’une méthode 
pour la quantification de l’énergie stockée est discuté. 

 Le quatrième chapitre est consacré aux évolutions microstructurales ayant lieu au 
cours de la restauration. Un état de l’art concernant l’évolution des sous-structures lors de 
la restauration et l’impact de la restauration sur la recristallisation est tout d’abord présenté. 
La restauration est étudiée de manière directe et indirecte via ses effets sur la 
recristallisation avec différents pré-traitements de restauration. 

 Une conclusion avec les principales avancées obtenues à l’issue de cette thèse ainsi 
que les perspectives générales de ce travail sont enfin détaillées. 
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 L’objectif de ce chapitre est de présenter succinctement les moyens d’essais 
mécaniques et de traitements thermiques utilisés lors de la thèse ainsi que les différentes 
techniques de caractérisation employées. Dans un second temps, la caractérisation de la 
matière à l’état de réception est présentée. Les paramètres d’acquisition, de traitement de 
données et de représentation sont définis lors de la description de l’état initial. 

 

1. Moyens expérimentaux et techniques de caractérisation 
1.1. Moyens d’essais mécaniques 

 Différents essais mécaniques à froid ont été réalisés afin d’obtenir des 
microstructures déformées à plusieurs niveaux de déformation par différents modes de 
sollicitation. Une machine de compression Dartec HA 250-300 (figure 1.1a) a été utilisée 
pour la compression uniaxiale à température ambiante d’échantillons double-cône (section 
2.1 du chapitre 2) et pour la compression avec un dispositif Channel Die (figure 1.1b et 
section 2.2.2 du chapitre 2). Un laminoir de laboratoire Di Maio LS 100 (figure 1.1c) a été 
utilisé pour le laminage unidirectionnel d’échantillons à différents taux de réduction 
(section 2.1 du chapitre 2). Pour tous ces essais mécaniques, les surfaces de contact 
échantillon/outil ont été lubrifiées avec le lubrifiant Henkel Ipro L484. 

 
Figure 1.1 : Moyens d'essais mécaniques utilisés. (a) Machine de compression Dartec HA 
250-300, (b) Dispositif Channel Die et (c) Laminoir Di Maio LS 100. 

 Selon l’essai mécanique utilisé, la détermination du niveau de déformation plastique 
local dans la zone observée par microscopie est différente. Pour les déformations par 
laminage à froid, la déformation plastique équivalente au sens de von Mises est reliée au 
taux de réduction entre les épaisseurs à l’entrée et à la sortie du laminoir par l’équation 
suivante (Dieter, 1988) : 

�� = 2√3 ln �ℎ�ℎ�� = 2√3 ln � 11 − �� (1.1) 
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Où ��  est la déformation plastique équivalente, h0 et hf les épaisseurs de la tôle 
respectivement à l’entrée et à la sortie du laminoir et R le taux de réduction. Ce modèle se 
base sur l’hypothèse d’un laminage symétrique sans allongement selon la direction 
transversale. Cette hypothèse a été contrôlée et vérifiée pour les essais réalisés avec un 
allongement transversal négligeable par rapport aux dimensions des échantillons. 

 Pour les essais par compression à froid, les niveaux de déformation ont été 
déterminés par simulation avec la méthode des éléments finis à l’aide du logiciel Forge®. 
Le comportement plastique du tantale pur est décrit par une loi de comportement 
développée lors d’études précédentes (Buy, 1996; Houillon, 2009; Kerisit, 2012). Elle 
s’écrit sous la forme : 

� = ���� ! + ��∗ $1 − � %&∆'� ln ���()� ̅) ��+!,
+-
 (1.2) 

Où � est la contrainte équivalente, �� est une constante athermique, � ! est la densité de 

dislocations équivalente, ��∗ est la contrainte effective à 0 K, % est la constante de 
Boltzmann, & est la température, ∆'� est l’énergie d’activation pour que les dislocations 
franchissent des obstacles à 0 K, ��()  est une constante du modèle, �̅) est la vitesse de 
déformation, p et q sont des constantes géométriques liées à la forme des obstacles à 
franchir. L’évolution de la densité de dislocations équivalente avec la déformation 
s’exprime ainsi : .� !.� = �// − %��� ̅), &
� ! (1.3) 

Où � est la déformation équivalente, �// est le taux de création des dislocations et %� est le 
facteur d’annihilation des dislocations dépendant de la vitesse de déformation et de la 
température (Kerisit, 2012). 
Cette loi de comportement permet en outre de prendre en compte les effets de la 
température et de la vitesse de déformation sur la réponse mécanique. Les différents 
paramètres de cette loi ont été réidentifiés (Kerisit, 2012) à partir des données disponibles 
dans la littérature pour le tantale pur et d’essais de compression réalisés par Houillon 
(Houillon, 2009). D’autre part, le frottement entre les outils et l’échantillon est modélisé 
par la loi de Tresca (Lange, 1985), communément utilisée pour les cas présentant des 
pressions de contact élevées. Avec l’utilisation du critère de von Mises reliant la contrainte 
d’écoulement en traction simple à celle en cisaillement pur, cette loi s’exprime ainsi : 

1 = 2 �3√3 (1.4) 

Où τ est la contrainte de cisaillement, m est le coefficient de frottement et σy est la contrainte 
d’écoulement. Le coefficient m varie entre 0 pour un glissement parfait et 1 pour un 
glissement nul. 
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 La valeur du coefficient de frottement m est déterminée expérimentalement en 
comparant le bombé réel d’un pion cylindrique après compression à celui obtenu par 
simulation numérique avec Forge®. Un coefficient d’environ 0,3 a été estimé permettant de 
minimiser l’écart entre expérimental et numérique (Malard, 2016). 

 

1.2. Traitements thermiques 

 Après leur déformation à froid, les échantillons subissent différents traitements 
thermiques afin d’observer les phénomènes de restauration et de recristallisation. 
Cependant, lorsque la température augmente le tantale pur peut réagir avec les éléments de 
l’atmosphère et ce dès des températures relativement basses. A partir de respectivement 
200°C et 300°C l’hydrogène et l’oxygène commencent à être absorbés par le tantale. A des 
températures plus élevées, le tantale fixe également l’azote et le carbone (à partir de 
respectivement 1100°C et 1200°C) (Buy, 1996; Polak, 2009). La diffusion de ces atomes 
dans le réseau cristallin va gêner le mouvement des dislocations et cela a un double effet : 
d’une part sur la réponse mécanique avec une contrainte d’écoulement plus élevée et 
d’autre part sur les évolutions microstructurales avec notamment une restauration entravée. 
Par conséquent, les traitements thermiques sont réalisés dans des fours permettant d’avoir 
un vide secondaire (pression inférieure à 10-2 Pa) (Leclerc, 1997). 

 Un four industriel au CEA DAM Valduc et un four LGTec au Cemef ont été utilisés 
lors de cette thèse. Compte tenu de l’influence de la vitesse de montée en température sur 
les évolutions microstructurales, les traitements thermiques ont été réalisés avec une vitesse 
de montée en température assez proche entre les deux fours, d’environ 20°C/min et 
23°C/min pour respectivement le four CEA (courbe rouge) et le four LGTec (courbe verte) 
(figure 1.2). Cependant, il peut être remarqué que la vitesse de refroidissement est 
différente entre les deux fours. Le refroidissement quasiment deux fois plus rapide (temps 
nécessaire pour que la température diminue en dessous de 600°C considéré) avec le four 
LGTec s’explique par une enceinte du four plus petite et donc par un volume à refroidir 
plus faible. Ce cas particulier où deux fours différents sont utilisés ne concerne que le plan 
d’expériences pour l’étude de la recristallisation (section 2 du chapitre 3) et est pris en 
compte dans l’analyse des résultats. Tous les autres plans d’expériences ont été réalisés 
avec le même four (four CEA). 
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Figure 1.2 : Comparaison des courbes temps/température entre deux traitements 
thermiques réalisés avec le four industriel au CEA DAM Valduc (850°C-2h en rouge) et le 
four LGTec au Cemef (850°C-3h en vert). 

1.3. Techniques de caractérisation de microstructure 
1.3.1. Préparation métallographique 

 La caractérisation de la microstructure requiert une préparation soignée de la surface 
des échantillons. Pour le cas d’échantillons en tantale de haute pureté, les surfaces sont 
préparées tout d’abord avec un polissage mécanique avec des papiers abrasifs jusqu’à 
l’indice granulométrique 4000 (grains de SiC). Ensuite, un polissage mécanique/chimique 
est réalisé à l’aide d’une solution de silice colloïdale composée de particules de 20 nm de 
diamètre moyen. Une attaque chimique (25% HF – 75% HNO3) est enfin réalisée pendant 
plusieurs secondes sur les échantillons. Ce protocole de préparation métallographique est 
plus amplement détaillé dans l’annexe A. 

1.3.2. Dureté 

 Un matériau peut être caractérisé de manière directe par des essais de dureté. Ces 
essais consistent à pénétrer un indenteur dans la surface d’un échantillon avec une force 
donnée et à laisser en charge un certain temps. La mesure de l’empreinte laissée sur la 
surface après la décharge permet ensuite de déterminer une valeur de dureté. 

 Plusieurs types de dureté existent et pour le cas présent la dureté Vickers a été 
utilisée. Cet essai est présenté dans la figure 1.3. A partir de la mesure de l’empreinte, une 
valeur de dureté Vickers est déterminée par l’expression suivante (Felder, 2005) : 

4�5 = 0,102 2 8 sin�136°2 
 .= ≈ 0,189  8.=  (1.5) 

Où HVF est la dureté Vickers, F est la force d’essai (N) et d est la moyenne des deux 
diagonales d1 et d2 (mm). 
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Figure 1.3 : Représentation schématique du principe de l'essai de dureté Vickers. 

 Les essais de dureté ont été réalisés avec une vitesse d’indenteur de 1 µm/s et une 
charge de 1 kgf. Selon la norme ISO 6507-1 qui régit cet essai, le temps de maintien doit 
être compris entre 10s et 15s. Kerisit (Kerisit, 2012) a observé que le temps de maintien de 
l’indentation avait une influence importante sur les valeurs de dureté pour le cas du tantale 
pur. La dureté diminue progressivement avec le temps de maintien puis atteint un palier 
après environ 20s d’indentation. Cet effet est attribué à la viscosité élevée du tantale à 
température ambiante. Pour cette raison, un temps de maintien de 30s a été choisi pour le 
cas présent afin de s’affranchir d’un quelconque effet lié au temps de maintien, même si ce 
temps est en dehors de l’intervalle indiqué dans la norme. 

1.3.3. Diffraction des rayons X 

 La technique de diffraction des rayons X a été utilisée pour cette étude pour la 
caractérisation de la macrotexture. Elle consiste à émettre un faisceau de rayons X à partir 
d’une source sur un échantillon plan et à détecter l’intensité des rayons diffractés. Le 
diffractomètre Empyrean de la société Malvern-Panalytical en configuration Bragg-
Brentano et un détecteur ponctuel de la même société ont été utilisés pour l’analyse (figure 
1.4). Le faisceau de rayons X arrive sur l’échantillon avec un angle d’incidence θ par 
rapport à la surface de l’échantillon et l’angle entre le faisceau diffracté et la surface vaut 

également θ. Une anode en cuivre (ABCD=1,54056 Å et ABCH =  1,54443 Å, où ABCD  et ABCH  sont les longueurs d’onde respectivement des raies Kα1 et Kα2) est utilisée comme 

source de rayons X avec les conditions 45 kV et 30 mA. 

 
Figure 1.4 : Représentation schématique de la mesure des figures de pôles par diffraction 
des rayons X avec la méthode en réflexion. 



Chapitre I : Techniques expérimentales et matière initiale 
 

17 

 Le diffractogramme, représentant l’intensité détectée en fonction de l’angle de 
déviation 2θ, réalisé sur le tantale pur est présenté dans la figure 1.5. Les pics d’intensité 
correspondent aux différentes familles de plans {hkl} présentes dans la microstructure. 
Pour chaque famille de plans, l’angle du faisceau diffracté est donné par la loi de Bragg : 

2 .IJK sin�L
 = M A (1.6) 

Où .IJK est la distance interréticulaire correspondant à la distance entre deux plans de la 
famille {hkl} (Å), θ est l’angle de Bragg (rad), n est l’ordre de diffraction et A est la 
longueur d’onde des rayons X (Å). Pour un système cubique, la distance interréticulaire est 
reliée au paramètre de maille par l’expression suivante : 

.IJK =  ��IHNJHNK² (1.7) 

Où a est le paramètre de maille (Å) et h, k et l sont les indices de Miller de la famille de 
plans. Ainsi, chaque pic d’intensité peut être associé à une famille de plans particulière. 

 
Figure 1.5 : Diffractogramme obtenu sur du tantale pur. 

 Afin de déterminer une fonction de distribution des orientations (Orientation 
Distribution Function, « ODF ») pour la description de la texture, l’acquisition d’au moins 
trois figures de pôles est nécessaire (Humphreys et Hatherly, 2004). Pour une famille de 
plans spécifique, le faisceau incident est positionné à l’angle de Bragg θ associé à cette 
famille (figure 1.5) et le détecteur est positionné à l’angle 2θ par rapport à ce faisceau. Ces 
positions du faisceau incident et du faisceau diffracté sont figées pendant toute la mesure. 
La figure de pôles est ensuite mesurée en faisant tourner successivement l’échantillon selon 
deux directions (figure 1.4) : une rotation autour de la direction normale au plan de 
l’échantillon (angle azimutal) et une rotation autour d’une direction perpendiculaire à cette 
direction normale (angle de tilt). Le traitement des figures de pôles et la méthode de 
détermination des ODFs sont détaillés dans la section 2.2. 
 
 
 



Chapitre I : Techniques expérimentales et matière initiale 
 

18 

1.3.4. Microscopie électronique à balayage 

 La microscopie électronique à balayage (« MEB ») est une technique d’observation 
de la surface d’un échantillon qui s’appuie sur le principe d’interaction entre les électrons 
et la matière. Différentes informations sont accessibles en fonction du type d’électrons 
détectés. Par exemple, les électrons secondaires sont principalement sensibles à la 
topographie de l’échantillon et les électrons rétrodiffusés sensibles au numéro atomique 
des atomes. Dans ces travaux, les techniques d’imagerie par contraste de canalisation des 
électrons (Electron Channeling Contrast Imaging, « ECCI ») et de diffraction des électrons 
rétrodiffusés (Electron BackScatter Diffraction, « EBSD ») sont employées. Les analyses 
sont réalisées à l’aide d’un MEB Carl Zeiss Supra40 équipé d’un canon à émission de 
champ. 

Imagerie par contraste de canalisation des électrons (« ECCI ») 

 La technique d’imagerie par contraste de canalisation des électrons permet 
l’observation des défauts cristallins présents dans une microstructure, en particulier les 
dislocations. Le terme « canalisation des électrons » est utilisé pour désigner la pénétration 
des électrons dans un réseau cristallin. Deux approches différentes existent pour décrire ce 
phénomène en fonction de la nature considérée pour les électrons (Wilkinson et Hirsch, 
1997; Kamaladasa et Picard, 2010). La première approche considère le caractère 
ondulatoire du faisceau d’électrons. Avec la seconde approche, les électrons sont assimilés 
à des particules et cela permet d’expliquer plus simplement le contraste associé aux défauts 
cristallins et le contraste d’orientation. 

 Dans la description particulaire, le réseau cristallin est assimilé à des rangées 
d’atomes réparties de manière régulière comme présenté dans la figure 1.6. Lorsque le 
faisceau incident arrive à la surface de l’échantillon, les électrons vont pénétrer sur une 
profondeur plus ou moins importante en fonction de leur trajectoire d’arrivée par rapport à 
l’alignement du réseau cristallin (figures 1.6a et 1.6b). Plus la profondeur de pénétration 
d’un électron est grande, plus sa probabilité d’être rétrodiffusé et collecté par le détecteur 
est faible. Ainsi, comme les électrons vont être plus rétrodiffusés pour certaines orientations 
que pour d’autres, cela mène à un contraste d’orientation. D’autre part, la présence d’un 
défaut cristallin tel qu’une dislocation désorganise localement l’agencement du réseau 
cristallin. Cela va perturber la pénétration des électrons à cet endroit et donc mener à une 
variation locale de l’intensité des électrons rétrodiffusés (figure 1.6c). Ainsi, la présence 
d’un défaut cristallin peut être mise en évidence par la canalisation des électrons. 

 Dans le cas présent, l’imagerie ECCI a été utilisée pour observer qualitativement la 
répartition spatiale des dislocations sous la forme de sous-structures lors de la déformation 
(section 2.4.1 du chapitre 2) et leur évolution par restauration statique (section 2.3 du 
chapitre 4). Les micrographies ont été acquises à l’aide d’un détecteur rétractable 
d’électrons rétrodiffusés avec une tension d’accélération de 30 kV, un diaphragme de 
60 µm et une distance de travail de 11 mm. 
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Figure 1.6 : Représentation schématique des différentes conditions d’arrivée des électrons 
par rapport au réseau cristallin : rétrodiffusion des électrons plus importante dans une 
condition « canal fermé » (a) que dans une condition « canal ouvert » (b). (c) La présence 
d’une dislocation perturbe localement le réseau cristallin et peut convertir une condition 
« canal ouvert » en une condition « canal fermé ». Figure tirée de (Kamaladasa et Picard, 
2010). 

Diffraction des électrons rétrodiffusés (« EBSD ») 

 La technique de diffraction des électrons rétrodiffusés permet d’accéder à des 
informations quantitatives concernant l’orientation cristallographique mais également la 
taille et la morphologie des grains ce qui en fait une technique très riche. La configuration 
géométrique pour la mise en œuvre de la technique EBSD est présentée dans la figure 1.7. 
L’échantillon est incliné à 70° pour augmenter l’intensité des électrons rétrodiffusés. Les 
échantillons sont diffractés par les familles de plans cristallins qui sont en position de 
Bragg. Cette diffraction se fait selon des cônes, dits cônes de Kessel (Baudin, 2010). 
L’intersection de ces cônes avec l’écran fluorescent plan du détecteur EBSD placé devant 
l’échantillon (figure 1.7) génère un ensemble de lignes qui forment les diagrammes de 
Kikuchi. Les largeurs des bandes sont liées aux distances interréticulaires des familles de 
plans. Les positions des bandes sur les diagrammes sont détectées par la méthode de la 
transformée de Hough et sont ensuite comparées aux positions théoriques déterminées à 
partir de la structure cristalline du matériau étudié. Cette comparaison permet alors de 
déterminer l’orientation cristallographique de la zone caractérisée. 

 Expérimentalement, la préparation de surface de l’échantillon est très importante 
car elle conditionne la qualité des diagrammes de Kikuchi, le signal analysé provenant de 
l’extrême surface de l’échantillon (quelques dizaines de nm (Baudin, 2010)). En effet, si la 
surface présente des problèmes d’oxydation ou d’écrouissage par exemple, cela va dégrader 
la détection des bandes. La surface de l’échantillon doit par conséquent être très soignée. 

 Dans ces travaux, les cartographies EBSD ont été acquises avec une tension 
d’accélération de 20 kV, un diaphragme de 120 µm et une distance de travail de 15 mm à 
l’aide du système Quantax de Bruker composé d’une caméra EBSD e-FlashHR et du logiciel 
Esprit 2.1. 
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 Le traitement des données EBSD pour la détermination des joints de grains, le calcul 
de la taille moyenne de grains (au sens du diamètre de cercle équivalent) et la classification 
des grains selon leur orientation cristallographique est défini lors de la description de l’état 
initial dans la section 2.1 suivante. 

 Le traitement des données EBSD pour l’estimation de densités de dislocations est 
défini lors de la caractérisation de l’état déformé dans la section 2.3.1 du chapitre 2. 

 Le traitement des données EBSD pour la quantification des sous-structures de 
dislocations est défini dans la section 2.4.2 du chapitre 2. 

 Le traitement des données EBSD pour la détermination de fractions recristallisées 
est défini dans la section 2.1.1 du chapitre 3. 

 
Figure 1.7 : (a) Configuration géométrique pour la mise en œuvre de la technique EBSD 
et (b) montage réel dans la chambre d'un MEB. Figure tirée de (Baudin, 2010). 
 

2. Caractérisation de la matière initiale 
2.1. Analyse de la microstructure avec la technique EBSD 

 Pour ces travaux, la matière initiale se présente sous la forme d’une tôle de tantale 
pur (> 99,95 % massique) de 12 mm d’épaisseur. La tôle a été mise en forme par un 
laminage à froid suivi d’un traitement thermique de recristallisation. Afin d’analyser la 
microstructure de la tôle, deux échantillons sont prélevés au centre et au quart de l’épaisseur 
en prenant soin de conserver la direction normale1 (DN) de la tôle verticale comme présenté 
dans la figure 1.8. Chaque échantillon est ensuite poli selon le protocole décrit dans la 
section 1.3.1. Une cartographie EBSD de dimensions 1,20 mm x 0,90 mm est acquise pour 
chaque cas avec un pas d’acquisition de 1,20 µm (figures 1.8a et 1.8b). Ce pas d’acquisition 
a été choisi de manière à réaliser un compromis entre la surface caractérisée et la résolution 

 
1 La tôle initiale a été reçue sous la forme d’un disque et la direction de la dernière passe de laminage DL est 
inconnue (DT : direction tangentielle). Les échantillons de cette étude étant prélevés à différentes zones de la 
tôle, des directions X et Y sont définies comme étant deux directions indicatives du plan DL-DT. A l’inverse, 
la direction normale DN correspond à la véritable direction normale macroscopique de la tôle initiale et est 
commune à tous les échantillons. Par conséquent, c’est la direction de référence utilisée pour toute l’étude. 
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spatiale pour avoir des résultats statistiquement représentatifs. Le post-traitement des 
données EBSD a été réalisé avec la boîte à outils MTEX (Bachmann et al., 2010) sur 
Matlab®. Dans toute l’étude, les joints de grains sont définis comme les joints avec un angle 
de désorientation supérieur à 10°. Après vérification visuelle, cette valeur de seuil apparaît 
satisfaisante pour distinguer deux grains d’orientations différentes. 

 La microstructure initiale est entièrement recristallisée mais n’est pas homogène 
entre le centre et le quart de l’épaisseur de la tôle. Cette hétérogénéité concerne tout d’abord 
les orientations cristallographiques des grains, visible qualitativement par une distribution 
des couleurs des grains différente. La texture des matériaux CC après laminage à froid est 
communément décrite par des fibres d’orientations. Une fibre correspond à un ensemble 
d’orientations ayant une direction cristallographique donnée parallèle à une direction 
macroscopique. De plus amples détails concernant la description des textures de 
déformation des matériaux CC sont présentés dans la section 1.4 du chapitre 2. Dans le cas 
présent, la fibre θ et la fibre γ, définies respectivement par la direction cristallographique 
<100> et <111> parallèle à la direction normale de la tôle, ont pu être étudiées du fait que 
cette direction est la seule direction macroscopique connue et commune à tous les 
échantillons. Ainsi, pour quantifier les différences de texture cristallographique, les grains 
sont rangés en trois classes selon leur orientation moyenne : 

• Les grains de la fibre θ (<100> // DN) ; 
• Les grains de la fibre γ (<111> // DN) ; 
• Les grains « Autres » qui correspondent aux grains n’appartenant à aucune des deux 

précédentes fibres. 
Cette classification est réalisée avec une tolérance de 15° pour chaque classe d’orientations. 

 La fibre γ est très intense au centre de la tôle (environ 81% en fraction surfacique 
dans la figure 1.8a et intensité élevée pour la figure de pôles {111} de la figure 1.8c). Pour 
la microstructure au quart de l’épaisseur, la texture est moins marquée avec une fibre γ 
minoritaire (environ 10%) et une fibre θ plus intense (environ 33%) comme illustré dans 
les figures 1.8b et 1.8d. Cette différence de texture cristallographique entre les deux zones 
peut raisonnablement être attribuée à la dernière étape de laminage à froid avant le 
traitement thermique de recristallisation pour la mise en forme de la tôle. En effet, comme 
observé aussi bien sur des matériaux de structure cubique centrée (« CC ») (Clark et al., 
1991) que cubique à faces centrées (« CFC ») (Truszkowski et al., 1980), les conditions de 
laminage (géométrie de la zone de déformation et frottement entre les rouleaux et la tôle) 
peuvent donner lieu à des composantes de cisaillement jusqu’au premier quart de 
l’épaisseur de la tôle. Ainsi, la texture est hétérogène dans l’épaisseur de la tôle. 

 Les deux microstructures présentent également une hétérogénéité en termes de taille 
de grains comme présenté dans la figure 1.9. Pour le calcul de la taille, le diamètre 
équivalent d’un grain, défini comme le diamètre du cercle de surface égale à la surface du 
grain, a été utilisé. Les grains sur les bords de la cartographie EBSD et ceux plus petits que 
5 pixels sont exclus du calcul de la moyenne. La taille moyenne des grains telle qu’elle a 
été calculée dans ce travail correspond à la moyenne des diamètres équivalents pondérés 
par les surfaces de grains respectives. Les résultats indiquent que les grains au centre de la 
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tôle ont une taille moyenne plus grande que ceux au quart de l’épaisseur, le diamètre 
équivalent moyen étant respectivement de 156 µm et 108 µm. Cela est étayé également par 
la distribution de taille de grains plus large au centre qu’au quart de l’épaisseur (figure 1.9). 

 
Figure 1.8 : Cartographies EBSD des orientations cristallographiques acquises (a) au 
centre et (b) au quart de l’épaisseur de la tôle initiale (code de couleur défini selon la 
projection de la direction normale DN dans le triangle standard ; pour rappel, X et Y sont 
deux directions inconnues du plan de laminage de la tôle initiale). Les traits blancs et noirs 
représentent les joints de grains définis par un angle de désorientation supérieur à 10° 
pour chaque cas ; (c)&(d) : figures de pôles pour chaque cas représentées dans le plan 
X−Y (i.e. normal à DN) avec intensités indiquées en MRD (« Multiple of a random 
distribution »). 

 
Figure 1.9 : Distributions de taille de grains (diamètre équivalent) au centre (noir) et au 
quart de l’épaisseur (rouge) de la tôle initiale déterminées respectivement à partir des 
cartographies EBSD des figures 1.8a et 1.8b. 
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2.2. Analyse de la macrotexture avec la technique DRX 

 Afin d’analyser la macrotexture de la matière initiale, la tôle initiale a été 
caractérisée avec la technique DRX. Pour ce faire, des échantillons suffisamment grands 
(10 mm x 20 mm) sont prélevés dans la tôle initiale dans le plan X-Y (i.e. normal à DN) et 
polis afin d’observer la texture au centre et au quart de l’épaisseur de la tôle. Pour chaque 
cas, les figures de pôles {110}, {200}, {211} et {222} sont mesurées avec le diffractomètre 
Empyrean (section 1.3.3) avec un pas de 3° en azimut et de 3° pour le tilt variant de 0° à 
69°. Les figures de pôles expérimentales sont ensuite corrigées des effets du bruit de fond 
et de la défocalisation puis normalisées. Les ODFs sont déterminées à partir de ces quatre 
figures de pôles à l’aide de la boîte à outils MTEX par une méthode qui consiste à 
discrétiser l’ODF global en une combinaison linéaire d’ODFs unimodaux (décrit chacun 
par une fonction radiale symétrique) et à développer cette combinaison linéaire en série de 
Fourier (Hielscher et Schaeben, 2008). Dans le cas présent, une fonction radiale du type de 
la Vallée Poussin (Schaeben, 1999) avec une demi-largeur de 5° (développement en série 
de Fourier jusqu’au rang 58) est utilisée. Les matériaux CC formant souvent des textures 
type fibre après le laminage à froid (section 1.4 du chapitre 2), les ODFs sont couramment 
représentées dans l’espace des angles d’Euler (selon la convention de Bunge (Bunge, 
1983)) dans la section à φ2 = 45° où les fibres θ et γ sont présentes comme illustré dans la 
figure 1.10c. Les résultats obtenus au centre et au quart de l’épaisseur de la tôle sont 
présentés respectivement dans les figures 1.10a et 1.10b. Ils confirment la différence de 
texture entre ces deux zones observées précédemment à plus petite échelle avec la 
technique EBSD (figure 1.8). Il est notamment à nouveau observé que la fibre γ est très 
intense au centre et que les grains « Autres » sont majoritaires au quart de l’épaisseur. Seule 
une comparaison qualitative est possible car les résultats obtenus sont fortement dépendants 
de la technique employée. 

 Pour le cas du centre de la tôle initiale, la prédominance de la fibre γ a été étudiée 
plus en détail afin d’observer de potentielles hétérogénéités significatives dans la texture 
initiale. Pour ce faire, l’échantillon observé avec la technique DRX (pour le centre de 
l’épaisseur) a été caractérisé avec la technique EBSD comme présenté dans la figure 1.11. 
Trois cartographies EBSD dix fois plus grandes que celles de la figure 1.8 ont été acquises 
à trois localisations aléatoires (dimensions 3,80 mm x 2,85 mm et pas d’acquisition de 
3,45 µm). 
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Figure 1.10 : Représentation des fonctions de distribution des orientations dans la section 
à φ2 = 45° pour (a) le centre et (b) le quart de l’épaisseur de la tôle initiale ; (c) localisation 
des fibres θ et γ et des orientations associées dans la section à φ2 = 45° de l’espace 
d’Euler ; (d) fraction de chaque classe d’orientations obtenue avec les techniques EBSD 
et DRX pour le centre et le quart de l’épaisseur. 

 
Figure 1.11 : Cartographies EBSD des orientations cristallographiques acquises au centre 
de la tôle initiale (code de couleur défini selon la projection de la direction normale DN 
dans le triangle standard). Les traits blancs représentent les joints de grains définis par un 
angle de désorientation supérieur à 10°. Le rectangle bleu sur la face droite du 
parallélépipède et les rectangles blancs sur la cartographie EBSD #1 représentent la taille 
d’une cartographie EBSD comme celles de la figure 1.8. 
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 Les fractions surfaciques des grains de la fibre θ, de la fibre γ et de la classe 
« Autres » sont détaillées quantitativement pour chaque cartographie EBSD dans la 
figure 1.12. Les résultats confirment la prédominance de la fibre γ au centre de la tôle 
initiale avec une grande représentativité statistique. Cependant, ils montrent également que 
la fraction surfacique de grains de la fibre γ varie entre 70% et 80% selon la zone où est 
réalisée la cartographie EBSD. Les rectangles blancs sur la cartographie EBSD #1 (appelés 
Carto#1a et Carto#1b) représentent la taille des cartographies réalisées pour l’observation 
de la microtexture dans la figure 1.8 (et pour l’analyse des microstructures déformées à 
l’échelle du polycristal au chapitre 2). Avec cette taille d’observation, il apparaît clairement 
que la fibre γ peut être beaucoup moins dominante (figure 1.12). En effet, la fraction 
surfacique de grains de la fibre γ est d’environ 70% pour la cartographie EBSD #1a de 
gauche alors qu’elle est d’environ 50% pour la cartographie EBSD #1b de droite. Dans la 
suite, seule la technique EBSD sera utilisée pour l’analyse de la microtexture des 
échantillons après déformation (section 2.2 du chapitre 2). 

 
Figure 1.12 : Fraction surfacique des grains de la fibre θ, de la fibre γ et de la classe 
« Autres » pour chaque cartographie EBSD de la figure 1.11. 

 

3. Conclusions 

 Dans ce chapitre, les différents moyens d’essais mécaniques et techniques de 
caractérisation utilisés lors de la thèse ont été présentés. La caractérisation du tantale pur à 
l’état de réception a été présentée. La microstructure initiale est entièrement recristallisée 
mais une forte hétérogénéité en termes de taille de grains et de texture est présente entre le 
centre et le quart de l’épaisseur de la tôle. La taille des grains au centre est supérieure à 
celle au quart de l’épaisseur. Au centre de l’épaisseur, les grains de la fibre γ sont très 
majoritaires (entre 50% et 80%). Au quart de l’épaisseur, les grains de la fibre γ sont en 
revanche très minoritaires (environ 10%) et en plus faible proportion que ceux de la fibre θ 
(environ 33%). 
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1. Etat de l’art 
1.1. Déformation plastique dans les alliages métalliques 

 Introduction 

 Le comportement d’un matériau tout au long de sa mise en forme dépend de ses 
propriétés intrinsèques, parmi lesquelles l’énergie de faute d’empilement (Stacking Fault 
Energy, « SFE ») est l’une des plus influentes. Elle détermine dans quelle mesure une 
dislocation parfaite a la capacité de se dissocier en deux dislocations partielles avec la 
création d’une faute d’empilement entre elles (figure 2.1a). L’espacement entre ces 
dislocations partielles est d’autant plus important que l’énergie de faute d’empilement est 
faible. Or plus cet espacement est important, plus il est difficile pour les dislocations de se 
recombiner, condition nécessaire notamment au glissement dévié (cross-slip) qui permet le 
changement de plan de glissement (figure 2.1b). Avec la capacité de glissement dévié, les 
dislocations vont se déplacer afin de prendre les configurations qui minimisent leur énergie. 
L’énergie d’une dislocation est la somme de l’énergie de cœur et de l’énergie élastique 
engendrée par le champ de déformation présent autour de la dislocation (Hull et Bacon, 
2011). Ces énergies élastiques sont minimisées lorsque les dislocations se regroupent en 
amas ou en sous-joints dans des sous-structures bien organisées. Par conséquent, plus 
l’énergie de faute d’empilement est élevée, plus les dislocations sont aptes à migrer et ainsi 
la formation de sous-structures est facilitée. 

 
Figure 2.1 : (a) Micrographie obtenue par microscopie électronique à transmission 
(« MET ») des fautes d’empilement entre deux dislocations partielles lors de la 
déformation à chaud d’un superalliage base nickel monocristallin. Figure tirée de (Dubiel 
et Czyrska-Filemonowicz, 2006) ; (b) Représentation schématique de la chronologie du 
glissement dévié d’une dislocation pour le cas d’un matériau CFC. Figure tirée de (Hull 
et Bacon, 2011). 

 Cependant, les fautes d’empilement n’ont pas été observées dans les matériaux CC. 
Des calculs d’énergie en considérant d’hypothétiques fautes d’empilement ont confirmé 
que leur existence est très peu probable pour ces matériaux (Vitek, 1976). Par conséquent, 
les énergies de faute d’empilement sont le plus souvent estimées théoriquement en faisant 
différentes hypothèses. Pour le tantale, l’énergie de faute d’empilement à température 
ambiante est estimée à environ 41 mJ/m2 et 220 mJ/m2 en considérant les cas où les fautes 
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d’empilement sont respectivement sur les plans {112} (Wasilewski, 1967) et les plans 
{110} (Pegel, 1968). Du fait de l’instabilité des fautes d’empilement dans les matériaux 
CC, le glissement dévié peut avoir lieu facilement et les matériaux CC se comportent de 
manière similaire aux matériaux CFC ayant des énergies de faute d’empilement élevées, 
comme l’aluminium pur ou le nickel pur par exemple (Humphreys et Hatherly, 2004). La 
possibilité de glissement dévié explique la raison pour laquelle la restauration est très active 
pour les matériaux CC, pour le tantale en particulier. Ce point sera discuté plus en détail 
dans le chapitre 4. 

 Pour les matériaux CC, trois systèmes de glissement existent : {110} <111>, 
{112} <111> et {123} <111>. La même famille de directions <111> est contenue dans les 
trois plans et en particulier trois plans {110}, trois plans {112} et six plans {123} 
s’intersectent selon une même direction <111>. Dans ce cas, quand le glissement dévié se 
produit, les dislocations peuvent se déplacer selon diverses combinaisons de ces trois plans 
(Hull et Bacon, 2011). L’activation spécifique de certains systèmes de glissement dépend 
de la composition chimique du matériau, de l’orientation cristallographique, de la 
température et de la vitesse de déformation (Hull et Bacon, 2011; Humphreys et Hatherly, 
2004). Pour une déformation à froid, le glissement est principalement observé sur les plans 
{110} (Orlans-Joliet et al., 1988). Pour le cas du tantale, le glissement a lieu principalement 
sur les plans {110} mais l’observation de traces de glissement avec un aspect ondulé est un 
indicateur que le glissement a lieu sur d’autres plans (Weinberger et al., 2013). A très faible 
température (4,2 K), le glissement a tendance à se produire sur les plans {110} pour une 
déformation en traction et sur les plans {112} pour une déformation en compression. A une 
température plus élevée, le glissement a lieu sur les plans avec la contrainte résolue de 
cisaillement la plus élevée parmi tous les systèmes de glissement possibles. La présence de 
solutés (carbone, oxygène ou azote) rend les traces de glissement rectilignes ce qui 
indiquerait que le glissement a lieu uniquement sur les plans {110} (Weinberger et al., 
2013). 

 Par ailleurs, lors de simulations de plasticité cristalline (avec un modèle de Taylor 
de type contraintes relâchées) du laminage à froid de tantale pur (Raabe et al., 1993, 1994), 
les textures simulées étaient en meilleur accord avec celles expérimentales lorsque les 
glissements sur les plans {110}, {112} et {123} étaient considérés. 

 
 Sous-structures de dislocations 

 Les premières observations de microstructures déformées ont été réalisées par MET 
en raison de l’échelle d’observation. Ensuite, les microstructures déformées ont pu être 
caractérisées par MEB avec le développement des techniques ECCI et EBSD notamment. 
Toutefois, les sous-structures de dislocations restent le plus souvent observées par MET 
aujourd’hui. De plus, la majorité des travaux a été réalisée sur des matériaux CFC 
(notamment l’aluminium, le nickel et le cuivre). Bien que les mécanismes de plasticité 
soient différents entre les matériaux CC et CFC, les différents éléments constituant les 
hétérogénéités intragranulaires détaillées ci-après sont rencontrés aussi bien pour les uns 
que pour les autres. 
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 La microstructure déformée peut être décrite à plusieurs échelles comme illustré 
dans la figure 2.2. Tout d’abord, les cellules, le plus souvent de forme équiaxe et libres de 
dislocations, constituent les plus petits éléments de volume qui se forment au début de la 
déformation. Avec une déformation croissante, le nombre de cellules augmente et des blocs 
de cellules (Cell Blocks, « CBs ») contenant plusieurs cellules se forment. A une échelle 
plus grande, les blocs de cellules sont délimités entre eux par des sous-joints plutôt fins 
appelés parois de dislocations (Dense Dislocation Walls, « DDWs ») et par des sous-joints 
plus larges appelés microbandes (« MBs ») (figures 2.2a et 2.3a). Les cellules à l’intérieur 
d’un même bloc se déforment de manière assez uniforme avec moins de systèmes de 
glissement activés que ne l’exige le critère de plasticité de Taylor (Taylor, 1938). A 
l’opposé, l’activité des systèmes de glissement est différente entre deux blocs de cellules 
voisins ce qui permet de satisfaire la déformation macroscopique (Bay et al., 1992). Avec 
un niveau de déformation plus important, ces blocs de cellules peuvent devenir très plats et 
peuvent être qualifiés de bandes de cellules lorsqu’il n’y a plus qu’une ou deux cellules 
dans l’épaisseur. Les parois de dislocations et les microbandes sont alors confondues et 
sont remplacées par des sous-joints dit lamellaires (figures 2.2b et 2.3b) (Doherty et al., 
1997; Driver, 1995). 

 
Figure 2.2 : Représentations schématiques de la subdivision d’un grain pour le cas des (a) 
déformations faibles et (b) déformations élevées. Figures tirées de (Hughes et Hansen, 
1997). 

 
Figure 2.3 : Micrographies obtenues par MET de la subdivision d’un grain lors du 
laminage à froid de nickel pur : (a) réduction de 50% (εVM ≈ 0,8) et (b) réduction de 95% 
(εVM ≈ 3,5). Figures tirées de (Hughes et Hansen, 1993). 
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 La transition entre ces deux types de structures se produit pour un niveau de 
déformation qui dépend du matériau et des conditions de déformation (mode, vitesse et 
température). Entre ces deux états, la microstructure est assez hétérogène et des bandes de 
micro-cisaillement peuvent apparaître (figure 2.4). Ces bandes entrecoupent de manière 
oblique la structure de blocs de cellules mais ne traversent pas entièrement les grains. 
Comme les sous-joints deviennent sinueux et prennent des formes proches de « S », les 
bandes de micro-cisaillement peuvent être également dénommées « bandes S ». La 
formation de ces bandes peut être reliée à l’activation de nouveaux systèmes de glissement. 
Avec une déformation croissante, les bandes de micro-cisaillement se confondent 
progressivement avec les sous-joints lamellaires ce qui rend difficile leur distinction 
(Hughes et Hansen, 1993, 2018; Humphreys et Hatherly, 2004). Pour le cas du laminage, 
il est souvent observé que les microbandes et les sous-joints lamellaires s’alignent avec la 
direction de laminage au fur et à mesure de la déformation (Hughes et Hansen, 1997; Liu 
et al., 1998; Hurley et Humphreys, 2003). Cet alignement progressif serait la conséquence 
de l’accumulation des micro-cisaillements des blocs de cellules (Hughes et Hansen, 1993). 

 
Figure 2.4 : Micrographie obtenue par MET de la subdivision d’un grain lors du laminage 
à froid de nickel pur (réduction de 50% (εVM ≈ 0,8)) où des bandes de micro-cisaillement 
traversant les blocs de cellules sont visibles. Figure tirée de (Hughes et Hansen, 2018). 

 
 Classifications utilisées 

 Pour décrire la microstructure déformée, plusieurs classifications sont proposées 
dans la littérature. Une première classification distingue les joints de grains à faible angle 
de désorientation (Low Angle Grain Boundaries, « LAGBs ») des joints de grains à fort 
angle de désorientation (High Angle Grain Boundaries, « HAGBs »). La valeur limite pour 
la transition entre ces deux types de joints de grains est généralement prise entre 10° et 15° 
(Read et Shockley, 1950). Ainsi, les LAGBs désignent les sous-joints et les HAGBs les 
joints de grains à proprement parler. 

 Une autre classification (Kuhlmann-Wilsdorf et Hansen, 1991) distingue les sous-
joints en se basant sur les mécanismes par lesquels ils sont formés. Les sous-joints des 
cellules de dislocations constituent les sous-joints accidentels (Incidental Dislocation 
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Boundaries, « IDBs »). Tous les autres types de sous-joints (parois de dislocations, 
microbandes, sous-joints lamellaires, sous-joints dans les bandes de micro-cisaillement) 
constituent les sous-joints géométriquement nécessaires (Geometrically Necessary 
Boundaries, « GNBs »). Les IDBs sont le résultat de l’accumulation aléatoire des 
dislocations induites par une activité de glissement localement homogène. Ces dislocations 
se piègent et forment des sous-joints à faible désorientation. Les GNBs sont en revanche 
causés par les différentes activités de glissement entre blocs de cellules voisins d’où leur 
dénomination de « géométriquement nécessaires » afin d’accommoder les désorientations. 
Néanmoins, cette classification n’est pas unanimement acceptée dans la littérature. Comme 
souligné par Humphreys et Hatherly (Humphreys et Hatherly, 2004), les IDBs, malgré leur 
dénomination, sont géométriquement nécessaires au même titre que les GNBs car ils 
permettent d’accommoder des désorientations. C’est pourquoi ces auteurs considèrent qu’il 
est plus approprié de distinguer les sous-joints en fonction de leur nature transitoire (sous-
joints des cellules) ou permanente (parois de dislocations, microbandes) dans la 
microstructure déformée. 

Synthèse 

• Les matériaux pour lesquels le glissement dévié peut avoir lieu (CFC à forte énergie de 
faute d’empilement ou CC) développent des sous-structures de dislocations lors de la 
déformation ; 

• Plusieurs classifications pour décrire ce développement existent dans la littérature : 
LAGBs et HAGBs, IDBs et GNBs ;  

• Cependant, il n’y pas de consensus dans la littérature à propos de ces classifications, en 
particulier celle distinguant les IDBs et les GNBs. 

 

1.2. Evolution des sous-structures lors de la déformation plastique 
 Taille des sous-structures 

 Pour décrire quantitativement les sous-structures de dislocations, les évolutions de 
leur taille et de leur désorientation lors de la déformation ont été examinées dans de 
nombreux travaux. Gil Sevillano et al. (Gil Sevillano et al., 1980) ont fait la revue de 
différentes caractérisations réalisées par MET avant 1980 sur des matériaux CC (fer, 
niobium) et CFC (aluminium, cuivre) déformés à froid par différents modes de 
déformation. Les résultats montrent que les tailles de sous-structures diminuent quand la 
déformation augmente d’une manière identique indépendamment de la structure 
cristallographique du matériau et de son mode de déformation (figure 2.5a). Il est à noter 
que les tailles de sous-structures considérées ne sont pas des diamètres équivalents mais 
très souvent des intercepts linéaires en raison de l’alignement des sous-joints à partir d’un 
certain niveau de déformation. Les études plus récentes réalisées principalement sur des 
matériaux CFC déformés à froid comme l’aluminium (Liu et Hansen, 1995; Furu et al., 
1995; Hughes et al., 1997; Mishin et al., 2003; Hurley et Humphreys, 2003; Kapoor et al., 
2013; Kamikawa et Tsuji, 2016; Hughes et Hansen, 2018; Almeida et al., 2020a), le nickel 
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(Hughes et al., 1998; Hughes et Hansen, 2000, 2018; Wu et al., 2011; Bhattacharjee et al., 
2013; Zhang et al., 2013a, 2017b), le cuivre (Gu et al., 2010; Mishin et al., 2003; Shaarbaf 
et Toroghinejad, 2008; Suresh et al., 2012; Zolotorevsky et al., 2020) et l’acier inoxydable 
304L (Hughes et al., 1998; Odnobokova et al., 2015) ont abouti à des tendances similaires. 
Dans une moindre mesure, les matériaux CC comme le niobium (Gapontseva et al., 2016; 
Srinivasan et al., 2009) et l’acier IF (Interstitial Free) (Li et al., 2004b; Samet-Meziou et 
al., 2008; Orlov et al., 2013; Jamaati et al., 2015; Cruz-Gandarilla et al., 2016) ont été 
caractérisés et les tendances observées sont similaires à celles observées sur les matériaux 
CFC. Pour le tantale, les tailles de sous-structures mesurées lors de la déformation à froid 
de monocristaux (Vandermeer et Snyder, 1979), d’oligocristaux (Sandim et al., 1999a, 
2001) et de polycristaux (Deng et al., 2014a; Hughes et Hansen, 1997; Liu et al., 2017, 
2018b; Mathaudhu et Ted Hartwig, 2006; Zhu et al., 2020a) sont de même ordre de 
grandeur que les résultats précédents. D’une manière générale, après une diminution rapide 
jusqu’à un niveau de déformation d’environ 1,5, les tailles de sous-structures diminuent 
ensuite plus lentement de manière linéaire (figure 2.5a). Nes (Nes, 1997) relie cette linéarité 
à celle ayant lieu lors du stade IV de l’écrouissage en utilisant la corrélation couramment 
employée entre la contrainte d’écoulement et l’inverse de la taille des sous-structures. Un 
parallèle similaire est également reporté par Hughes et Hansen (Hughes et Hansen, 2018). 

 D’autre part, la taille des sous-structures évolue de manière différente lorsque les 
IDBs sont distingués des GNBs. En effet, il a été observé sur de l’aluminium pur, du nickel 
pur et de l’acier IF laminés à froid (Hansen et Hughes, 1995; Hughes et al., 1997; Li et al., 
2004b; Hughes et Hansen, 2018) que la diminution de l’espacement entre les GNBs quand 
la déformation augmente est plus rapide que celle de l’espacement entre les IDBs (figure 
2.5b). Pour les niveaux de déformation élevés, les deux espacements sont à peu près 
similaires ce qui laisse supposer que la microstructure s’est réorganisée en bandes d’une 
cellule d’épaisseur. 

 
Figure 2.5 : (a) Evolution de la taille des sous-structures avec le niveau de déformation 
(taille normalisée par la valeur trouvée pour εVM ≈ 1,5) pour plusieurs matériaux CC (Fe, 
Nb) et CFC (Al, Cu) déformés à froid par différents modes de déformation. Figure tirée de 
(Gil Sevillano et al., 1980) ; (b) Evolution de l’espacement entre les IDBs et entre les GNBs 
avec le niveau de déformation pour de l’aluminium pur laminé à froid. Figure tirée de 
(Hansen et Hughes, 1995). 
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 Désorientation des sous-joints 

 L’évolution de l’angle de désorientation des sous-joints avec la déformation a 
également été étudiée mais dans une moindre mesure. Les travaux ont été réalisés 
principalement sur des matériaux CFC notamment l’aluminium (Almeida et al., 2020b; 
Furu et al., 1995; Hansen et Hughes, 1995; Hughes et Hansen, 1997, 2018; Kamikawa et 
Tsuji, 2016; Kapoor et al., 2013; Lanjewar et al., 2020; Liu et Hansen, 1995; Liu et al., 
2020; Mishin et al., 2003), le nickel (Wu et al., 2011; Korznikova et al., 2012; Zhang et al., 
2013a) et le cuivre (Deng et al., 2016; Suresh et al., 2012; Uniwersał et al., 2016; Yoshida 
et al., 2014; Zolotorevsky et al., 2020). Moins de travaux ont été réalisés sur des matériaux 
CC comme le fer (Gil Sevillano et al., 1980), l’acier IF (Li et al., 2003, 2004b; Orlov et al., 
2013; Samet-Meziou et al., 2008) et le tantale (Sandim et al., 2001; Moussa et al., 2017; 
Liu et al., 2017; Zhu et al., 2020b). D’une manière générale, l’angle de désorientation 
augmente avec la déformation mais dans une gamme de valeurs qui varie selon le matériau 
étudié, le mode de déformation utilisé ou encore la technique de détermination de l’angle 
de désorientation. 

 Cette augmentation est généralement assez linéaire sans saturation apparente. 
Cependant, une saturation de l’angle de désorientation entre 2° et 3° à partir d’un niveau 
de déformation d’environ 1 est observée dans quelques études (Furu et al., 1995; Li et al., 
2003; Nes et al., 1982) (figure 2.6a). Pantleon (Pantleon, 2005a) a examiné cette différence 
et a démontré que cette saturation n’est qu’apparente. Elle est causée par la superposition 
de différents types de sous-joints (IDBs et GNBs) et par l’utilisation de valeurs seuil pour 
la détermination des sous-joints. D’une part, l’angle de désorientation augmente au cours 
de la déformation pour les IDBs et les GNBs mais d’une manière bien distincte : 
l’augmentation est beaucoup plus rapide et les angles de désorientation plus élevés pour les 
GNBs que pour les IDBs (figure 2.6b). Ainsi, les angles de désorientation des GNBs 
peuvent dépasser la valeur seuil pour la détermination des joints de grains pour les niveaux 
de déformation élevés ce qui indique la transformation d’un GNB en un joint de grain 
(Hughes et Hansen, 1997; Sandim et al., 1999a). Le fait de ne pas considérer cette 
fragmentation de grain dans l’analyse donne lieu, en partie, à la conclusion d’une saturation 
de la désorientation des GNBs. Il est à noter qu’il est difficile de différencier les joints de 
grains présents dès l’état initial de ceux formés lors de la déformation par fragmentation. 
Une méthode pour réaliser cette distinction lors de caractérisations par EBSD est proposée 
par Zolotorevsky et al. (Zolotorevsky et al., 2019) et est détaillée plus bas. D’autre part, 
l’utilisation d’un seuil inférieur, notamment imposée par la résolution angulaire lors de 
caractérisations par EBSD, revient à exclure également une partie des sous-joints 
notamment des IDBs. 
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Figure 2.6 : (a) Evolution de l’angle de désorientation des sous-joints avec le niveau de 
déformation pour de l’aluminium pur laminé à froid (saturation apparente pour εVM ≈ 1). 
Figure tirée de (Furu et al., 1995) ; (b) Evolution de l’angle de désorientation des IDBs et 
des GNBs avec le niveau de déformation pour de l’aluminium pur laminé à froid. Les lignes 
noires sont les ajustements par la méthode des moindres carrés des équations (2.1) et (2.2) 
pour respectivement les IDBs et les GNBs. Figure tirée de (Pantleon, 2005a). 

 Modèles d’évolution des sous-structures 

 Dans le but de décrire l’évolution de l’angle de désorientation en fonction du type 
de sous-joints, des lois puissances empiriques ont tout d’abord été proposées par Hughes et 
al. (Hughes et al., 1997). Des lois puissances avec des exposants d’environ 1/2 et 2/3 pour 
respectivement les IDBs et les GNBs ont permis un accord assez correct avec des données 
expérimentales obtenues sur de l’aluminium laminé à froid. Plus tard, Pantleon (Pantleon, 
2001, 2004) a proposé de nouvelles expressions à partir de modèles théoriques basés sur 
les mécanismes de formation de chaque type de sous-joints : 

L/PQRRRRRR�°
 = ST2  � U/PQ �� = V/PQ��� (2.1) 
 
 LWXQRRRRRR�°
 = ST2  S UWXQ �� +  �Y Z=  ��= = VWXQ��� + [ ��= (2.2) 

Où U/PQ et UWXQ sont des constantes égales à Pb/d* (avec P la probabilité d’immobilisation 
des sous-joints, b le module du vecteur de Burgers et d* la distance entre sous-joints) et �Y Z est le déséquilibre d’activation des systèmes de glissement de part et d’autre des sous-
joints. 
 L’expression déterminée pour l’angle de désorientation moyen des IDBs est en 
accord avec la loi puissance avec un exposant de 1/2. En revanche, l’expression pour les 
GNBs se distingue d’une loi puissance notamment par le second membre de la racine. 
Celui-ci représente la contribution causée par la différence d’activité des systèmes de 
glissement. De plus, la transition entre une évolution rapide et ensuite plus linéaire est 
mieux transcrite avec cette expression (Pantleon, 2005a). Cette transition peut être reliée à 
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celle entre le stade III et le stade IV de l’écrouissage. Ainsi, d’autres auteurs (Hughes et 
Hansen, 2018) proposent de manière alternative de décrire les évolutions par des lois 
bilinéaires avec une pente différente pour chaque stade de l’écrouissage. 

 La distribution des angles de désorientation des sous-joints a aussi été examinée 
afin d’avoir une description plus précise de la microstructure en complément de 
l’information des valeurs moyennes. Les densités de probabilité des angles de 
désorientation des IDBs et des GNBs sont très bien décrites par des distributions de 
Rayleigh (Pantleon et Hansen, 2001) s’exprimant sous la forme : 

\]�L
 = L�=  exp �− L=2 �=� (2.3) 

Où � est l’écart-type de la distribution égal à L̅�2/T (avec L̅ l’angle de désorientation 

moyen). 

 Les auteurs proposent une description universelle de la distribution de chaque type 
de sous-joints en normalisant l’angle de désorientation par l’angle de désorientation moyen 
(Pantleon et Hansen, 2001) (figure 2.7a). De manière similaire, l’existence d’une 
description universelle pour l’espacement entre sous-joints indépendante des conditions de 
déformation et du matériau a été proposée (Godfrey et Hughes, 2000). 

 La distribution globale des angles de désorientation considérant à la fois ceux des 
IDBs et ceux des GNBs simultanément peut être décrite par une combinaison linéaire de 
deux distributions de Rayleigh (figure 2.7b). Ainsi, à partir d’une distribution globale, les 
paramètres relatifs aux IDBs et aux GNBs peuvent être estimés (Pantleon et Hansen, 2001). 
En se basant sur cette observation, Moussa et al. (Moussa et al., 2017) ont transposé cette 
méthode à des gradients d’angle de désorientation mesurés par EBSD sur du tantale pur 
comprimé à froid. L’utilisation de deux distributions de Rayleigh s’est montrée 
satisfaisante pour décrire la distribution globale expérimentale. Des valeurs moyennes de 
gradients d’angle de désorientation propres aux IDBs et aux GNBs ont alors été estimées. 
D’autres auteurs (Lanjewar et al., 2020) ont procédé d’une manière similaire avec des 
données EBSD acquises sur de l’aluminium pur déformé à froid par torsion. Il a été observé 
que l’ajustement aux résultats expérimentaux par deux distributions de Rayleigh ne se 
révèle plus satisfaisant pour des niveaux de déformation élevés. Cela peut être causé par 
l’existence de deux populations distinctes parmi les IDBs et parmi les GNBs pour lesquelles 
l’angle de désorientation évolue de manière différente (Pantleon et Hansen, 2001). Ces 
deux populations différentes peuvent être le résultat de l’influence de l’orientation 
cristallographique qui va induire un développement de sous-structures différent selon les 
grains (Liu et al., 1998) (voir section suivante). Dans ce cas, l’utilisation d’uniquement 
deux distributions pour décrire la distribution globale est probablement trop simplificatrice. 
Une autre méthode pour décrire les distributions expérimentales d’angle de désorientation 
obtenues par EBSD est proposée par Zolotorevsky et al. (Zolotorevsky et al., 2019) pour le 
cas d’un cuivre pur comprimé à froid. Les auteurs suggèrent de déconvoluer la distribution 
globale en trois distributions partielles. Les deux premières peuvent être reliées aux IDBs 
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et aux GNBs. La troisième regroupe les angles de désorientation très élevés (supérieurs à 
20°) causés par un important changement dans l’activité des systèmes de glissement selon 
les auteurs. 

 
Figure 2.7 : (a) Distribution de probabilité cumulée des angles de désorientation 
normalisés par l’angle de désorientation moyen des GNBs pour différents taux de réduction 
atteints par laminage à froid sur de l’aluminium pur ; (b) Distribution de probabilité 
cumulée des angles de désorientation de tous les sous-joints confondus pour deux taux de 
réduction atteints par laminage à froid sur de l’aluminium pur. Figures tirées de (Pantleon 
et Hansen, 2001). 

 Une autre description des sous-structures est proposée par Nes (Nes, 1997) à travers 
quatre paramètres : la tailles des sous-structures, l’épaisseur des sous-joints et les densités 
de dislocations à l’intérieur des sous-structures et dans les sous-joints. Cependant, la 
détermination expérimentale de ces quatre paramètres est relativement compliquée. Plus 
récemment, des modèles numériques ont été proposés dans la littérature (Amir H. Motaman 
et Prahl, 2019; He et al., 2020) avec une description des sous-structures à travers trois 
densités de dislocations différentes : celle des dislocations mobiles à l’intérieur des cellules 
et celles des dislocations immobiles dans les parois des cellules (assimilés aux IDBs) et 
dans les autres types de sous-joints (assimilés aux GNBs). Bien que les données 
expérimentales soient assez bien retranscrites par les modèles dans chacune des études, il 
est difficile d’identifier un modèle universel capable de décrire ces évolutions pour 
différents matériaux dans différentes conditions de déformation. 

Synthèse 

• De manière générale, la taille des sous-structures diminue et la désorientation des sous-
joints augmente quand la déformation augmente ; 

• Lorsque les sous-joints sont classifiés en IDBs et en GNBs, il est observé que la taille 
et la désorientation évoluent différemment selon le type de sous-joints ; 

• Plusieurs travaux ont cherché à déterminer un comportement universel pour l’évolution 
des sous-structures avec la déformation. Les résultats sont relativement corrects mais 
seuls des matériaux CFC ont été étudiés. 
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1.3. Influence de l’orientation cristallographique, de la vitesse de déformation et 
du trajet et mode de déformation 

 Influence de l’orientation cristallographique 

 L’influence de l’orientation cristallographique sur la déformation plastique et sur le 
développement des sous-structures de dislocations a été un sujet très étudié dans la 
littérature. Dillamore et al. (Dillamore et al., 1967) sont parmi les premiers à observer par 
MET que la taille des sous-structures et la désorientation des sous-joints dépendent de 
l’orientation cristallographique sur du fer laminé à froid. La taille des sous-structures est 
plus élevée et la désorientation est plus faible pour l’orientation {001} <110> en 
comparaison avec l’orientation {110} <110>. Une influence de l’orientation 
cristallographique sur l’énergie stockée (estimée par l’analyse des profils de rayons X) a 
aussi été observée sur de l’acier bas-carbone laminé à froid (Every et Hatherly, 1974) et 
plus récemment par une méthode haute résolution de diffraction des rayons X sur du fer 
déformé à froid (Borbély et al., 2000). Les évolutions au cours de la déformation varient 
en fonction des orientations comme observé sur de l’acier IF laminé à froid (Wauthier-
Monnin et al., 2015). Les densités de dislocations sont plus élevées dans les grains de la 
fibre α (<110> // direction de laminage) que dans les grains de la fibre γ (<111> // direction 
normale de la tôle) au début de la déformation. Cependant, l’augmentation avec le niveau 
de déformation a tendance à être plus rapide pour les grains de la fibre γ car ils présentent 
des densités de dislocations plus élevées à partir de 60% de réduction. Une autre étude sur 
le même matériau (Li et al., 2004a) a confirmé cette différence de comportement avec des 
désorientations intragranulaires (grandeur liée à la densité de dislocations) toujours 
supérieures pour les grains de la fibre γ. De plus, l’influence de l’orientation peut dépendre 
du mode de déformation comme observé sur de l’acier IF (Kang et al., 2007). La hiérarchie 
des orientations en fonction de l’angle de désorientation n’est pas identique si le mode de 
déformation est de la compression plane ou du cisaillement simple. Cette différence est 
reliée aux évolutions de texture lors de la déformation par les auteurs. L’influence de 
l’orientation cristallographique est également remarquée sur du niobium pur avec un 
développement de sous-structures qui varie significativement entre trois monocristaux 
d’orientations différentes déformés par ECAP (Equal-Channel Angular Pressing) (Zhu et 
al., 2013). 

 Cette dépendance à l’orientation est également rencontrée pour les matériaux CFC 
notamment l’aluminium (Driver et al., 1994; Huang et Hansen, 1997; Liu et al., 1998; 
Hurley et Humphreys, 2003; Huang et Winther, 2007; Lin et al., 2009; Hansen et al., 2011; 
Le et al., 2012), le cuivre (Huang, 1998; Huang et al., 2001; Huang et Winther, 2007; 
Hansen et al., 2011; Jiang et al., 2015) et le nickel (Hansen et al., 2011; Wu et al., 2011). 
Pour les matériaux CFC, trois morphologies de sous-structures ont été très souvent 
observées et semblent indépendantes du matériau étudié et du mode de déformation utilisé 
(figure 2.8) (Huang et Winther, 2007). Le « Type 1 » correspond à une morphologie 
courante de sous-structures avec des blocs de cellules et avec des GNBs à peu près alignés 
avec les plans de glissement les plus actifs. Le « Type 2 » correspond à un ensemble de 
cellules de dislocations plus ou moins équiaxes sans présence de GNBs. Le « Type 3 » 
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correspond à une structure similaire à celle du « Type 1 » mais avec des GNBs qui ne sont 
pas tous alignés avec les plans de glissement activés. Il a été remarqué que pour les 
déformations uniaxiales (comme la traction par exemple) ces trois types peuvent être 
associés à trois régions distinctes du triangle stéréographique standard. Pour les 
déformations par laminage, chaque composante de texture correspond à un type de sous-
structures. Dès lors, les caractéristiques des sous-joints (angle de désorientation et 
espacement) varient en fonction du type de sous-structures, en particulier celles des GNBs 
dans une plus grande mesure entre le « Type 1 » et le « Type 3 » (Hansen et al., 2001). Une 
étude réalisée sur du molybdène (structure CC) déformé par traction et compression à chaud 
(Wang et al., 2014) montre qu’une classification similaire des sous-structures en trois types 
est également possible pour les matériaux CC. Cependant, il est observé, pour le cas des 
déformations uniaxiales, que les localisations des « Type 1 » et « Type 3 » dans le triangle 
standard sont inversées pour les matériaux CC par rapport aux matériaux CFC. Cette 
inversion peut venir du fait que les plans de glissement principalement activés sont 
{111} <110> pour les matériaux CFC et réciproquement {110} <111> pour les matériaux 
CC. Avec ces différentes constatations, plusieurs auteurs (Huang et Winther, 2007; Lin et 
al., 2009; Hansen et al., 2011) estiment ainsi que l’orientation cristallographique des grains 
est la propriété la plus dominante pour le développement de sous-structures, devant la taille 
des grains, les joints de grains ou le taux d’impuretés par exemple. 

 

Figure 2.8 : Classification des morphologies de sous-structures en fonction de l’orientation 
cristallographique des grains. (a) Représentation de l’orientation des grains dans le 
triangle standard (direction transversale projetée) en fonction du type de sous-structures ; 
Micrographies obtenues par MET sur du cuivre pur déformé par traction à froid 
représentant les sous-structures de (b) « Type 1 », (c) « Type 2 » et (d) « Type 3 ». Figures 
tirées de (Huang et Winther, 2007). 

 L’influence de l’orientation cristallographique a aussi été étudiée pour le cas 
spécifique du tantale pur. Une étude par MET sur des monocristaux laminés à froid 
(Vandermeer et Snyder, 1979) a mis en évidence le développement de sous-structures pour 
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l’orientation {111} <110> après 80% de réduction alors que pour l’orientation 
{001} <110> les dislocations étaient réparties de façon uniforme. Ce développement de 
sous-structures radicalement différent a également été constaté par Sandim et al. (Sandim 
et al., 2001) à travers des observations par MEB d’un oligocristal de tantale pur laminé à 
froid (figure 2.9). Après déformation, un développement de sous-structures marqué par une 
distribution assez large d’angle de désorientation est observé dans un grain A (orientation 
non précisée) alors que le grain B voisin (orientation {001} <110>) présente peu de sous-
structures avec principalement des sous-joints à faible désorientation. De plus, d’autres 
études par EBSD réalisées sur du tantale pur polycristallin (Deng et al., 2014a; Liu et al., 
2018b; Lin et al., 2019) ont permis de dégager une tendance générale pour le cas du 
laminage à froid : les grains de la fibre γ (<111> // direction normale de la tôle) contiennent 
plus de sous-structures que les grains de la fibre θ (<100> // direction normale de la tôle). 

 
Figure 2.9 : Micrographie obtenue par MEB (mode électrons rétrodiffusés) de deux grains 
voisins lors du laminage à froid d’un oligocristal de tantale pur ; Distributions d’angle de 
désorientation pour respectivement le grain A (orientation non précisée) et le grain B 
(orientation {001} <110>). Figure tirée de (Sandim et al., 2001). 

 
 Influence de la vitesse de déformation 

 Dans la littérature, l’influence spécifique de la vitesse de déformation sur la 
formation de sous-structures n’a pas été examinée dans une aussi grande proportion que l’a 
été celle de l’orientation cristallographique. Certains auteurs (Huang et Winther, 2007) 
suggèrent que la vitesse de déformation a très peu d’effet sur le développement de sous-
structures car des résultats assez similaires ont été obtenus pour deux vitesses de 
déformation différentes (10−4 s-1 et 6 s-1) sur plusieurs matériaux CFC (Al, Ni, Cu). Des 
travaux réalisés sur des monocristaux de cuivre (Edington, 1969) tendent à confirmer cette 
observation car le développement des sous-structures est similaire sur une plage de vitesse 
de déformation allant de 10-5 à 104 s-1. Cependant, d’autres études réalisées sur du cuivre 
monocristallin (Rashid et al., 1992) et polycristallin (Cheval et Priester, 1989) contredisent 
cette observation de faible influence de la vitesse de déformation. En effet, un 
développement de sous-structures moins important est remarqué lorsque la vitesse de 
déformation est plus élevée (103 s-1). Une tendance similaire mais plus modérée est 
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observée sur de l’aluminium polycristallin déformé par traction à froid entre 10-5 s-1 et 
10−1 s-1

 (Chao et Varma, 1991). Les différents auteurs suggèrent qu’avec une vitesse de 
déformation plus faible le glissement dévié, mécanisme dépendant du temps, a plus de 
temps pour avoir lieu et ainsi les dislocations peuvent se regrouper en sous-structures pour 
minimiser leur énergie. 

 La vitesse de déformation impacte également la formation des sous-structures pour 
les matériaux CC. Par exemple, comme observé par MET sur des monocristaux de niobium 
(déformation de 30%) (Edington, 1968), des sous-structures commencent à être distinguées 
pour une vitesse de déformation de 10-4 s-1 alors que les dislocations restent sous forme de 
« forêts » pour une vitesse de déformation de 103 s-1 (figure 2.10). En plus de l’effet de la 
vitesse, la température joue un rôle car pour le cas 10-4 s-1 la déformation se déroule en 
condition isotherme alors que pour le cas 103 s-1 elle se déroule plutôt en condition 
adiabatique ce qui peut donner lieu à un auto-échauffement de la matière. L’influence de 
la vitesse de déformation sur la formation des sous-structures n’a pas été étudiée pour le 
cas spécifique du tantale pur. Néanmoins, compte tenu de la forte sensibilité du 
comportement mécanique du tantale à la vitesse de déformation rapportée dans la littérature 
(Buy, 1996; Chen et Gray, 1996; Hoge et Mukherjee, 1977; Kapoor et Nemat-Nasser, 2000; 
Regazzoni, 1983), il peut être raisonnablement présumé que la vitesse de déformation a un 
effet sur le développement de sous-structures pour le tantale. Par ailleurs, l’influence de la 
vitesse de déformation sur la formation de sous-structures semble aussi dépendre de la taille 
de grains comme observé sur du cuivre pur (Mao et al., 2018). 

 
Figure 2.10 : Micrographies obtenues par MET acquises sur des monocristaux de niobium 
pur déformés à froid (30%) avec des vitesses de déformation de (a) 10-4 s-1 et (b) 103 s-1. 
Figures tirées de (Edington, 1968). 

 

 Influence du trajet et du mode de déformation 

 Le trajet de déformation selon lequel le matériau est déformé a également une 
influence sur la microstructure qui va se développer comme observé sur du cuivre pur 
déformé par compression Channel Die (Paul et al., 2010). Un monocristal d’orientation 
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Goss {110} <001> a été comprimé lors d’une première passe. Ensuite, plusieurs 
échantillons ont été prélevés selon différentes directions afin d’avoir différentes 
orientations puis ont été comprimés lors d’une seconde passe. Il a été observé par MET que 
le développement de sous-structures et la formation de bandes de cisaillement varient 
fortement selon l’orientation de compression lors de la seconde passe. Ces différences sont 
dues à la compatibilité des systèmes de glissement activés lors de la première passe avec 
ceux activés lors de la seconde passe avec la « nouvelle » orientation. Une plus forte 
incompatibilité conduit à un développement de sous-structures plus important. 

 Un trajet de déformation différent peut également modifier l’influence de 
l’orientation cristallographique sur la déformation comme observé sur du tantale pur (Liu 
et al., 2017; Zhang et al., 2013b). Lors d’un laminage unidirectionnel, le développement de 
sous-structures a tendance à être plus important pour les grains de la fibre γ que pour les 
grains de la fibre θ. Lors d’un laminage croisé avec une rotation de 135° autour de la 
direction normale de la tôle entre chaque passe (135-degree clock rolling), les grains de la 
fibre γ forment moins de sous-structures et donc leur comportement est plus proche de celui 
des grains de la fibre θ. Une analyse basée sur le facteur de Schmid (Liu et al., 2017) montre 
que pour les grains de la fibre γ un seul système de glissement est principalement activé 
lors d’un laminage unidirectionnel et que cela contribue à l’accumulation locale de 
dislocations et donc à la formation de sous-joints. A l’opposé, plusieurs systèmes de 
glissement sont activés lors d’un laminage croisé à cause du trajet de déformation différent 
à chaque passe et cela tend à perturber le développement de sous-structures à cause du 
réarrangement moins régulier des dislocations. 

 Le nombre de passes de laminage pour atteindre une épaisseur souhaitée a aussi un 
impact sur l’homogénéité de la microstructure comme observé sur du tantale pur (Zhu et 
al., 2020c). Un même taux de réduction est atteint sur deux échantillons respectivement en 
8 et 16 passes de laminage croisé. Dans les grains de la fibre γ, il est observé que le 
développement de sous-structures est moins important pour l’échantillon laminé en 16 
passes que pour celui laminé en 8 passes. Dans les grains de la fibre θ, moins de différences 
sont notées avec peu de sous-structures formées pour les deux cas. Le nombre de systèmes 
de glissement activés lors de la déformation est évalué pour les deux cas avec les facteurs 
de Schmid et de Taylor. De manière similaire à l’étude précédente, le développement de 
sous-structures moins important pour le nombre de passes le plus élevé semble être causé 
par l’activation d’un plus grand nombre de systèmes de glissement. En effet, cela tend à 
une répartition plus homogène des dislocations et moins sous forme de sous-structures. 

 La microstructure conserve une « mémoire » des systèmes de glissement activés 
tout au long du chemin de déformation. Une observation in-situ par EBSD sur un 
échantillon d’aluminium pur laminé puis déformé par traction selon la direction 
transversale de laminage (Zhang et al., 2019) a mis en évidence que les sous-joints formés 
lors du laminage étaient toujours présents après l’essai de traction. Cela montre que chaque 
mode de déformation composant le trajet de déformation global contribue au 
développement des sous-structures. 
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Synthèse 

• Le développement de sous-structures évolue avec le niveau de déformation mais 
dépend également des conditions de déformation (vitesse, trajet, mode) ; 

• L’orientation cristallographique a une influence significative sur la formation de sous-
structures ; 

• Une forte incompatibilité ou un faible nombre de systèmes de glissement activés semble 
mener à un développement de sous-structures important. 

 
 

1.4. Evolution de texture lors de la déformation à froid 
 Déformations uniaxiales 

 Lors de déformations uniaxiales, comme la traction ou la compression, des textures 
type fibre ont tendance à se former pour les matériaux CC et CFC (Dillamore et al., 1974; 
Wilkinson, 2001). Du fait de la symétrie de ce type de déformation, la texture peut être 
décrite simplement par la direction cristallographique par rapport à la direction de 
sollicitation. Pour les matériaux CC, la traction uniaxiale mène généralement à une texture 
fibre <110> et la compression uniaxiale à une texture double fibre <111> et <100>, les 
directions cristallographiques étant parallèles aux directions de sollicitation respectives. 
Pour les matériaux CFC, les textures en traction et en compression correspondent 
respectivement à celles en compression et en traction pour les matériaux CC. Cette 
inversion vient du fait de la permutation entre les systèmes de glissement {111} <110> 
pour les matériaux CFC et {110} <111> pour les matériaux CC (le glissement étant aussi 
possible sur les plans {112} et {123} pour ces matériaux) (voir section 1.1). Pour les 
matériaux CFC, la proportion entre les fibres <111> et <100> semble dépendre de l’énergie 
de faute d’empilement du matériau, avec une fibre <111> d’autant plus intense que 
l’énergie est élevée (Wilkinson, 2001). Le trajet de déformation peut cependant causer 
certains écarts par rapport aux textures finales attendues. Comme observé in-situ par EBSD 
sur un échantillon d’aluminium pur (Zhang et al., 2019), une pré-déformation par laminage 
avant une traction induit des déviations au niveau des orientations obtenues par rapport à 
celles attendues pour un cas de traction simple sans pré-déformation. 

 

 Déformations par laminage 

 Les textures obtenues à l’issue du laminage à froid ont été en grande partie étudiées 
pour les matériaux CFC. Elles sont souvent décrites par des composantes particulières 
(orientations Cube {001} <100>, Goss {110} <001> …) et par des fibres dans l’espace 
tridimensionnel des angles d’Euler (b+, Φ, b=) (convention de Bunge (Bunge, 1983)). Le 
cas des matériaux CFC ne sera pas plus détaillé ici car sans intérêt pour la compréhension 
des textures des matériaux CC. Les textures de laminage des matériaux CC ont été 
principalement étudiées sur des aciers du fait de leur utilisation industrielle plus importante 
(Hölscher et al., 1991; Kestens et Pirgazi, 2016; Ray et al., 1994). Les études réalisées sur 
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d’autres matériaux CC comme le tantale (Raabe et al., 1994; Deng et al., 2014b; Liu et al., 
2015), le molybdène (Oertel et al., 2010; Xing et al., 2020) et le tungstène (Bonk et al., 
2016; Zhang et al., 2016) ont montré des résultats similaires. Des textures type fibre ont le 
plus souvent tendance à se développer lors du laminage plutôt que des composantes isolées. 
Le tableau 2.1 récapitule les fibres pouvant être utilisées pour la description de la texture et 
les composantes principales de chaque fibre. Par convention pour le cas du laminage, {hkl} 
correspond aux indices de Miller du plan cristallographique parallèle au plan de laminage 
et <uvw> correspond aux indices de Miller de la direction cristallographique parallèle à la 
direction de laminage. Les différentes fibres peuvent être représentées dans l’espace 
d’Euler réduit (0° ≤ b+, Φ, b= ≤ 90°) compte tenu de la symétrie de la structure cubique 
(figure 2.11a). Les fibres α, γ et θ sont les fibres les plus couramment rencontrées et sont 
situées toutes les trois dans le plan à b= = 45°. Il est donc habituel de représenter les 
fonctions de distribution d’orientations dans ce plan (figure 2.11b). 
 
Tableau 2.1 : Fibres développées lors du laminage à froid de matériaux CC (Liu et al., 
2015; Raabe et Lücke, 1994) (DL : Direction de Laminage ; DN : Direction Normale ; 
DT : Direction Transversale). 

Nom de la fibre Axe de la fibre Composantes principales de la fibre 

Fibre α <110> // DL {100} <110> - {112} <110> - {111} <110> 
Fibre γ <111> // DN {111} <110> - {111} <112> 
Fibre θ <100> // DN {100} <110> - {100} <100> 
Fibre η <100> // DL {001} <100> - {011} <100> 
Fibre ξ <110> // DN {110} <100> - {110} <211> - {110} <111> - {110} <011> 
Fibre ε <110> // DT {001} <110> - {112} <111> - {111} <112> - {011} <100> 

 

 
Figure 2.11 : (a) Représentation schématique des fibres pour les matériaux CC dans 
l’espace tridimensionnel des angles d’Euler (b+, Φ, b=) ; (b) Composantes principales des 
fibres α, γ et L dans le plan à b= = 45° (Liu et al., 2015; Raabe et Lücke, 1994). 
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 La texture de laminage évolue en fonction de la déformation. Par exemple, sur des 
aciers bas-carbone (Hölscher et al., 1991; Ray et al., 1994), les orientations {100} <110> 
et {112} <110> de la fibre α et l’orientation {111} <112> de la fibre γ prédominent jusqu’à 
environ 70% de réduction. Mais pour une déformation plus importante, les orientations 
{112} <110> et {111} <110> deviennent plus intenses pour respectivement les fibres α et 
γ. Des tendances similaires ont été observées pour plusieurs métaux CC dits de transition 
(Fe, Ta, Nb, Mo et W) (Raabe et Lücke, 1994). Différentes simulations de plasticité 
cristalline (modèle de Taylor type contraintes relâchées) ont été réalisées pour retrouver les 
textures expérimentales (Raabe et al., 1994; Raabe et Lücke, 1994). En ne considérant que 
le glissement sur les plans {110}, seules des composantes isolées étaient obtenues. Lorsque 
le glissement sur les plans {112} et {123} est également possible (avec des contraintes 
résolues critiques de cisaillement identiques), la concordance expérimental/simulation est 
meilleure avec l’obtention de textures fibre. 

 Selon les conditions de laminage, la texture après déformation peut être hétérogène 
dans l’épaisseur de la tôle. Deux facteurs principaux influencent la formation de ces 
hétérogénéités et peuvent induire des composantes de cisaillement : la géométrie du contact 
rouleaux/matière et le frottement. 

 A partir de travaux expérimentaux sur de l’aluminium et du cuivre (Asbeck et 
Mecking, 1978; Truszkowski et al., 1982), l’impact de la géométrie du contact 

rouleaux/matière sur la texture a été étudié. Pour décrire cette géométrie, le ratio 
KcId a été 

proposé, où lc est la longueur de l’arc de contact entre les rouleaux et la tôle et h0 l’épaisseur 
de la tôle en entrée du laminoir. Des valeurs limites ont pu être déterminées pour estimer 

l’homogénéité de la texture. Pour 
KcId > 0,5, la déformation est homogène dans l’épaisseur 

de la tôle et la déformation par cisaillement due à la géométrie du contact rouleaux/matière 

est localisée dans une fine couche en surface (≈ 0,05 mm). Pour 
KcId < 0,5, l’hétérogénéité 

de texture est plus importante avec une déformation et une texture de cisaillement pouvant 
apparaître dans les couches intermédiaires de la tôle jusqu’au premier quart environ. Cette 
texture est causée par les composantes de cisaillement qui se superposent à la déformation 
longitudinale et n’est pas une conséquence de déformations dans la direction transversale. 
Un modèle de plasticité cristalline par éléments finis (Schoenfeld et Asaro, 1996) retrouve 
ces tendances et les simulations de texture de déformation sont concordantes avec les 
résultats expérimentaux précités. 

 Le frottement a également une influence majeure sur l’homogénéité de la texture 
car il augmente le cisaillement. La lubrification est le moyen le plus direct pour contrôler 
le frottement lors de la déformation. Par exemple, différents échantillons de cuivre pur 
monocristallins ont été laminés avec et sans lubrification pour étudier l’influence du 
frottement (Asbeck et Mecking, 1978). Les résultats montrent qu’un frottement élevé mène 
à des textures très inhomogènes mais uniquement dans une fine épaisseur en surface de la 
tôle (≈ 0,05 mm). D’autres auteurs (Huh et al., 1998) ont réalisé une expérience similaire 
sur du cuivre pur polycristallin mais n’ont pas observé cette fois-ci d’influence du 
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frottement sur la texture. Pour les deux cas (monocristal et polycristal), les échantillons ont 

été laminés avec un rapport 
KcId > 0,5 pour avoir une déformation homogène donc cette 

différence ne semble pas venir des conditions de déformation. Cependant, pour le cas du 
polycristal, il est observé un nombre très élevé de bandes de cisaillement lorsque le 
frottement est élevé. Les auteurs suggèrent alors que les composantes de cisaillement 
causées par le frottement ont pu être dissipées par la formation de bandes de cisaillement. 
De plus, comme les matériaux à faible énergie de faute d’empilement (comme le cuivre) 
ont tendance à se déformer en formant des bandes de cisaillement, les auteurs supposent 
que l’influence du frottement sur la texture est faible pour ces matériaux contrairement aux 
matériaux à forte énergie de faute d’empilement. Le fait que des hétérogénéités de texture 
dues au frottement sont observées dans une zone pouvant aller de la surface de la tôle 
jusqu’au quart de l’épaisseur sur de l’acier (Huh et al., 1999), de l’aluminium (Jin et Lloyd, 
2010) et du tantale (Liu et al., 2015) par exemple semble confirmer cette hypothèse. Par 
conséquent, il est probable que la différence entre les deux cas soit due à l’orientation 
spécifique du monocristal, le polycristal ne présentant pas de texture dominante à l’état 
initial. 

 Les textures finales dépendent également du mode de laminage. Comme observé 
sur du tantale pur (Liu et al., 2015) et de l’acier (Huh et al., 1995), un laminage croisé 
contribue à éliminer l’orientation prédominante {112} <110> de la fibre α et à former des 
orientations appartenant à la fibre θ. Les auteurs considèrent que l’intensité moindre de la 
fibre α est causée par la rotation de l’échantillon à chaque passe. En effet, la fibre α qui 
commence à se former par rapport à la direction de laminage lors d’une passe va 
« disparaître » lors de la passe suivante car la direction de laminage ne sera plus la même. 
La fibre γ semble moins impactée par ce changement de mode de laminage. Par ailleurs, la 
taille de grains initiale avant le laminage croisé pourrait avoir une influence sur la formation 
de la fibre γ pour le cas du tantale (Liu et al., 2015). Des échantillons avec des petits grains 
au centre et des plus gros grains en périphérie ont été étudiés. Après laminage croisé, la 
fibre γ est plus intense au centre qu’en proche surface de la tôle et cette différence pourrait 
être liée à la différence de taille de grains initiale selon les auteurs. Néanmoins, il est très 
difficile de confirmer cet effet de la taille de grains à partir de ces résultats. En effet, la 
baisse de l’intensité de la fibre γ en proche surface de la tôle peut être la cause du 
cisaillement dû à la géométrie du contact rouleaux/matière et/ou au frottement comme 
discuté précédemment. 

 Pokharel et al. (Pokharel et al., 2014) font la revue de plusieurs études où les 
résultats expérimentaux de texture sont comparés aux résultats obtenus par simulation 
numérique. Avec l’utilisation de modèles simples type Taylor ou plus complexes de 
plasticité cristalline, il est généralement observé un bon accord entre les tendances globales 
expérimentales et celles simulées. En revanche, quand cette comparaison est réalisée à 
l’échelle des grains, de plus importantes différences sont très souvent reportées. Cela vient 
du fait que la déformation de la microstructure est principalement modélisée de manière 
continue en se basant sur des lois phénoménologiques sans considérer les évolutions à 
l’échelle des dislocations. En particulier, les interactions entre dislocations et leur 
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répartition non uniforme sous forme de sous-structures dans la microstructure sont rarement 
prises en compte dans ces simulations. Le développement de modèles basés sur la théorie 
des dislocations est jugé nécessaire pour des simulations plus conformes aux observations 
expérimentales. La dynamique des dislocations permet de simuler de manière juste le 
mouvement des dislocations mais pas de manière statistique à grande échelle. 

 

Synthèse 

• Les textures de déformation dépendent des conditions de déformation (type de 
sollicitation mécanique, lubrification, …) ; 

• Les textures de déformation expérimentales sont relativement bien prédites par les 
simulations de plasticité cristalline à l’échelle macroscopique ; 

• Cependant, des différences importantes restent observées à l’échelle du grain. Une 
meilleure prise en compte des interactions et du mouvement des dislocations lors de la 
déformation est nécessaire pour améliorer les simulations. 

 

Synthèse globale 

• Pour les matériaux CFC à forte énergie de faute d’empilement et les matériaux CC, des 
sous-structures de dislocations se développent lors de la déformation ; 

• Dans la littérature, différentes classifications sont proposées pour décrire ce 
développement mais ne sont pas acceptées de manière unanime par tous les auteurs ; 

• La taille des sous-structures diminue et la désorientation des sous-joints augmente 
généralement quand la déformation augmente. Ces évolutions varient en fonction des 
conditions de déformation et de l’orientation cristallographique des grains ; 

• Il n’existe pas de modèle universel capable de décrire l’évolution des sous-structures 
pour différents matériaux dans différentes conditions de déformation. Néanmoins, des 
avancées ont été faites pour les matériaux CFC ; 

• Les textures de déformation dépendent des conditions de déformation. Les simulations 
de plasticité cristalline permettent de prédire correctement ces textures à l’échelle 
macroscopique mais pas à l’échelle du grain.  
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2. Analyses qualitative et quantitative de la microstructure déformée 
à froid 
2.1. Plan d’expériences 

 Dans le but d’étudier les évolutions microstructurales lors de la déformation à froid, 
plusieurs échantillons ont été déformés par compression et par laminage à différents 
niveaux de déformation. 

 Pour la déformation par compression, les échantillons ont été prélevés au centre de 
la tôle initiale comme illustré dans la figure 2.12a de sorte à ce que la direction de 
compression DC correspond à la direction normale DN de la tôle initiale. L’état initial 
correspondant aux échantillons comprimés est celui présenté dans la figure 1.8a avec une 
fibre γ prédominante (section 2.1 du chapitre 1). Des géométries double-cône (figure 2.12b) 
ont été utilisées car elles permettent d’obtenir un gradient de déformation selon le rayon de 
l’éprouvette avec un seul essai mécanique. La première géométrie (appelée dans la suite 
« géométrie 1 ») est tirée des travaux de Kerisit (Kerisit, 2012) et la seconde géométrie 
(« géométrie 2 »), en adaptant la hauteur à l’épaisseur de la tôle initiale (12 mm), est issue 
des travaux de Charpagne (Charpagne, 2016). Les essais de compression ont été simulés 
avec le logiciel Forge® avec les paramètres matériaux et les conditions limites décrits dans 
la section 1.1 du chapitre 1. Les géométries 1 et 2 mènent à une déformation plastique 
équivalente εVM variant respectivement de 0,05 à 0,65 et de 0,15 à 1,09 (figure 2.12c). Dans 
le cadre de l’étude, l’influence de la vitesse de déformation n’est pas analysée. Les essais 
ont été réalisés à vitesse de traverse constante de 0,1 mm/s. 

 Pour la déformation par laminage, les échantillons ont été prélevés dans une des 
deux moitiés de la tôle initiale comme illustré dans la figure 2.12a. Les directions normale 
DN et de laminage DL sont parallèles respectivement aux directions normale DN et X de 
la tôle initiale. Pour rappel, la direction de la dernière passe de laminage pour mettre en 
forme la tôle initiale étant inconnue, la direction X (direction inconnue du plan de laminage) 
est uniquement indicative contrairement à la direction normale DN. L’état initial 
correspondant aux échantillons laminés est celui présenté dans la figure 1.8b (section 2.1 
du chapitre 1). Cinq échantillons ont été laminés avec le laminoir Di Maio LS 100 (section 
1.1 du chapitre 1) en plusieurs passes de 0,05 mm chacune. Cinq taux de réduction 
différents de 38%, 45%, 58%, 68% et 76% ont été analysés, correspondant respectivement 
à cinq niveaux de déformation 0,56, 0,70, 1,00, 1,33 et 1,67 (équation (1.1)). 
 Il est important de mentionner que l’influence du mode de déformation n’est pas 
l’objectif de ce travail. Il peut être considéré que le centre des échantillons laminés, 
correspondant aux zones caractérisées dans cette étude, est soumis principalement à de la 
compression comme c’est le cas pour les échantillons comprimés. Il est à noter que la zone 
périphérique des pions double-cône proche du bord extérieur (volume du pion compris 
entre le bord extérieur et 3 mm à partir de ce bord) est soumise à de la traction tout au long 
de l’essai. Toutes les cartographies EBSD ont été réalisées en dehors de cette zone. Dans 
le cas présent, toutes les observations sont discutées par rapport à la différence de texture 
entre les deux états initiaux et non par rapport à la différence du mode de déformation. Les 
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deux cas étudiés sont tout de même distingués par « compression » et « laminage » pour 
faciliter la présentation des résultats. 

 
Figure 2.12 : (a) Représentation schématique du prélèvement des échantillons pour la 
compression et le laminage dans la tôle initiale ; (b) Géométries des pions double-cône ; 
(c) Déformation plastique équivalente εVM dans le plan DC-DR (DC : direction de 
compression et DR : direction radiale) après compression. Réductions d’environ 36% (11 
mm à 7 mm) et 52% (12 mm à 5,8 mm) pour respectivement les géométries 1 et 2. La 
direction de compression DC est parallèle à la direction normale DN de la tôle initiale. 
Les rectangles noirs représentent les zones examinées au MEB. 

 

2.2. Evolution de la texture cristallographique 
2.2.1. Déformations par compression et par laminage 

 Les cartographies EBSD des orientations cristallographiques des échantillons 
déformés par compression, avec les géométries 1 et 2, et par laminage sont présentées 
respectivement dans les figures 2.13, 2.14 et 2.15. Toutes les cartographies ont été acquises 
avec un pas de mesure de 1,20 µm pour une surface observée de 1,20 mm x 0,90 mm. 
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Figure 2.13 : Cartographies EBSD des orientations cristallographiques acquises à des 
niveaux de déformation de (a) 0,08, (b) 0,17, (c) 0,30, (d) 0,52 et (e) 0,65 sur l’échantillon 
double-cône géométrie 1 déformé par compression (code de couleur défini selon la 
projection de la direction de compression DC dans le triangle standard). Les traits blancs 
représentent les joints de grains définis par un angle de désorientation supérieur à 10°. 
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Figure 2.14 : Cartographies EBSD des orientations cristallographiques acquises à des 
niveaux de déformation de (a) 0,45, (b) 0,65, (c) 0,83 et (d) 1,05 sur l’échantillon double-
cône géométrie 2 déformé par compression (code de couleur défini selon la projection de 
la direction de compression DC dans le triangle standard). Les traits blancs représentent 
les joints de grains définis par un angle de désorientation supérieur à 10°. 



Chapitre II : Evolutions microstructurales pendant la déformation à froid 
 

52 

 
Figure 2.15 : Cartographies EBSD des orientations cristallographiques acquises sur les 
échantillons laminés à des niveaux de déformation de (a) 0,56, (b) 0,70, (c) 1,00, (d) 1,33 
et (e) 1,67 (code de couleur défini selon la projection de la direction normale DN dans le 
triangle standard). Les traits noirs représentent les joints de grains définis par un angle de 
désorientation supérieur à 10°. R correspond au taux de réduction (en %). 

 Dans un premier temps, l’évolution de la texture cristallographique en fonction du 
niveau de déformation est étudiée pour les deux modes de déformation. Les évolutions 
respectives des orientations de la fibre θ, de la fibre γ et de la classe « Autres » (méthode 
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de classification détaillée dans la section 2.1 du chapitre 1) sont présentées pour les 
échantillons comprimés et laminés respectivement dans les figures 2.16a et 2.16b. 

 
Figure 2.16 : Evolution de la fraction surfacique des grains de la fibre L, de la fibre γ et 
de la classe « Autres » en fonction du niveau de déformation pour (a) les échantillons 
comprimés et (b) les échantillons laminés. 

 Pour les deux géométries de pion double-cône de compression, la fibre γ reste stable 
et très intense avec la déformation. Pour les échantillons géométrie 1, la fraction surfacique 
de grains de la fibre γ est d’environ 90% pour tous les niveaux de déformation analysés 
avec un maximum de 96% atteint pour εVM ≈ 0,65. Pour les échantillons géométrie 2, la 
fraction surfacique de grains de la fibre γ est plus faible autour de 65% et celle de grains de 
la fibre θ est d’environ 20% pour tous les niveaux de déformation analysés. Dans les deux 
cas, la déformation plastique ne semble pas modifier significativement la texture 
cristallographique. Cette stabilité de la fibre γ pendant la compression est cohérente avec 
la formation de textures type double fibre <111> et <100> lors de la compression de 
matériaux CC (Dillamore et al., 1974; Wilkinson, 2001) (voir section 1.4). Celles-ci 
correspondent respectivement aux fibres γ et θ car elles sont définies respectivement par 
l’alignement des directions <111> et <100> par rapport à la direction de compression. La 
fibre γ étant déjà très intense à l’état initial, elle le reste ainsi lors de la déformation. Cette 
stabilité de la fibre γ est aussi un indicateur que le système de glissement {110} <111> est 
le système principalement activé lors de la compression (Humphreys et Hatherly, 2004). 

 La différence de fraction surfacique de grains de la fibre γ entre les deux géométries 
est probablement causée par les variations de texture présentes à l’état initial (section 2 du 
chapitre 1). L’intensité de la fibre γ pouvant varier au moins entre 50% et 80% selon la 
localisation de la cartographie EBSD (figure 1.12), cela peut expliquer cette différence 
entre les deux échantillons. 

 La vitesse de déformation en fonction du taux de réduction est présentée dans la 
figure 2.17 pour les deux géométries de double-cône et pour les niveaux de déformation 
étudiés (figure 2.12c). Il apparaît que la vitesse de déformation évolue différemment selon 
la position de la zone considérée le long du rayon du pion. Globalement, ces variations ont 
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lieu dans une plage réduite entre 5.10 -3 s-1 et 2.10-2 s-1 qui ne suffit pas pour expliquer la 
différence d’intensité de la fibre γ entre les deux géométries de double-cône. 

 
Figure 2.17 : Evolution de la vitesse de déformation en fonction du taux de réduction pour 
(a) la géométrie 1 et (b) la géométrie 2 de double-cône. PX définit la position (en mm) par 
rapport au centre du pion le long du rayon pour chaque niveau de déformation considéré 
(représenté dans la figure 2.12c). 

 Pour le cas des échantillons laminés, plus d’évolutions de texture ont été observées. 
Dans l’état initial associé (figure 1.8b), les fibres γ et θ sont présentes respectivement à 
environ 10% et 30% comme illustré dans la figure 2.16b. Jusqu’à εVM ≈ 0,56, l’intensité de 
la fibre γ tend à augmenter ce qui est cohérent avec la présence de composantes de 
compression au centre de la tôle. Pour des déformations plus élevées, la fibre γ devient de 
moins en moins intense et inversement plus d’orientations « Autres » sont présentes jusqu’à 
atteindre plus de 50% en fraction surfacique. Comme vu précédemment (voir section 1.4), 
des composantes de cisaillement peuvent être causées par le frottement et/ou par la 
géométrie du contact rouleaux/matière. Dans le cas présent, une interprétation possible peut 
donc être que le frottement soit une des causes de la diminution de la fibre γ. En effet, les 
composantes de cisaillement se superposent aux composantes de compression déjà 
présentes et tendent à rendre moins marquée la texture tout en diminuant la fraction de la 
fibre γ. Cet effet, observé sur des matériaux CC et CFC (Clark et al., 1991; Jin et Lloyd, 
2010; Truszkowski et al., 1980), affecte des couches pouvant aller de la surface de la tôle 
jusqu’au quart de l’épaisseur environ. Comme l’épaisseur des échantillons pour les deux 
niveaux de déformation les plus élevés (respectivement ≈ 1,9 mm et 1,4 mm pour 
εVM ≈ 1,33 et 1,67) devient assez proche de la largeur de la zone analysée par EBSD (0,9 
mm), plus de volume affecté par le frottement est inclus dans la caractérisation ce qui 
pourrait expliquer la diminution observée de l’intensité de la fibre γ. Des cartographies 
EBSD supplémentaires seraient nécessaires afin de confirmer cette explication. 
L’activation de systèmes de glissement supplémentaires peut aussi rendre moins stable et 
donc moins intense la fibre γ comme observé sur du tantale pur déformé par laminage croisé 
(Deng et al., 2014b; Zhang et al., 2013b). Par ailleurs, il est observé que la fibre α reste 
relativement stable lors du laminage avec une fraction surfacique de grains de la fibre α 
entre 32% et 46%. 
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 Afin de vérifier si la géométrie du contact rouleaux/matière peut être une autre cause 

de composantes de cisaillement (voir section 1.4), le ratio 
KcId, où lc est la longueur de l’arc 

de contact entre les rouleaux et la tôle et h0 l’épaisseur de la tôle en entrée du laminoir, a 
été calculé pour le cas présent. En considérant la représentation schématique d’une passe 
de laminage présentée dans la figure 2.18a, la longueur de l’arc de contact entre les rouleaux 
et la tôle lc s’exprime par : 

gh = �i = � jkllmn o1 −  kp. 2q� r (2.4) 

Où R = 27 mm est le rayon des rouleaux et red est la réduction par passe (mm). 

 La réduction par passe ayant été conservée constante (0,05 mm) tout au long du 

laminage des échantillons, la longueur de l’arc de contact est donc constante et le ratio 
KcId 

dépend alors uniquement de h0. La figure 2.18b montre l’évolution du ratio 
KcId en fonction 

du taux de réduction. Dans le cas présent, 5 > 
KcId > 1 donc la déformation par cisaillement 

causée par la géométrie du contact rouleaux/matière devrait être limitée à une épaisseur 
fine en surface de la tôle (≈ 0,05 mm) (Asbeck et Mecking, 1978) ce qui ne suffit pas pour 
expliquer la diminution observée de l’intensité de la fibre γ. Cette diminution pourrait donc 
être causée par l’effet du frottement comme discuté précédemment mais des analyses 
supplémentaires seraient nécessaires pour valider cette explication. 

 
Figure 2.18 : (a) Représentation schématique d’une passe de laminage (vue dans le plan 

DL/DN) ; (b) Evolution du ratio 
KcId en fonction du taux de réduction. 

 D’une manière générale, la vitesse de déformation peut également avoir une 
influence importante sur la texture. Pour le laminage, la vitesse de déformation �) peut être 
estimée par l’équation suivante (Roberts, 1978) : 
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�) ≈ �s2 �1 −  kp. ℎ�q 
tℎ�  (2.5) 

Où V = 4 m/min est la vitesse de rotation des rouleaux, red = 0,05 mm est la réduction par 
passe, h0 est l’épaisseur de la tôle en entrée du laminoir (mm) et D = 54 mm est le diamètre 
des rouleaux. Cette équation est basée sur l’hypothèse de non déformation des rouleaux du 
laminoir. Comme précédemment pour le cas de la compression, la vitesse de déformation 
évolue avec la réduction lors du laminage (figure 2.19) : elle est d’environ 0,5 s-1 pour la 
première passe de laminage et augmente jusqu’à environ 2,2 s-1 pour la dernière. Compte 
tenu de l’influence de la vitesse de déformation sur la contrainte résolue critique de 
cisaillement (Chapuis et Liu, 2018), cette augmentation pourrait impliquer des systèmes de 
glissement activés différents et donc une texture de déformation différente. Une étude 
approfondie concernant la vitesse de déformation serait néanmoins nécessaire pour mieux 
comprendre son influence sur la texture. 

 
Figure 2.19 : Evolution de la vitesse de déformation lors du laminage en fonction du taux 
de réduction. 

2.2.2. Stabilité de la fibre γ en fonction de la direction de sollicitation 

 La fibre γ s’est révélée être stable en compression mais moins en laminage à cause 
des effets de frottement probablement. Cependant, les états initiaux pour ces deux modes 
de déformation étant différents (section 2.1 du chapitre 1, figure 1.8), une comparaison 
quantitative est compliquée. Afin de palier à cette complexité, des échantillons avec un état 
initial identique dans la zone centrale ont été déformés par compression Channel Die 
comme illustré dans la figure 2.20 (essais réalisés à vitesse de traverse constante de 
0,1 mm/s). Un échantillon parallélépipédique de dimensions 8 mm x 7 mm x 12 mm 
(épaisseur, largeur, hauteur) est placé dans la fente de l’outil. La direction de compression 
DC est verticale et la déformation de la matière étant bloquée dans la direction transversale 
DT, l’écoulement a lieu dans la direction radiale DR. 

 Afin de solliciter dans deux directions différentes la zone centrale de la tôle, deux 
essais Channel Die à des taux de réduction identiques mais avec deux directions de 
prélèvement différentes ont été réalisés. Comme présenté dans la figure 2.21, le premier 
prélèvement est effectué de manière à réaliser la compression selon la direction normale de 
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la tôle DNtôle (échantillon CD_DN, CD : Channel Die). Le second prélèvement est effectué 
de manière à réaliser la compression selon la direction X (X étant une direction inconnue 
du plan de laminage de la tôle, échantillon CD_X). Dans ce second cas, la direction DNtôle 
correspond à la direction d’écoulement de la matière. Les cartographies EBSD des états 
initiaux des deux prélèvements sont présentées respectivement dans les figures 2.22a et 
2.22b (projection selon la direction de compression pour chaque cas i.e. DNtôle pour 
CD_DN et X pour CD_X). Pour le premier cas, l’état initial correspond à celui pour le cas 
de la compression sur double-cône avec une fibre γ très intense. Pour le second cas, la forte 
concentration de directions cristallographiques <111> est située dans la direction 
d’écoulement (figure 2.22b). 

 
Figure 2.20 : Représentation schématique de l'essai de compression Channel Die. 

 

Figure 2.21 : Représentation schématique du prélèvement des échantillons pour Channel 
Die selon la direction normale de la tôle DNtôle (gauche, échantillon CD_DN) et selon la 
direction X de la tôle (droite, échantillon CD_X). Les flèches rouge et verte indiquent 
respectivement la direction de compression et la direction d’écoulement de la matière 
(parois latérales avant non représentées par souci de clarté). Pour rappel, X et Y sont deux 
directions inconnues du plan de laminage de la tôle initiale. 
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Figure 2.22 : Cartographies EBSD des orientations cristallographiques et figures de pôles 
associées acquises sur (a) et (b) les états initiaux respectifs des échantillons CD_DN et 
CD_X (code de couleur défini selon la projection de la direction de compression DC dans 
le triangle standard, i.e. DNtôle pour CD_DN et X pour CD_X ; figures de pôle représentées 
dans le plan normal à la direction de compression pour chaque cas). Les traits blancs et 
noirs représentent les joints de grains définis par un angle de désorientation supérieur à 
10° sur les cartographies respectivement de l’état initial pour CD_DN et de l’état initial 
pour CD_X. 
 Après réduction de 40%, il peut être observé visuellement que les deux échantillons 
se déforment très différemment comme présenté dans la figure 2.23. L’échantillon CD_DN 
présente deux bombés (figure 2.23a) alors que l’échantillon CD_X présente un bombé 
unique typique d’une déformation par compression (figure 2.23b). Ces deux bombés étant 
quasiment centrés dans l’épaisseur pour l’échantillon CD_DN, leur formation est 
vraisemblablement causée par la zone centrale dans laquelle la fibre γ est très intense. Les 
grains de la fibre γ semblent se déformer plus difficilement lorsqu’ils sont comprimés selon 
DNtôle. Lorsque DNtôle n’est pas la direction de compression (échantillon CD_X), les grains 
de la fibre γ se déforment plus facilement sans doute pour se réorienter par rapport à la 
nouvelle direction de compression. Cette différence de comportement a été retrouvée par 
simulation numérique (figures 2.23c et 2.23d) en imposant une limite d’élasticité trois fois 
supérieure dans la zone centrale. Le choix d’un rapport de trois est arbitraire, l’objectif étant 
d’identifier qualitativement la cause de cette différence d’écoulement. 
 Les cartographies EBSD des orientations cristallographiques acquises au centre de 
chaque échantillon déformé dans le plan DC-DR sont présentées dans la figure 2.24. Pour 
l’échantillon CD_DN (figure 2.24a), la fibre γ reste stable lors de la compression Channel 
Die de manière similaire à ce qui avait été observé précédemment lors de la compression 
des pions double-cône. La fraction surfacique de grains de la fibre γ atteint presque 90% et 
l’intensité sur la figure de pôles {111} est toujours élevée. Pour l’échantillon CD_X (figure 
2.24b), la majorité des grains sont devenus des grains de la fibre γ avec la direction 
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cristallographique <111> alignée avec la nouvelle direction de compression. Ainsi, une 
nouvelle fibre γ commence à se développer par rapport à la direction de compression (DC 
parallèle à X). 

 
Figure 2.23 : (a) et (b) Images par loupe binoculaire (plan DC-DR) respectivement des 
échantillons CD_DN et CD_X après environ 40% de réduction ; (c) et (d) Simulations 
numériques des deux échantillons après déformation. 

 
Figure 2.24 : Cartographies EBSD des orientations cristallographiques et figures de pôles 
associées acquises sur (a) et (b) les états déformés après compression Channel Die des 
échantillons CD_DN et CD_X (code de couleur défini selon la projection de la direction 
de compression DC dans le triangle standard, i.e. DNtôle pour CD_DN et X pour CD_X ; 
figures de pôle représentées dans le plan normal à la direction de compression pour chaque 
cas). Les traits blancs et noirs représentent les joints de grains définis par un angle de 
désorientation supérieur à 10° sur les cartographies associées à respectivement CD_DN 
et CD_X. R correspond au taux de réduction (en %). 
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Figure 2.25 : Cartographies EBSD des orientations cristallographiques acquises sur les 
échantillons déformés par compression Channel Die à des taux de réduction de (a) 9%, (b) 
19%, (c) 30%, (d) 43%, (e) 60% et (f) 74% (code de couleur défini selon la projection de 
la direction de compression DC dans le triangle standard). Les traits noirs représentent 
les joints de grains définis par un angle de désorientation supérieur à 10°. R correspond 
au taux de réduction (en %). 

 Les évolutions respectives des orientations de la fibre θ, de la fibre γ et de la classe 
« Autres » (par rapport à la direction de compression DC) avec le taux de réduction sont 
détaillées quantitativement dans la figure 2.26. 
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Figure 2.26 : Evolution de la fraction surfacique des grains de la fibre θ, de la fibre γ et de 
la classe « Autres » en fonction du taux de réduction atteint par compression Channel Die. 

 L’intensité de la fibre γ augmente linéairement avec le taux de réduction jusqu’à 
environ 30% de réduction puis semble saturer pour un maximum d’environ 55% en fraction 
surfacique. L’intensité de la fibre θ reste assez faible quel que soit le taux de réduction. Les 
effets de frottement étant restreints à une zone proche de la surface outil-échantillon, ils ne 
permettent pas d’expliquer les évolutions de texture observées au centre des échantillons. 
En revanche, la saturation apparente de l’intensité de la fibre γ peut probablement être reliée 
au mode de déformation à l’intérieur de l’échantillon. En effet, il est possible qu’à partir 
d’environ 30% de réduction, des composantes de cisaillement viennent s’ajouter à celles 
de compression et ainsi empêchent le développement de la fibre γ. 

 Pour connaître le mode de déformation prédominant lors d’une déformation, le 
paramètre de triaxialité des contraintes peut être considéré. Ce paramètre correspond au 
ratio de la contrainte isostatique �u par la contrainte équivalente de von Mises � !_�. Par 

exemple, des valeurs proches de 0,33 et de 0,66 correspondent respectivement à un cas de 
traction uniaxiale et à un cas d’équi-bitraction. A partir de la simulation numérique de 
l’essai, la triaxialité peut être connue en tout point de l’échantillon. La figure 2.27 présente 
l’évolution de la triaxialité au centre de l’échantillon en fonction du taux de réduction. 

 
Figure 2.27 : Evolution de la triaxialité obtenue par simulation numérique au centre de 
l’échantillon en fonction du taux de réduction atteint par compression Channel Die. 
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 La triaxialité diminue rapidement jusqu’à une valeur d’environ -0,6 à partir de 10% 
de réduction puis plus lentement jusqu’à 30% de réduction. Cette valeur est proche de la 
valeur de -0,66 correspondant à un cas d’équi-bicompression. Au-delà de 30% de réduction, 
la triaxialité diminue de nouveau et de plus en plus rapidement en dessous de -1. En 
comparaison avec les évolutions de texture (figure 2.26), il peut être supposé que lorsque 
la triaxialité diminue en dessous d’une valeur seuil d’environ -0,6 ou -0,7, la déformation 
s’éloigne d’un état de bi-compression ce qui interrompt le développement de la fibre γ. 
Pour tester l’hypothèse d’une corrélation entre la fraction de grains de la fibre γ et la 
triaxialité des contraintes, un plan d’expériences sur des pions cylindriques de compression 
a été réalisé (voir annexe B). Cependant, cette hypothèse n’a pu être validée car les pions 
comprimés présentaient une forte anisotropie liée à l’hétérogénéité de texture de l’état 
initial. 
 

Conclusions intermédiaires 

• La fibre γ est stable en compression. Cela pourrait indiquer que le système de 
glissement principalement activé est {110} <111> ; 

• La fibre γ est moins stable en laminage. Le frottement engendre probablement des 
composantes de cisaillement qui mènent à une diminution de l’intensité de la fibre γ et 
à une texture moins marquée ; 

• La fibre γ est également stable lors d’un essai de compression Channel Die. Lorsque la 
direction de compression n’est plus la direction normale de la tôle initiale, un 
développement très rapide d’une nouvelle fibre γ suivi d’une saturation sont observés. 
La fraction maximale de grains de la fibre γ semble être corrélée avec la triaxialité des 
contraintes mais cette hypothèse reste à valider. 

 

2.3. Analyse des microstructures de déformation à l’échelle du polycristal 
2.3.1. Densité de dislocations 

 Méthode de quantification utilisée 

 Dans le but de quantifier les hétérogénéités intragranulaires, la densité de 
dislocations locale est généralement estimée. La technique EBSD permet d’accéder à 
l’orientation cristallographique de chaque point de mesure de la surface d’un échantillon. 
Dès lors, un angle de désorientation Luw peut être calculé entre deux points de mesure i et j. 

Dans un cristal déformé, l’accumulation de dislocations induit une rotation du réseau 
cristallin, en d’autres termes des désorientations intragranulaires. L’amplitude angulaire de 
ces désorientations permet d’estimer ensuite une densité de dislocations (longueur de 
dislocations par unité de volume). 

 La classification d’Ashby (Ashby, 1970) distingue les dislocations statistiquement 
stockées (Statistically Stored Dislocations, « SSDs ») et les dislocations géométriquement 
nécessaires (Geometrically Necessary Dislocations, « GNDs »). Selon cette classification, 
les SSDs sont générées lors d’une déformation plastique homogène et n’occasionnent pas 
de gradient d’orientation important. A l’inverse, les GNDs sont générées pour accommoder 
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une déformation non-homogène et donnent lieu à des gradients d’orientation importants. 
Cependant, comme une désorientation est détectée ou non selon le pas de mesure, cette 
classification dépend fortement de l’échelle d’observation. Par conséquent, les densités de 
dislocations estimées à partir des données EBSD sont notées �xQyP (et non �WXP) dans 
toute la suite afin d'éviter de mêler une différenciation entre SSDs et GNDs définie sur des 
bases physiques avec une différenciation dépendante de l'échelle d’observation. 

 Plusieurs approches existent pour estimer une densité de dislocations à partir des 
données EBSD. La première est géométrique et basée sur le modèle de Read et Shockley 
(Read et Shockley, 1950) qui décrit les sous-joints comme un empilement de dislocations 
individuelles. La quantité de GNDs nécessaire pour induire l’angle de désorientation 
mesuré s'exprime par (Moussa et al., 2015, 2017; Konijnenberg et al., 2015; Kubin et 
Mortensen, 2003) : 

�xQyP�2z=
 =  iL{|  (2.6) 

Où α est une constante dépendant de la nature des dislocations et des sous-joints induits, L 
est l’angle de désorientation (rad), b est la norme du vecteur de Burgers (2,86.10-10 m pour 
le tantale) et x est la distance entre les deux points considérés (m). Pour un sous-joint de 
flexion (« tilt boundary ») α = 2 et pour un sous-joint de torsion (« twist boundary ») α = 4 
(Konijnenberg et al., 2015; Kubin et Mortensen, 2003). Cependant, la détermination du 
type de sous-joints de dislocation n’est pas possible à partir d’une coupe 2D et une 
microstructure avec une mixité de type de sous-joints est alors considérée avec α = 3 dans 
ce cas-là (Liu et al., 1998). De plus, en supposant aléatoire la distribution des axes de 
désorientation, une valeur α = 5 est également proposée (Konijnenberg et al., 2015). Cette 
approche géométrique pour estimer une densité de GNDs a été comparée à des données 
EBSD 3D (Calcagnotto et al., 2010; Konijnenberg et al., 2015) et les résultats sont 
satisfaisants. 

 Pour quantifier l’angle de désorientation, plusieurs paramètres existent. Le Kernel 
Average Misorientation (« KAM ») est le plus fréquemment utilisé. Ce paramètre est 
calculé pour chaque point de mesure de la cartographie EBSD. Le KAM correspond à 
l’angle de désorientation moyen entre le pixel considéré et ses voisins situés à une certaine 
distance (équation (2.7)). 

}V� = 1~ � Lu
X

u�+Lu ≤  L�PW
 (2.7) 

Où N est le nombre de pixels voisins pour lesquels Lu ≤  L�PW  et Lu est l’angle de 

désorientation entre le pixel i du voisinage et le pixel central. Le voisinage est défini selon 
la nature de la grille, carrée ou hexagonale (figure 2.28). La valeur limite angulaire de 
désorientation pour définir un joint de grains, L�PW, doit être fixée et dans le cas présent elle 

est fixée à 10°. Seuls les angles de désorientation inférieurs à cet angle sont pris en compte 
pour exclure les joints de grains du calcul. Ainsi en remplaçant l’angle de désorientation L 
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par le KAM et x par la distance entre le pixel central et ses voisins considérés (multiple du 
pas de mesure) dans l’équation (2.6), la densité de GNDs peut être alors estimée. 

 
Figure 2.28 : Exemples de grille (a) carrée et (b) hexagonale pour la définition du 
voisinage d'un pixel pour le calcul du KAM. 

 La seconde approche pour estimer une densité de GNDs à partir de données EBSD 
est basée sur la théorie continue des dislocations proposée par Nye (Nye, 1953). Cette 
théorie permet de relier le tenseur de dislocations (tenseur de Nye) i au tenseur de courbure 

élastique 	 K et au tenseur de déformation élastique � K par l’équation suivante : 

i = km��� K
 + �k �	 K� � −  	 K� (2.8) 

Où � est le tenseur identité de rang 2, �k et  � sont respectivement la trace et la transposée 

des tenseurs de rang 2. 

 Le tenseur de courbure élastique décrit les hétérogénéités d’orientation induites par 
les GNDs. L’hypothèse � K = 0 est réalisée dans le cas présent car cette donnée n’est pas 

accessible avec la technique de traitement de données EBSD à disposition. Un post-
traitement des diagrammes de diffraction plus avancé par exemple basé sur de la corrélation 
croisée d’images permet d’accéder aux déformations cristallines élastiques (Wilkinson et 
al., 2006). Cependant, cette hypothèse n’est pas très grossière car la contribution élastique 
est faible (Wilkinson et Randman, 2010). Ainsi, le calcul des désorientations à partir des 
orientations cristallographiques mesurées par EBSD permet d’obtenir le tenseur de 
courbure élastique et donc le tenseur de Nye. Il est alors possible de remonter ensuite à la 
densité de GNDs. 

 Avec cette méthode, les informations obtenues sont plus complètes qu’avec la 
méthode précédente avec le KAM. Avec la méthode KAM, seuls les angles de 
désorientation sont considérés pour estimer une densité de dislocations. Avec la méthode 
basée sur le tenseur de Nye, les angles et les axes de désorientation sont considérés et 
permettent de déterminer six des neuf composantes du tenseur de courbure élastique 
(Pantleon, 2008). Il est à noter que les trois autres composantes ne sont pas accessibles par 
une observation 2D car elles sont associées à la direction normale au plan d’observation. A 
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partir de ces six composantes, cinq composantes du tenseur de Nye sont déterminées. Une 
densité de dislocations peut être ensuite estimée en prenant en compte les quatre 
composantes manquantes (Ruggles et Fullwood, 2013). Par conséquent, la méthode basée 
sur le tenseur de Nye pour l’estimation de la densité de dislocations est retenue pour le cas 
présent. Le formalisme proposé par Pantleon (Pantleon, 2008) et implémenté par Seret et 
al. (Seret et al., 2019) sur Matlab® en utilisant la boîte à outils MTEX (Bachmann et al., 
2010) est utilisé. 

 Afin d'éviter toute interprétation biaisée en lien avec l'hypothèse de la méthode 
retenue pour estimer �xQyP, l’angle de désorientation de proche en proche L est utilisé 
comme second paramètre pour quantifier les désorientations intragranulaires. Il est calculé 
pour chaque couple de pixels adjacents de la cartographie EBSD et les désorientations 
associées aux joints de grains sont exclus du calcul. 

 

 Résultats 

Les deux paramètres �xQyP et L sont calculés pour les cartographies EBSD des états 
initiaux (figures 1.8a et 1.8b) et des états déformés (figures 2.13, 2.14 et 2.15). 
Contrairement à l’angle de désorientation, la densité de dislocations peut être représentée 
sous la forme de cartographies. La figure 2.29 représente les cartographies de densité de 
dislocations des deux états initiaux (a et b), de deux niveaux de déformation atteints par 
compression (εVM ≈ 0,52 et 1,05, respectivement c et d) et de deux niveaux de déformation 
atteints par laminage (εVM ≈ 0,56 et 1,67, respectivement e et f). Seuls les niveaux de 
déformation précités sont présentés dans un souci d’espace mais tous les niveaux de 
déformation sont pris en compte pour les analyses quantitatives dans la suite. Par ailleurs, 
il est à noter que les résultats présentés dans la suite sont ceux obtenus à partir des données 
EBSD brutes, i.e. non filtrées. Un filtre permettant de réduire la contribution liée au bruit 
de mesure a été appliqué sur les données EBSD (Seret et al., 2019). Les résultats obtenus 
sont similaires à ceux obtenus à partir des données brutes (les valeurs sont plus faibles mais 
les évolutions sont les mêmes). Ainsi, seuls les résultats obtenus à partir des données brutes 
sont présentés et discutés dans la suite. 

 Les cartographies de densité de dislocations des deux états initiaux (figures 2.29a 
et 2.29b) révèlent que les microstructures sont entièrement recristallisées. Quelques lignes 
à fortes densités de dislocations ressortent en rouge sur les cartographies. Celles-ci 
correspondent principalement à des joints de grains avec des angles de désorientation 
inférieurs à 10° séparant des grains recristallisés. D’un point de vue qualitatif pour une 
première approche, la quantité de dislocations augmente avec le niveau de déformation 
comme attendu pour les deux modes de déformation. De plus, la répartition des dislocations 
est hétérogène d’un grain à l’autre et au sein d’un même grain. 
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Figure 2.29 : Cartographies de densité de dislocations (m-2) estimée à partir des données 
EBSD. (a) et (b) : Etats initiaux pour respectivement les échantillons comprimés et les 
échantillons laminés ; (c) et (d) : Etats déformés obtenus par compression à des niveaux 
de déformation de respectivement 0,52 et 1,05 ; (e) et (f) : Etats déformés obtenus par 
laminage à des niveaux de déformation de respectivement 0,56 et 1,67. R correspond au 
taux de réduction (en %). 

 Afin d’analyser quantitativement l’évolution des désorientations intragranulaires, 
les valeurs moyennes de �xQyP et de L sont calculées pour chaque cas. Pour les échantillons 
comprimés, les évolutions de ces deux valeurs moyennes avec le niveau de déformation 
sont présentées dans la figure 2.30a. Pour l’état initial les valeurs moyennes de �xQyP et de L ont été estimées à respectivement 9,7.1013 m-2 et 0,4°, cette dernière valeur étant du même 
ordre de grandeur que la résolution angulaire de la technique EBSD (≈ 0,5° (He et al., 
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2008)). Avec un niveau de déformation croissant, la quantité de dislocations augmente tout 
d’abord rapidement puis semble saturer à partir de εVM ≈ 0,83 avec un plateau atteignant 
environ 1,3.1015 m-2 et 2,9° pour respectivement les valeurs moyennes de �xQyP et de L. 
Une continuité acceptable des valeurs est observée entre les deux géométries de double-
cône. 

 Pour les échantillons laminés, les évolutions des valeurs moyennes de �xQyP et de L avec le niveau de déformation sont présentées dans la figure 2.30b. De manière similaire 
au cas de la compression, ces valeurs augmentent avec la déformation comme attendu mais 
aucune saturation apparente n’est observée pour ce cas. Il est à noter également que 
l’augmentation pour le cas du laminage est plus lente que pour le cas de la compression 
(figure 2.30a). Cela peut être remarqué visuellement avec les cartographies de densité de 
dislocations où pour un niveau de déformation voisin (εVM ≈ 0,5), plus de dislocations sont 
présentes pour le cas de la compression (figure 2.29c) que pour le cas du laminage (figure 
2.29e). Cette différence peut s’expliquer par une différence importante de l’état initial et 
par une texture cristallographique très prononcée pour les échantillons comprimés (voir 
section 2.3.4). D’autre part, comme �xQyP et L ont des tendances relativement similaires 
pour les deux modes de déformation, seuls les résultats concernant les valeurs moyennes 
de �xQyP sont présentés dans la suite. 

 
Figure 2.30 : Evolutions des valeurs moyennes de �xQyP et de L avec le niveau de 
déformation pour (a) les échantillons comprimés et (b) les échantillons laminés. 

2.3.2. Densité de joints de grains 

 Afin de prendre en compte l’augmentation de la quantité de joints de grains due à 
l’allongement des grains et aux sous-joints qui se transforment en joints de grains (angle 
de désorientation > 10°), l’évolution de la densité de joints de grains (longueur de joints de 
grains par unité de surface notée ��PW) est analysée. L’évolution de la densité de joints de 

grains avec le niveau de déformation est présentée dans la figure 2.31 pour les échantillons 
comprimés et laminés. Une certaine continuité entre les deux modes de déformation est 
observable et la densité de joints de grains augmente avec la déformation. Par ailleurs, pour 
le cas de la compression, il est probable qu’une partie des joints de grains soient considérés 
comme des sous-joints en raison de la très forte intensité de la fibre γ. Par exemple, il peut 
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être observé dans la figure 2.13e que la densité de joints de grains est plus faible par rapport 
aux autres zones analysées le long du rayon du pion. Dans ce cas, cela a pour effet de 
surestimer la densité de dislocations. 

 
Figure 2.31 : Evolution de la densité de joints de grains avec le niveau de déformation 
pour les deux modes de déformation (Géométries 1 et 2 confondues pour les échantillons 
comprimés). 

2.3.3. Dureté 

Afin de vérifier la tendance trouvée pour la densité de dislocations (figure 2.30), 
des mesures de microdureté Vickers ont été réalisées sur les échantillons déformés. Pour 
les échantillons comprimés, trois profils de dureté ont été réalisés au centre le long du rayon 
de chaque double-cône puis un écart-type et une moyenne ont été calculés. Pour les 
échantillons laminés, au moins cinq mesures ont été faites pour chaque niveau de 
déformation puis un écart-type et une moyenne ont été calculés. L’évolution de la dureté 
moyenne avec le niveau de déformation est présentée dans la figure 2.32a pour les 
échantillons comprimés et laminés. Comme attendu, la dureté augmente avec la 
déformation pour les deux cas. De plus, la plus rapide augmentation et la saturation 
apparente sont retrouvées pour le cas de la compression. Afin de confirmer la corrélation 
entre la dureté et la densité de dislocations, l’évolution de la dureté moyenne en fonction 

de ��xQyP RRRRRRRR est présentée dans la figure 2.32b. En effet, d’après Tabor (Tabor, 1951), la 

dureté est proportionnelle à la contrainte représentative �] (correspondant à la contrainte 
d’écoulement associée à la déformation représentative �] de 0,08 pour le cas des indenteurs 
Vickers) par la relation suivante : 

4� = U��] (2.9) 

Où HV est la dureté Vickers, U� est le facteur de confinement proposé par Tabor (≈ 3). Par 

ailleurs, la contrainte est elle-même proportionnelle à la racine carrée de la densité de 
dislocations d’après la relation de Taylor (Taylor, 1938) : 

�3 ≈ i�'{�� (  (2.10) 
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Où �3 est la contrainte d’écoulement, α est un facteur compris entre 0,05 et 2,6 selon le 

matériau considéré (Lavrentev, 1980), M est le facteur de Taylor (paramètre explicité dans 
la section suivante), G est le module de cisaillement, b est la norme du vecteur de Burgers 
et � est la densité de dislocations. La combinaison des équations (2.9) et (2.10) permet donc 
de relier la dureté à la densité de dislocations. 

 Une corrélation peut être observée entre la dureté Vickers et ��xQyP  RRRRRRRR mais un écart 

au niveau de l’évolution semble exister entre les cas de la compression et du laminage 
(figure 2.32b). Cette différence d’évolution vient probablement des différences 
d’orientations cristallographiques entre les deux états initiaux. En effet, pour le cas de la 
compression, la microstructure à l’état initial contient entre 50% et 80% de grains 
appartenant à la fibre γ (section 2.2 du chapitre 1). Pour le cas du laminage, la 
microstructure à l’état initial contient environ 10% et 30% de grains appartenant 
respectivement à la fibre γ et à la fibre θ. Comme il a été observé dans la section 2.2.2, le 
comportement mécanique de ces deux microstructures est très différent. Or le facteur de 
confinement U� et la déformation représentative �] (nécessaires pour déterminer la 

contrainte représentative �]) de l’équation (2.9) dépendent du comportement mécanique 
(Hernot et al., 2014). De plus, le facteur de Taylor (équation (2.10)) n’est pas le même pour 
les grains de la fibre γ et ceux de la fibre θ comme il sera présenté dans la section suivante. 

 Une autre piste d’explication pourrait être la vitesse de déformation différente entre 
les deux modes de déformation (�) ≈ 0,005 s-1 – 0,02 s-1 pour la compression et �) ≈ 0,5 s-1 – 
2,2 s-1 pour le laminage, section 2.2.1). Dans le cas du tantale, lorsque la vitesse de 
déformation augmente l’écrouissage diminue (Kapoor et Nemat-Nasser, 2000) et la 
probabilité d'annihilation des dislocations dans les joints de grains ou avec d’autres 
dislocations est plus importante (Buy, 1996). Cependant, l’influence de la vitesse de 
déformation n’ayant pas été étudiée dans cette étude, la comparaison entre ces deux modes 
de déformation n’est pas plus discutée ici. 

 

 
Figure 2.32 : Evolutions de la dureté moyenne avec (a) le niveau de déformation et (b) ��xQyP  RRRRRRRR pour les deux modes de déformation (Géométries 1 et 2 confondues pour les 

échantillons comprimés). Les barres représentent les écarts-types de mesure. 
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2.3.4. Influence de l’orientation cristallographique sur la déformation 
intragranulaire 

 Afin d’analyser l’influence de l’orientation cristallographique sur la déformation 
intragranulaire, tous les pixels des grains appartenant à chaque classe d’orientations sont 
réunis et la valeur moyenne de �xQyP est ensuite calculée pour chaque classe séparément. 
La fibre γ étant très prédominante pour les échantillons comprimés (plus de 90% avec la 
géométrie 1 de double-cône), seuls les résultats concernant cette fibre sont présentés dans 
la figure 2.33a pour le cas de la compression. Les évolutions des valeurs moyennes de �xQyP avec le niveau de déformation pour les grains de la fibre θ, de la fibre γ et de la classe 
« Autres » sont présentées dans la figure 2.33b pour les échantillons laminés. Les densités 
de dislocations diffèrent selon la classe d’orientations pour le cas du laminage. Les valeurs 
moyennes de �xQyP sont toujours plus élevées et augmentent plus rapidement pour les 
grains de la fibre γ que pour les grains de la fibre θ. L’évolution de la valeur moyenne de �xQyP dans les grains de la classe « Autres » se situe entre celle des grains de la fibre γ et 
celle des grains de la fibre θ. Ces différences de comportement peuvent expliquer pourquoi 
la densité de dislocations moyenne toutes orientations confondues augmente plus 
rapidement pour le cas de la compression que pour le cas du laminage comme présenté 
dans la section précédente (figure 2.30). 

 Une densité de dislocations plus élevée est un indicateur soit d’une déformation 
plastique plus élevée soit d’une déformation plastique similaire mais avec plus de 
dislocations immobiles (donc au total plus de dislocations pour accommoder une même 
déformation). Or les grains de la fibre γ semblent stocker moins de dislocations lorsqu’ils 
sont entourés par des grains d’autres orientations pour le cas du laminage (figure 2.33b) par 
rapport au cas de la compression où la fibre γ est très dominante (figure 2.33a). Cette 
observation peut donc indiquer que les grains de la fibre γ en compression soit se déforment 
plus que les grains de la fibre γ en laminage soit se déforment de manière assez équivalente 
mais avec plus de dislocations immobiles. Cependant, pour une déformation 
macroscopique donnée, il n’est pas possible que les grains de la fibre γ en compression se 
déforment plus que les grains des trois classes d’orientations en laminage. Ainsi, cela 
semble indiquer que les grains de la fibre γ stockent plus de dislocations immobiles en 
compression qu’en laminage et plus que les grains des deux autres classes d’orientations. 
Cette conclusion est cohérente avec les observations de la suite du chapitre qui montrent 
que les grains de la fibre γ forment plus de sous-structures, les dislocations dans les sous-
joints étant immobiles. 

 Les distributions de �xQyP pour chaque classe d’orientations sont présentées dans 
les figures 2.34a et 2.34b pour deux niveaux de déformation atteints par laminage 
(εVM ≈ 0,56 et 1,67) à titre d’exemples. Pour chaque classe d’orientations, les distributions 
s’élargissent avec la déformation. De plus, les distributions pour les grains de la fibre γ sont 
toujours plus larges que celles pour les grains de la fibre θ avec une queue de distribution 
plus prononcée du côté des valeurs élevées de �xQyP. Cette observation illustre un 
développement intragranulaire distinct entre les grains de ces deux fibres. Ces résultats sont 
cohérents avec plusieurs études de la littérature sur l’influence de l’orientation 
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cristallographique réalisées sur des matériaux CC déformés à froid le plus souvent par 
laminage. Par exemple, elles ont été réalisées sur du fer (Borbély et al., 2000; Dillamore et 
al., 1967), de l’acier (Every et Hatherly, 1974; Hutchinson, 1999; Li et al., 2004a; 
Wauthier-Monnin et al., 2015) ou du tantale (Deng et al., 2014a; Lin et al., 2019; Sandim 
et al., 2001, 2005). 

 
Figure 2.33 : Evolutions des valeurs moyennes de �xQyP avec le niveau de déformation 
pour chaque classe d’orientations pour (a) les échantillons comprimés (Géométries 1 et 2 
confondues, fibre γ uniquement) et (b) les échantillons laminés. 

 
Figure 2.34 : Distribution de �xQyP pour chaque classe d’orientations pour deux niveaux 
de déformation atteints par laminage de (a) 0,56 et (b) 1,67. R correspond au taux de 
réduction (en %). 

 Facteur de Taylor 

Pour corréler la déformation d’un grain avec son orientation cristallographique, le 
facteur de Taylor (noté « M ») peut être utilisé. Ce paramètre informe sur l’activité des 
systèmes de glissement pendant la déformation. Il est généralement défini par l’expression 
suivante (Rosenberg et Piehler, 1971) : 

� =  .�1�]yy .� (2.11) 
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Où dW est l’incrément de travail réalisé, τCRSS est la contrainte résolue critique de 
cisaillement (« Critical Resolved Shear Stress ») et dε est l’incrément de déformation. 

 L’incrément de travail étant relié au nombre d’étapes de glissement nécessaires pour 
réaliser l’incrément de déformation, un facteur de Taylor élevé correspond donc à une forte 
activité des systèmes de glissement pendant la déformation et inversement. Les trois 
systèmes de glissement des matériaux CC ({110} <111>, {112} <111> et {123} <111>) 
ont été pris en compte pour calculer le facteur de Taylor. La contrainte résolue critique de 
cisaillement est considérée identique pour tous les systèmes de glissement, une hypothèse 
généralement acceptée (Raabe, 1995). Pour chaque mode de déformation, le tenseur de 
déformation exprimé dans la base macroscopique de déformation est spécifié. 

 Comme l’influence de l’orientation cristallographique est observable plus 
clairement avec les échantillons laminés, seuls ces échantillons sont analysés dans cette 
partie. Un cas de déformation plane (cas idéal de laminage sans déformation transversale) 
est considéré. Le tenseur de déformation considéré s’écrit ainsi sous la forme : 

.� =  o1 0 00 0 00 0 −1r. L’évolution du facteur de Taylor en fonction de la position b+ le long 

des fibres θ et γ est présentée respectivement dans les figures 2.35a et 2.35b. Les courbes 
rouge et noire représentent respectivement le cas où seul le système de glissement 
{110} <111> est considéré et le cas où les trois systèmes de glissement sont considérés. Le 
facteur de Taylor varie peu entre ces deux cas, diminuant légèrement de manière logique 
lorsque le glissement est possible sur les trois familles de plans. Comme attendu, le facteur 
de Taylor est plus élevé le long de la fibre γ que le long de la fibre θ. 

 
Figure 2.35 : Evolution du facteur de Taylor le long de (a) la fibre L et (b) la fibre γ pour 
un cas de déformation plane. 

 A partir des cartographies EBSD des états déformés précédents (figure 2.15), 
l’orientation moyenne de chaque grain est déterminée puis le facteur de Taylor est calculé 
pour chaque grain. L'évolution du facteur de Taylor moyen avec le niveau de déformation 
pour chaque classe d’orientations pour le cas du laminage est présentée dans la figure 2.36a. 
Il est à nouveau observé que les grains de la fibre γ ont un facteur de Taylor plus élevé que 
les grains de la fibre θ (environ respectivement 3,5 et 2,4) pour chaque niveau de 
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déformation. Cette observation est en accord avec la différence de valeur moyenne de �xQyP entre les grains de ces deux fibres (figure 2.33b) et confirme la différence de 
comportement pendant la déformation plastique. De plus, le facteur de Taylor moyen pour 
les grains de la classe « Autres » est situé entre celui des grains de la fibre γ et celui des 
grains de la fibre θ avec une valeur moyenne d’environ 3 mais l’écart-type est beaucoup 
plus important. Par conséquent, ces grains ont un comportement intermédiaire et assez varié 
lors de la déformation. 

 Le facteur de Taylor est donc pertinent pour expliquer les tendances globales entre 
chaque classe d’orientations. Cependant, il ne permet pas de corréler la déformation avec 
l’orientation cristallographique de chaque grain. En effet, aucune corrélation directe entre 
le facteur de Taylor et la valeur moyenne de �xQyP par grain n’a été trouvée pour chaque 
niveau de déformation étudié. Le cas pour le niveau de déformation de 0,56 atteint par 
laminage est présenté dans la figure 2.36b. Par exemple, un grain de la fibre θ avec un 
facteur de Taylor faible peut avoir une valeur moyenne de �xQyP plus élevée qu’un grain 
de la fibre γ avec un facteur de Taylor plus élevé. Cela peut s’expliquer par le fait que les 
conditions limites de déformation pour chaque grain dépendent principalement des grains 
voisins. De plus, la différence de taille de grains dans un polycristal va également causer 
des disparités de comportement. Cela est illustré par exemple pour le cas des grains de la 
fibre θ dans la figure 2.36c. La valeur moyenne de �xQyP d’un grain tend à diminuer lorsque 
sa taille augmente. Cela s’explique probablement par le fait que les dislocations 
s’accumulent préférentiellement aux abords des joints de grains. Cette absence de 
corrélation entre le facteur de Taylor et la densité de dislocations par grain a aussi été 
observée dans d’autres études menées sur du tantale (Hansen, 2019), de l’acier (Rajmohan 
et al., 1997) et un alliage Al-Mg-Mn (Takayama et Szpunar, 2004) par exemple. 
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Figure 2.36 : (a) Evolution du facteur de Taylor moyen avec le niveau de déformation pour 
chaque classe d’orientations pour les échantillons laminés ; Graphiques de la valeur 
moyenne de �xQyP en fonction (b) du facteur de Taylor pour chaque classe d’orientations 
et (c) du diamètre équivalent pour les grains de la fibre θ pour le niveau de déformation de 
0,56 atteint par laminage. Chaque point correspond à un grain dans la microstructure. 
R correspond au taux de réduction (en %). 
 

Conclusions intermédiaires 

• La densité de dislocations évolue avec la déformation d’une manière relativement 
similaire entre les cas de la compression et du laminage. Cependant, une saturation 
semble être atteinte pour un niveau de déformation proche de 1 pour le cas de la 
compression. Les valeurs de dureté confirment ces évolutions ; 

• L’orientation cristallographique impacte la déformation des grains. Pour le cas du 
laminage, les grains de la fibre γ ont toujours des densités de dislocations supérieures à 
celles des grains de la fibre θ. Cette différence semble résulter d’un nombre plus 
important de dislocations immobiles dans les grains de la fibre γ. Les grains de la classe 
« Autres » ont un comportement intermédiaire entre les grains de ces deux fibres ; 

• Les densités de dislocations des grains de la fibre γ pour le cas de la compression sont 
supérieures à celles pour le cas du laminage pour un niveau de déformation donné. 
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Ainsi, plus de dislocations immobiles, donc plus de sous-joints sont attendus pour le 
cas de la compression ; 

• Le facteur de Taylor permet de retrouver les tendances globales de chaque classe 
d’orientations mais pas de faire une corrélation grain à grain. 

 

2.4. Analyse intragranulaire des microstructures de déformation 

 Lors de l’analyse précédente à l’échelle du polycristal, une évolution différente de 
la densité de dislocations en fonction de l’orientation cristallographique des grains a été 
observée. Cependant, une densité de dislocations ne permet pas d’avoir accès à la 
distribution spatiale à l’échelle des sous-structures. Cela est illustré de manière claire par 
la figure 2.37. Un grain de la fibre γ dans une microstructure comprimée et un grain de la 
fibre θ dans une microstructure laminée à un niveau de déformation cinq fois supérieur ont 
des densités de dislocations proches. Cependant, le grain de la fibre θ ne développe aucune 
sous-structure de dislocations contrairement au grain de la fibre γ. Ces microstructures 
présenteront un comportement radicalement différent en recristallisation et en restauration 
(chapitres 3 et 4). La caractérisation des sous-structures est nécessaire et fait l’objet de cette 
partie. 

 
Figure 2.37 : Micrographies obtenues par ECCI et cartographies EBSD des orientations 
cristallographiques acquises à l’intérieur (a) d’un grain de la fibre γ dans la microstructure 
déformée par compression à un niveau de déformation de 0,30 (figure 2.13c) et (b) d’un 
grain de la fibre θ dans la microstructure déformée par laminage à un niveau de 
déformation de 1,67 (figure 2.15e) (code de couleur défini selon la projection de 
respectivement la direction de compression DC et la direction normale DN dans le triangle 
standard). 
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2.4.1. Analyse qualitative avec la technique ECCI 

 Les microstructures déformées étudiées dans la partie précédente ont été 
caractérisées à l’échelle des sous-structures de dislocations. Une première observation 
qualitative du développement des sous-structures a été réalisée avec la technique 
d’imagerie ECCI. Les micrographies ECCI ont été effectuées loin des joints de grains dans 
les microstructures déformées par compression et par laminage. Les grains de la fibre θ et 
de la fibre γ ont été spécifiquement étudiés car ces grains se déforment de manière très 
distincte comme observé précédemment. Les micrographies les plus représentatives pour 
les cas de la compression et du laminage sont présentées respectivement dans les figures 
2.38 et 2.39. 

 Pour les deux modes de déformation, le développement de sous-structures de 
dislocations est très différent entre les grains de ces deux fibres. Pour les grains de la fibre γ 
(figures 2.38a, 2.38b, 2.39a et 2.39b), les sous-structures sont assez bien formées même 
pour le plus faible niveau de déformation étudié (εVM ≈ 0,30). Pour les niveaux de 
déformation faibles (figures 2.38a et 2.39a), des dislocations à l’intérieur des sous-
structures et des enchevêtrements au niveau des sous-joints sont visibles. Pour les niveaux 
de déformation élevés (figures 2.38b et 2.39b), les sous-structures sont mieux définies avec 
des parois de dislocations moins épaisses et moins de dislocations enchevêtrées aux abords 
des sous-joints. Cette meilleure organisation des dislocations en sous-structures tend à 
améliorer l’aptitude des sous-joints à migrer. Ces observations sont cohérentes avec les 
résultats de travaux précédents réalisés sur plusieurs matériaux CC et CFC (voir section 
1.2). Pour le cas spécifique du laminage, les sous-joints apparaissent être progressivement 
amenés en position parallèle à la direction de laminage avec la déformation, comme indiqué 
par les lignes pointillées sur les figures 2.39a et 2.39b. Des résultats similaires ont été 
rapportés dans des études réalisées sur de l’aluminium pur et du nickel pur laminés à froid 
(Hughes et Hansen, 1997; Hurley et Humphreys, 2003; Liu et al., 1998). 

 Pour les grains de la fibre θ (figures 2.38c, 2.38d, 2.39c et 2.39d), seuls quelques 
sous-joints sont visibles de manière très localisée même pour le niveau de déformation le 
plus élevé (εVM ≈ 1,67). Cette quasi-absence de sous-structures vient compléter les 
observations précédentes (section 2.3.4) sur l’influence de l’orientation cristallographique 
sur la densité de dislocations. De plus, il peut être noté que même si la valeur moyenne de �xQyP des grains de la fibre θ augmente avec la déformation (figure 2.33b), cette 
augmentation n’implique pas un développement de sous-structures. L’évolution de la 
quantité de dislocations et leur répartition spatiale sous forme de sous-structures sont donc 
différentes entre les grains de la fibre θ et les grains de la fibre γ indépendamment du niveau 
de déformation ou de �xQyPRRRRRRR. Nous pouvons ainsi noter qu’il n’est pas suffisant de décrire 
une microstructure déformée uniquement avec une densité de dislocations estimée à 
l’échelle du polycristal. 
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Figure 2.38 : Micrographies obtenues par ECCI à l’intérieur de (a) et (b) grains de la fibre 
γ, (c) et (d) grains de la fibre L pour des niveaux de déformation atteints par compression 
de respectivement 0,30 et 1,05 (la direction de compression est verticale). 
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Figure 2.39 : Micrographies obtenues par ECCI à l’intérieur de (a) et (b) grains de la fibre 
γ, (c) et (d) grains de la fibre L pour des niveaux de déformation atteints par laminage de 
respectivement 0,56 et 1,67 (la direction de laminage est horizontale). Les lignes pointillées 
rouges représentent les directions principales d’alignement des sous-joints. R correspond 
au taux de réduction (en %). 

 L’inconvénient majeur de la technique ECCI telle qu’elle a été mise en œuvre ici 
est que la caractérisation reste principalement qualitative car elle ne donne pas accès 
directement aux désorientations cristallographiques. Récemment, une nouvelle méthode 
permettant de réaliser des études quantitatives à partir de la technique ECCI a été 
développée. Celle-ci permet l’acquisition de diagrammes de diffraction avec une haute 
résolution angulaire (0,04°) (High Resolution Selected Area Channeling Patterns, « HR-
SACPs ») (Guyon et al., 2015). Cette technique est appropriée pour caractériser des 
microstructures faiblement déformées avec des densités de dislocations peu élevées. 



Chapitre II : Evolutions microstructurales pendant la déformation à froid 
 

79 

Cependant, le post-traitement des diagrammes est assez coûteux en temps. Dans le cas 
présent, les sous-structures ont été analysées quantitativement avec la technique EBSD 
comme détaillé dans la section suivante. 

2.4.2. Analyse quantitative avec la technique EBSD 
 Conditions et paramètres d’analyse 

 Des cartographies EBSD avec un pas d’acquisition de 90 nm ont été acquises à 
l’intérieur des grains déformés pour analyser quantitativement les sous-structures de 
dislocations. De plus, elles ont été acquises loin des joints de grains afin d’observer un 
comportement le plus représentatif de l’orientation cristallographique et le moins influencé 
par le voisinage. Dans le but d’avoir des résultats statistiquement représentatifs, les 
cartographies EBSD ont été réalisées dans plusieurs grains pour chaque niveau de 
déformation étudié et pour chaque classe d’orientations. Seuls les grains de la fibre γ ont 
été examinés pour le cas de la compression compte tenu de l’intensité très élevée de cette 
fibre. Le nombre de grains examinés et la surface totale observée par EBSD pour chaque 
cas sont résumés dans le tableau 2.2. 

Tableau 2.2 : Nombre de grains examinés et surface totale observée par EBSD pour 
l’observation à l’échelle des sous-structures de dislocations. 

Mode de 
déformation 

Niveau de 
déformation 

(εVM) 

Classe 
d’orientations 

Nombre de 
grains 

examinés 

Surface 
totale 

observée 
par EBSD 

(µm2) 

Gradient 
d’orientation 

estimé 
moyen 
(°/µm) 

Compression 
0,30 Fibre γ 6 21891 0,07 
0,65 Fibre γ 6 17602 0,12 
1,05 Fibre γ 8 24177 0,17 

Laminage 

0,56 Fibre θ 2 2990 0,23 
1,00 Fibre θ 2 2256 0,28 
1,33 Fibre θ 4 6957 0,45 
1,67 Fibre θ 4 2080 0,91 
0,56 Fibre γ 5 15037 0,22 
1,00 Fibre γ 6 9278 0,23 
1,33 Fibre γ 6 12305 0,32 
1,67 Fibre γ 7 3631 0,93 

0,56 
Classe 

« Autres » 
5 10104 0,27 

1,00 
Classe 

« Autres » 
4 4454 0,39 

1,33 
Classe 

« Autres » 
4 5265 0,52 

1,67 
Classe 

« Autres » 
5 3091 0,73 
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 La figure 2.40a présente un exemple de cartographie EBSD réalisée à l’échelle des 
sous-structures dans un grain de la fibre γ dans la microstructure déformée par compression 
à un niveau de déformation de 0,30. Le début de développement de sous-structures peut 
être observé comme précédemment avec les micrographies ECCI (figure 2.38a). Pour une 
première approche de quantification, des profils de désorientation peuvent être tracés à 
partir de droites perpendiculaires à la direction moyenne approximative des sous-joints, 
comme par exemple la droite tracée en rouge sur la figure 2.40a. Les courbes bleue et rouge 
de la figure 2.40b représentent l’évolution de l’angle de désorientation respectivement pixel 
à pixel et par rapport au premier pixel du profil en fonction de la distance (par souci de 
clarté, seuls les vingt premiers microns du profil sont montrés). Les pics qui émergent du 
profil pixel à pixel (courbe bleue) correspondent aux angles de désorientation des sous-
joints et les distances entre ces pics correspondent à la largeur des sous-structures. D’autre 
part, le profil par rapport au premier pixel du profil (courbe rouge) permet d’observer que 
les désorientations ne se cumulent pas et donc que les signes des angles de désorientation 
ont tendance à alterner entre sous-joints adjacents. Cette alternance a été observée de façon 
claire lors d’une analyse par MET des sous-structures développées lors du laminage à froid 
d’aluminium pur (Liu et al., 1998). Pour déterminer le signe des angles de désorientation 
autrement que par rapport au choix arbitraire du premier pixel du profil, Pantleon (Pantleon, 
2005b) propose une méthode alternative. Celle-ci consiste à utiliser l'axe de rotation 
prédominant dans le grain considéré pour calculer l’angle de désorientation. Cela permet 
de révéler plus clairement l’alternance de signe entre sous-joints adjacents et la présence 
potentielle de gradients d’orientation. Malgré les informations qu’apporte cette méthode, 
l’inconvénient majeur réside dans le tracé des droites pour obtenir les profils d’angle de 
désorientation. En effet, pour des cas où la microstructure est très déformée ou à cause du 
voisinage, tous les sous-joints ne sont pas forcément alignés dans la même direction et il 
est alors compliqué de considérer des droites rigoureusement perpendiculaires aux sous-
joints. 

 Dans le cas présent, le paramètre L est calculé sur toute la cartographie EBSD et 
tout angle de désorientation entre deux pixels adjacents compris entre 1,5° et 10° est 
considéré comme étant causé par un sous-joint. A titre d’exemple, une cartographie des 
sous-joints considérés pour l’analyse est présentée dans la figure 2.40c. Ces angles de 
désorientation sont notés dans la suite LZw . Le seuil bas est utilisé pour ne pas considérer 

les dislocations qui ne forment pas de sous-joints. Le seuil haut correspond au seuil utilisé 
pour la détermination des joints de grains. Les sous-joints caractérisés dans le cas présent 
sont donc principalement des GNBs car l’angle de désorientation des IDBs ne dépasse pas 
2° pour un niveau de déformation inférieur à 2 (observé sur de l’aluminium (Pantleon, 
2005a)). 

 Pour quantifier le nombre de sous-joints, une densité de sous-joints (notée dans la 
suite �Zw) est calculée en divisant la somme des longueurs des segments considérés comme 

des sous-joints (1,5° < L < 10°
 par la surface totale observée. Ce paramètre a été choisi 
car il ne nécessite pas de faire d’hypothèses sur la forme des sous-structures et sur la 
répartition spatiale des sous-joints dans la surface d’observation. Il permet également de 
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prendre en compte les cas où les sous-joints ne forment pas des structures fermées, en 
particulier lorsque le développement des sous-structures est très peu avancé. Ainsi, dans le 
but de décrire le développement des sous-structures de dislocations, deux paramètres sont 
utilisés : la valeur moyenne de LZw  (°) et la valeur moyenne de �Zw (µm/µm2). 

 

 
Figure 2.40 : (a) Cartographie EBSD des orientations cristallographiques acquise dans 
un grain de la fibre γ dans la microstructure déformée par compression à un niveau de 
déformation de 0,30 (figure 2.13c) (code de couleur défini selon la projection de la 
direction de compression DC dans le triangle standard). (b) Profils d’angle de 
désorientation pixel à pixel (courbe bleue) et cumulatif par rapport au premier pixel du 
profil (courbe rouge) obtenus à partir de la droite rouge tracée en (a). (c) Cartographie 
des segments avec un angle de désorientation compris entre 1,5° et 10°. 
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 Evolution de l’angle de désorientation des sous-joints ��� 
L’évolution de la valeur moyenne de LZw  avec le niveau de déformation pour chaque 

classe d’orientations et pour chaque mode de déformation est présentée dans la figure 2.41. 

 
Figure 2.41 : Evolution de la valeur moyenne de LZw  avec le niveau de déformation pour 

chaque classe d’orientations et pour chaque mode de déformation. Les lignes pointillées et 
pleines sont les ajustements de courbe par la méthode des moindres carrés des lois 
respectivement linéaires et puissances des équations (2.12), (2.13) et (2.14). 

 L’angle moyen de désorientation des sous-joints varie en fonction de l’orientation 
cristallographique du grain. La désorientation des sous-joints des grains de la fibre γ est 
plus élevée que celle des grains de la fibre θ. Les sous-joints des grains de la classe 
« Autres » ont un niveau de désorientation intermédiaire entre les grains de ces deux fibres. 
Pour les grains de la fibre γ, les résultats sont assez continus entre les deux modes de 
déformation bien qu’il ait été observé précédemment que ce n’était pas le cas pour les 
densités de dislocations (figure 2.33). Pour chaque classe d’orientations, la désorientation 
des sous-joints augmente avec la déformation et aucune saturation n’est observée 
contrairement à certaines études pour des niveaux de déformation similaires (Furu et al., 
1995; Li et al., 2003; Nes et al., 1982). Cette saturation, définie comme apparente par 
Pantleon (Pantleon, 2005a), est attribuée à la superposition des IDBs et des GNBs et à 
l’utilisation de valeurs seuil. 

 Pantleon (Pantleon, 2001, 2004) a proposé des lois semi-empiriques pour décrire 
l’évolution de l’angle de désorientation pour chaque type de sous-joints (équations (2.1) et 
(2.2) pour respectivement les IDBs et les GNBs). Elles montrent un assez bon accord avec 
des résultats expérimentaux obtenus sur de l’aluminium pur laminé à froid (Hughes et al., 
1997; Liu et al., 2002). L’utilisation de ces lois n’a cependant pas montré un accord 
satisfaisant avec les données de la présente étude. Ces lois ne conviennent donc pas pour le 
tantale et potentiellement pour les matériaux CC en général. Des lois linéaires et puissances 
ont permis de décrire plus correctement les évolutions de l’angle de désorientation. La 
méthode des moindres carrés a permis de déterminer les équations suivantes : 
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Grains de la fibre θ : LZ�RRRR �°
 = 0,89 �� + 1,09 ou LZ�RRRR �°
 = 2,02 ���,�� (2.12) 
 

Grains de la fibre γ : LZ�RRRR �°
 = 0,86 �� + 2,12 ou LZ�RRRR �°
 = 3,04 ���,=� (2.13) 
 

Grains de la classe « Autres » : LZ�RRRR �°
 = 0,30 �� + 2,23 ou LZ�RRRR �°
 = 2,56 ���,++ (2.14) 

 Les différences entre ces équations montrent qu’il n’existe pas de loi générique pour 
décrire l’évolution de l’angle de désorientation des sous-joints quelle que soit l’orientation 
cristallographique du grain. 

 
 Evolution de la densité de sous-joints ��� 
 L’évolution de la valeur moyenne de �Zw avec le niveau de déformation pour chaque 

classe d’orientations et pour chaque mode de déformation est présentée dans la figure 2.42. 

 

Figure 2.42 : Evolution de la valeur moyenne de �Zw avec le niveau de déformation pour 

chaque classe d’orientations et pour chaque mode de déformation. Les écarts-types sont 
pondérés par la surface observée de chaque cartographie EBSD. Les lignes pointillées et 
pleines sont les ajustements de courbe par la méthode des moindres carrés des lois 
respectivement linéaires et puissances des équations (2.15), (2.16), (2.17) et (2.18). 

 Comme observé précédemment avec les micrographies ECCI, les grains de la 
fibre γ ont un comportement distinct des autres avec une densité de sous-joints plus élevée. 
Pour les grains des deux autres classes d’orientations, la densité de sous-joints reste très 
faible même pour les niveaux de déformation les plus élevés. Pour les grains de la fibre θ, 
l’augmentation plus prononcée de la valeur moyenne de �Zw pourrait indiquer un début de 

développement de sous-joints. Cela semble cohérent avec les quelques sous-joints présents 
très localement observés avec la technique ECCI précédemment (figure 2.39d). Pour les 
grains de la classe « Autres », l’évolution est plus irrégulière. Cela pourrait s’expliquer par 
une grande disparité en termes de comportement des grains lors de la déformation, visible 
par les écarts-types plus importants. 

 Pour les grains de la fibre γ, l’évolution de la valeur moyenne de �Zw apparaît être 

différente entre les cas du laminage et de la compression. Pour les échantillons laminés, la 
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valeur moyenne de �Zw augmente de manière plutôt continue avec le niveau de déformation. 

Pour les échantillons comprimés, plus de sous-joints sont formés et la valeur moyenne de �Zw semble saturer rapidement autour de 2 µm/µm2 dès un niveau de déformation de 0,65. 

De plus, le développement de sous-structures dans les grains de la fibre γ semble plus 
homogène lors d’une déformation par compression que par laminage au vu des écarts-types 
plus importants pour le second cas. Ces deux observations sont sans doute en lien avec la 
différence d’intensité de la fibre γ entre les deux cas. En effet, les grains de la fibre γ sont 
présents entre 60% et 90% pour les échantillons comprimés alors que cette proportion 
atteint tout au plus 30% pour les échantillons laminés (figure 2.16). Par conséquent, avec 
un voisinage de grains plus régulier, le développement de sous-joints est plus homogène 
pour les échantillons comprimés avec une dispersion plus faible (figure 2.42). Cette 
homogénéité est probablement la raison de l’augmentation rapide puis de la saturation de 
la valeur moyenne de �Zw pour ce cas. Au contraire, pour les échantillons laminés, des sous-

joints continuent à se former même à des niveaux de déformation élevés à cause de 
l’hétérogénéité de voisinage. Cette différence de densité de sous-joints pourrait expliquer 
pourquoi les densités de dislocations évoluent différemment entre les cas de la compression 
et du laminage (figure 2.30) alors que la désorientation des sous-joints évolue de manière 
continue entre les deux modes de déformation (figure 2.41). 

 Une influence similaire de l’environnement voisin sur la déformation des grains a 
été observée sur de l’acier laminé à froid (Hutchinson, 1999). Le cas d’un grain « dur » 
avec un facteur de Taylor élevé voisin d’un grain « mou » avec un facteur de Taylor faible 
est en particulier analysé. Le grain « dur », avec une contrainte d’écoulement plus élevée, 
a tendance à résister à la déformation tandis que le grain « mou » se déforme en se courbant 
autour du grain « dur ». Cela mène à un grain « mou » plus allongé et également à une 
diminution globale de la texture car son orientation cristallographique se disperse avec la 
déformation. Ce cas peut être transposé au cas du laminage étudié ici. En effet, les grains 
de la fibre γ et ceux de la fibre θ ont un comportement très différent comme présenté dans 
la figure 2.43 pour l’échantillon laminé à un niveau de déformation de 1,67. Il peut être 
constaté l’hétérogénéité des sous-structures dans le grain de la fibre γ du fait de son 
voisinage avec un grain de la fibre θ qui se déforme de plus en plus intensément. A 
l’inverse, pour le cas de la compression, les grains de la fibre γ étant très souvent entourés 
par d’autres grains de la fibre γ, ils doivent se déformer d’une manière relativement 
similaire pour accommoder la déformation macroscopique. Ainsi, le développement de 
sous-structures est plus homogène et continu avec la déformation. 

 Plusieurs auteurs (Hansen et Hughes, 1995; Hughes et al., 1997; Li et al., 2004b; 
Hughes et Hansen, 2018) ont aussi observé que la taille des sous-structures évolue de 
manière différente en fonction du type de sous-joints les composant, c’est-à-dire des IDBs 
ou des GNBs. En particulier, l’espacement entre les GNBs diminue plus rapidement que 
l’espacement entre les IDBs quand la déformation augmente. Pour le cas du nickel pur 
(Hughes et Hansen, 2018), les données relatives aux densités de GNBs (calculées comme 
l’inverse de l’espacement entre GNBs) peuvent être comparées aux valeurs moyennes de �Zw obtenues dans le cas présent (figure 2.42). Dans cette étude, la densité de GNBs 
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augmente très rapidement jusqu’à une valeur d’environ 2-2,5 µm-1 pour un niveau de 
déformation d’environ 1 puis continue d’augmenter ensuite mais plus lentement et de 
manière linéaire. Cette évolution est relativement similaire à celle des grains de la fibre γ 
pour le cas de la compression à la seule différence qu’une saturation pourrait être attendue 
pour une déformation plus élevée dans le cas présent. Des niveaux de déformation 
supérieurs en compression seraient nécessaires pour vérifier cette hypothèse. 

 
Figure 2.43 : Cartographie EBSD des orientations cristallographiques acquise dans la 
microstructure déformée par laminage à un niveau de déformation de 1,67 (figure 2.15e) 
(code de couleur défini selon la projection de la direction normale DN dans le triangle 
standard). Grain de la fibre L déformé en se courbant au voisinage d’un grain de la fibre 
γ plus sous-structuré. R correspond au taux de réduction (en %). 

 Comme précédemment, des lois linéaires et puissances ont permis de décrire de 
manière acceptable l’évolution de la densité de sous-joints avec le niveau de déformation. 
Les équations suivantes ont pu être déterminées pour chaque classe d’orientations : 

Grains de la fibre γ comprimés :  �n�RRRR ��2/�2=
 = 2,23 ���  – 0,19 ou 

                   �n�RRRR ��2/�2=
 = 2,00 ��+,�+ 
(2.15) 

Grains de la fibre γ laminés :       �n�RRRR ��2/�2=
 = 0,70 ��� + 0,38 ou 

                   �n�RRRR ��2/�2=
 = 1,10 ���,�� 
(2.16) 

 

Grains de la fibre θ :                   �n�RRRR ��2/�2=
 = 0,19 ��� − 0,11 ou 

                   �n�RRRR ��2/�2=
 = 0,06 ��=,�� 
(2.17) 

 
 

Grains de la classe « Autres » :  �n�RRRR ��2/�2=
 = 0,10 ��� + 0,03 ou 

                                                     �n�RRRR ��2/�2=
 = 0,13 ���,�� 
(2.18) 

 Des tailles moyennes de sous-structures peuvent être estimées à partir des valeurs 
moyennes de �Zw en considérant des notions de stéréologie. Tout d’abord, un facteur 

correctif est appliqué pour prendre en compte l'effet de l'acquisition sur une grille discrète 
qui cause une surestimation de la densité mesurée par rapport à la valeur réelle (Cao et al., 
2003) : �Zw ���u =  T4  �Zw  (2.19) 
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Où �Zw ���u  est la densité de sous-joints réelle (µm/µm2) et �Zw est la densité de sous-joints 

mesurée par EBSD (µm/µm2). En faisant l’hypothèse que le plan d’observation 2D 
permette d’observer de manière parallèle toutes les sous-structures, la densité de sous-joints 
réelle peut être reliée à la surface de sous-joints par unité de volume par l’expression 
suivante (Underwood, 1973) : 

�Zw =  4T �Zw ���u  (2.20) 

Où �Zw est la surface de sous-joints par unité de volume (µm2/µm3). Compte tenu de 

l’équation (2.19), il apparaît alors que �Zw et �Zw sont égaux. En faisant les hypothèses que 

les sous-structures sont des sphères, qu’elles ont une taille identique et qu’elles sont 
réparties de manière à occuper toute la surface observée, le diamètre moyen s’exprime ainsi 
(DeHoff, 1986) : 

.ZZRRRR =  83 1�Z�RRRR = 83 1�Z�RRRR (2.21) 

Où .ZZRRRR est le diamètre moyen des sous-structures (µm). 

 Le diamètre moyen des sous-structures a été calculé uniquement pour les grains de 
la fibre γ car les valeurs moyennes de �Zw pour les grains des deux autres classes sont très 

faibles ce qui mène à des tailles de sous-structures non physiques de plusieurs dizaines de 
micromètre. En effet, quand seuls quelques sous-joints sont formés l’hypothèse d’une 
répartition homogène des sous-structures sur toute la surface considérée utilisée pour 
calculer .ZZRRRR (équation (2.21)) n’est plus valide. De plus, comme le même problème est 
rencontré pour le premier niveau de déformation atteint en compression pour les grains de 
la fibre γ (εVM ≈ 0,30), seule l’évolution pour le cas du laminage a été modélisée. La 
méthode des moindres carrés a mené aux équations suivantes : 

Grains de la fibre γ laminés : .ZZRRRR ��2
 = −1,36 ��� + 3,94 ou 

                                               .ZZRRRR ��2
 = 2,42 ��z�,�+ 
(2.22) 

 Les tailles de sous-structures estimées (de 3,2 µm pour εVM ≈ 0,56 à 1,6 µm pour 
εVM ≈ 1,67) sont de même ordre de grandeur que celles reportées dans la revue de Gil 
Sevillano et al. de plusieurs études réalisées sur des matériaux CC et CFC (Gil Sevillano et 
al., 1980). Des tailles inférieures à 1 µm ont en revanche été mesurées par MET sur des 
monocristaux de tantale pur laminés à froid à 80% de réduction (εVM ≈ 1,86) (Vandermeer 
et Snyder, 1979). Cette différence par rapport au cas présent peut sans doute s’expliquer 
par la meilleure résolution d’observation de la technique MET par rapport à la technique 
EBSD et par les différentes hypothèses réalisées pour calculer le diamètre moyen (équation 
(2.21)). La faible représentativité statistique de résultats obtenus par MET et les effets de 
coupe pour l’observation des échantillons sont également des sources d’écart potentielles. 
Par ailleurs, Gil Sevillano et al. (Gil Sevillano et al., 1980) remarquent une transition 
brutale dans l’évolution de la taille des sous-structures avec la déformation. En particulier, 
cette transition entre une diminution très rapide puis plus lente a lieu pour un niveau de 
déformation entre 0,4 et 1,5 selon le matériau étudié. Une telle transition brutale n’est pas 
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observée ici. D’autre part, dans différents travaux sur de l’aluminium pur laminé à froid 
(Hansen et Hughes, 1995; Hughes et al., 1997), les évolutions des espacements entre les 
GNBs et entre les IDBs avec la déformation ont été décrites par des lois puissances avec 
un coefficient d’environ respectivement -0,7 et -0,5. En comparaison avec l’équation 
(2.22), le diamètre moyen des sous-structures dans les grains de la fibre γ laminés semble 
avoir une évolution proche de celle pour les IDBs. 
 
 Evolution de ��� et de ���  en fonction de la densité de dislocations estimée à 

l’échelle du polycristal 

 Les évolutions des valeurs moyennes de LZw  et de �Zw ont été analysées 

précédemment en fonction du niveau de déformation. Cependant, le niveau de déformation 
est un paramètre macroscopique et à l’échelle microscopique les déformations locales 
peuvent être différentes à cause de l’orientation cristallographique ou du voisinage 
environnant par exemple. Ainsi, l’utilisation de paramètres à l’échelle du polycristal 
comme la densité de dislocations peut être plus judicieuse pour prendre en compte ces 
différences. Pour chaque classe d’orientations, les valeurs moyennes de LZw  et de �Zw 

(figures 2.41 et 2.42) sont associées aux valeurs moyennes de �xQyP de chaque classe 
associée (figure 2.33). Les analyses en fonction de la densité de dislocations mènent à des 
conclusions similaires à celles précédentes. De plus, des modèles pour décrire les 
évolutions des valeurs moyennes de LZw  et de �Zw en fonction de �xQyP peuvent être 

déterminés. Par exemple, les équations suivantes décrivent l’évolution de l’angle de 
désorientation des sous-joints pour chaque classe d’orientations : 

 
Grains de la fibre θ :                       LZ�RRRR �°
 = 1,0. 10z+� �xQyPRRRRRRR + 1,32 ou 

                                 LZ�RRRR �°
 = 2,7. 10z� �xQyPRRRRRRR�,��� 
(2.23) 

 

Grains de la fibre γ :                       LZ�RRRR �°
 = 6,1. 10z+� �xQyPRRRRRRR + 2,25 ou 

                                 LZ�RRRR �°
 = 1,3. 10z� �xQyPRRRRRRR�,==� 
(2.24) 

 

 

Grains de la classe « Autres » :      LZ�RRRR �°
 = 2,6. 10z+� �xQyPRRRRRRR + 2,26 ou 

                                                        LZ�RRRR �°
 = 6,7. 10z= �xQyPRRRRRRR�,+�� 
(2.25) 

 
 Evolution des gradients d’orientation 

 Comme détaillé précédemment, très peu de sous-joints sont formés dans les grains 
de la fibre θ et visibles dans les micrographies obtenues par ECCI (figures 2.38c, 2.38d, 
2.39c et 2.39d). Néanmoins, une transition progressive entre les zones claires et les zones 
foncées est observée. Ces contrastes pourraient suggérer la présence de gradients 
d’orientation sur une grande distance par rapport à l’échelle d’observation par ECCI. Les 
grains de la fibre θ, qui se déforment assez facilement, ont tendance à se courber au 
voisinage de grains qui se déforment plus difficilement (figure 2.43) ce qui peut donner 
lieu à de tels gradients. Comme observé sur du tantale pur laminé à froid (Zhu et al., 2020c), 
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les grains de la fibre θ peuvent aller jusqu’à se fragmenter en raison de l’interaction avec 
les grains de la fibre γ de leur voisinage. A l’opposé, il peut être supposé que les gradients 
d’orientation soient plus faibles dans les grains de la fibre γ car aucun contraste significatif 
n’est visible dans les micrographies obtenues par ECCI (figures 2.38a, 2.38b, 2.39a et 
2.39b). 

 Afin d’analyser quantitativement les gradients d’orientation et de vérifier les 
suppositions précédentes, les cartographies EBSD présentées dans le tableau 2.2 ont été 
utilisées. Pour chaque cartographie EBSD, des profils d’angle de désorientation passant par 
le centre de la cartographie ont été tracés tous les 3° (i.e. 60 profils par cartographie). Un 
exemple de cette méthode est présenté dans la figure 2.44. L’évolution de l’angle de 
désorientation le long de chaque profil a été représentée par une loi linéaire avec la méthode 
des moindres carrés et la pente de cette loi a été considérée comme étant la valeur du 
gradient d’orientation. Comme rien ne garantit que l’un des profils soit dans la même 
direction que le gradient d’orientation le plus important, la valeur maximale parmi les 60 
profils a été considérée comme étant la valeur la plus proche du vrai gradient d’orientation 
pour chaque cartographie EBSD. Cette valeur estimée est donc une sous-estimation du vrai 
gradient d’orientation. Cette sous-estimation est supposée faible car 60 profils sont tracés. 

 Pour chaque cas du tableau 2.2, la moyenne (pondérée par la surface de chaque 
cartographie EBSD) du gradient d’orientation estimé est calculée. Les résultats sont 
reportés dans la colonne de droite du tableau 2.2. 

 Pour chaque classe d’orientations, le gradient d’orientation estimé moyen augmente 
avec la déformation comme attendu. Les valeurs obtenues sont du même ordre de grandeur 
que des gradients d’orientation estimés dans une précédente étude sur du tantale pur 
(Moussa et al., 2017). L’évolution du gradient avec la déformation dans cette étude semble 
être plus rapide que dans le cas présent. Cependant, la méthode utilisée pour la 
détermination du gradient est différente (gradient calculé comme la pente de la 
désorientation en fonction du rayon du kernel de chaque pixel). De plus, elle est appliquée 
sur des cartographies à l’échelle du polycristal (pas de 1,41 µm) sans discrimination de 
l’orientation cristallographique des grains. 

 L’augmentation du gradient d’orientation avec la déformation est progressive pour 
les grains de la fibre θ laminés. Pour les grains de la fibre γ laminés, les gradients deviennent 
importants pour le niveau de déformation le plus élevé (εVM ≈ 1,67) ce qui pourrait révéler 
un début de fragmentation intragranulaire. Néanmoins, les gradients d’orientation sont 
relativement similaires entre ces deux classes d’orientations malgré une évolution avec la 
déformation différente. Par conséquent, bien que les gradients d’orientation soient plus 
visibles dans les micrographies des grains de la fibre θ (figures 2.38c, 2.38d, 2.39c et 
2.39d), ils ne sont pas plus importants que ceux dans les grains de la fibre γ comme il avait 
été supposé précédemment. D’autre part, les gradients d’orientation dans les grains de la 
fibre γ semblent plus importants pour le cas du laminage que pour le cas de la compression. 
Cette différence s’explique probablement par le voisinage plus varié des grains de la fibre 
γ dans les échantillons laminés. 
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Figure 2.44 : Exemple d’application de la méthode pour l’analyse des gradients 
d’orientation. (a) 60 profils d’angle de désorientation passant par le centre de la 
cartographie EBSD sont tracés tous les 3°. (b) Profils d’angle de désorientation 
correspondant aux gradients d’orientation minimal et maximal estimés par la pente de la 
loi linéaire (méthode des moindres carrés). 

 Effet d’échelle sur l’estimation de la densité de dislocations 

 Afin d’étudier l’influence de l’échelle d’observation sur l’estimation de la densité 
de dislocations, le paramètre �xQyP est calculé pour chaque cartographie du tableau 2.2 puis 
une moyenne (pondérée par la surface de chaque cartographie EBSD) est déterminée pour 
chaque cas (notée dans la suite �xQyPRRRRRRR�uh��
. L’évolution de �xQyPRRRRRRR�uh�� avec le niveau de 

déformation est présentée dans la figure 2.45 pour chaque classe d’orientations pour le cas 
du laminage (le cas de la compression ne permettant pas d’étudier les trois classes 
d’orientations). Une valeur de �xQyPRRRRRRR�uh�� toutes orientations confondues est calculée afin 

d’effectuer une comparaison avec les densités de dislocations globales estimées à l’échelle 
du polycristal (figure 2.30b). Pour ce faire, les valeurs de chaque classe d’orientations sont 
pondérées par la fraction surfacique correspondante, issue des cartographies EBSD 
réalisées avec un pas de 1,20 µm (figure 2.16b). 

 Comme observé précédemment lors de l’analyse à l’échelle du polycristal (figure 
2.33b), la densité de dislocations moyenne des grains de la fibre γ est supérieure à celles 
des grains des deux autres classes d’orientations. Cela est cohérent avec le développement 
de sous-structures plus important dans les grains de la fibre γ (figures 2.41 et 2.42). En 
revanche, à cette échelle d’observation, seule la valeur moyenne de �xQyP�uh�� des grains 

de la fibre γ augmente avec la déformation alors que celles des grains de la fibre θ, de la 
classe « Autres » et en considérant toutes les orientations ensemble restent quasiment 
constantes. Trois principales raisons pourraient expliquer ces observations. 

 Pour l’analyse des microstructures à l’échelle des sous-structures, les cartographies 
EBSD ont été acquises loin des joints de grains. Or les dislocations s’accumulent 
préférentiellement au niveau des joints de grains, comme discuté précédemment sur la base 
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des résultats présentés dans la figure 2.36. Ainsi, en s’éloignant des joints de grains, les 
cartographies EBSD ne sont pas représentatives de tout le volume. Cette raison pourrait 
expliquer une saturation de la densité de dislocations mais ne suffit pas pour expliquer les 
différences entre les trois classes d’orientations (figure 2.45). 

 L’utilisation d’un seuil de 10° pour déterminer les sous-joints pourrait causer une 
possible saturation de la valeur estimée de �xQyPRRRRRRR�uh�� comme montré par Pantleon 

(Pantleon, 2005a). Cependant, cette raison n’explique pas les différences entre les trois 
classes d’orientations ni la différence entre l’évolution de �xQyPRRRRRRR estimée à l’échelle du 
polycristal (figure 2.33b) et de �xQyPRRRRRRR�uh�� estimée à l’échelle des sous-structures (figure 

2.45). 

 Différentes études (Fressengeas et al., 2018; Naghdy et al., 2018; Ruggles et al., 
2016) ont étudié la manière de choisir le pas de mesure pour estimer une densité de GNDs 
et ont montré que le pas de mesure doit être adapté à l’échelle des structures de déformation 
pour une estimation correcte. Par exemple, Naghdy et al. (Naghdy et al., 2018) ont 
déterminé sur de l’aluminium pur déformé par torsion (déformations équivalentes étudiées 
entre 1 et 50) qu’un pas de mesure entre 80 nm et 320 nm permet de quantifier la densité 
de GNDs par EBSD. Dans le cas présent, compte tenu du pas de mesure utilisé (90 nm) et 
de la taille des sous-structures (figures 2.38 et 2.39), il est fort probable que �xQyPRRRRRRR�uh�� 

correspond à la densité de GNDs. Ainsi, les observations de la figure 2.45 montrent que la 
densité de GNDs à cœur de grain augmente seulement pour les grains de la fibre γ (grains 
formant des sous-structures) et sature pour les grains de la fibre θ et de la classe « Autres » 
(grains ne formant que très peu de sous-structures). Cette observation semble donc 
cohérente avec les évolutions des sous-structures observées (figures 2.41 et 2.42). 

 En conclusion, la troisième explication semble être la plus cohérente et il est crucial 
de bien choisir le pas de mesure pour estimer une densité de GNDs par EBSD. Cependant, 
il est important de rappeler qu’une densité de GNDs ne rend pas compte de la distribution 
spatiale des dislocations comme observé précédemment avec la figure 2.37. 

 
Figure 2.45 : Evolution de �xQyPRRRRRRR�uh�� (calculé à partir des cartographies EBSD du tableau 

2.2) avec le niveau de déformation pour chaque classe d’orientations pour le cas du 
laminage. 
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Conclusions intermédiaires 

• L’orientation cristallographique impacte la formation de sous-structures. Pour les 
grains de la fibre θ, il n’est pas observé de sous-structure même pour une déformation 
élevée. Pour les grains de la fibre γ, des sous-structures se développent dès les faibles 
déformations ; 

• Il n’y pas de corrélation directe entre la densité de dislocations estimée à l’échelle du 
polycristal et la formation de sous-structures sans discriminer les grains par leur 
orientation cristallographique. Il n’est donc pas suffisant de décrire une microstructure 
déformée uniquement avec une densité de dislocations ; 

• La désorientation des sous-joints des grains de la fibre γ est plus élevée que celle des 
sous-joints des grains de la classe « Autres », elle-même plus élevée que celle des sous-
joints des grains de la fibre θ. Les résultats pour les grains de la fibre γ entre les cas de 
la compression et du laminage sont similaires ; 

• La densité de sous-joints est plus élevée dans les grains de la fibre γ et très faible dans 
les autres grains. Des différences sont observées entres les cas de la compression et du 
laminage pour les grains de la fibre γ. Celles-ci sont vraisemblablement dues aux états 
initiaux différents entre les deux modes de déformation ; 

• Des modèles pour l’évolution de la désorientation et de la densité de sous-joints sont 
proposés pour chaque classe d’orientations ; 

• Pour le cas du laminage, les gradients d’orientation augmentent avec la déformation de 
manière progressive dans les grains de la fibre θ alors qu’ils ne deviennent importants 
que pour les déformations élevées dans les grains de la fibre γ. Néanmoins, les gradients 
d’orientation sont de même ordre de grandeur pour ces deux classes d’orientations. Pour 
le cas spécifique des grains de la fibre γ, les gradients d’orientation dans les échantillons 
comprimés sont inférieurs à ceux dans les échantillons laminés ; 

• Pour estimer une densité de GNDs par EBSD, un pas de mesure adapté à l’échelle des 
structures de déformation doit être choisi. La densité de GNDs estimée à l’échelle des 
sous-structures à cœur de grain augmente dans les grains de la fibre γ qui forment des 
sous-structures. Cette densité reste plus ou moins constante dans les grains de la fibre θ 
et de la classe « Autres » qui ne forment pas ou très peu de sous-structures. 

 

3. Conclusions 

 Dans ce chapitre, plusieurs microstructures de tantale pur déformées à froid selon 
différentes conditions ont été caractérisées afin d’avoir une meilleure compréhension des 
évolutions ayant lieu lors de la déformation. 

 Les évolutions de la texture cristallographique ont été étudiées pour un cas de 
compression et un cas de laminage. Il a été observé que la fibre γ est stable en compression 
ce qui pourrait indiquer que le système de glissement principalement actif est {110} <111>. 
En laminage, l’intensité de la fibre γ varie dans l’épaisseur de l’échantillon. Au centre, elle 
augmente en raison des contraintes compressives. En revanche, elle diminue dans une zone 
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proche de la surface. Cette plus faible intensité pourrait s’expliquer par les contraintes de 
cisaillement causées par le frottement entre les rouleaux du laminoir et la tôle qui viennent 
s’ajouter aux contraintes de compression et rendent ainsi la texture moins marquée. D’autre 
part, le comportement de la fibre γ en déformation a été étudié avec des essais de 
compression Channel Die selon différentes directions de sollicitation. La fibre γ est stable 
lorsque la direction de sollicitation est la direction normale de la tôle initiale. Lorsqu’une 
nouvelle direction de sollicitation est présente, une nouvelle fibre γ se développe. Une 
corrélation entre ce développement et le paramètre de triaxialité des contraintes a été testée. 
Cependant, les résultats n’ont pas permis de valider cette hypothèse. 

 Les microstructures déformées ont ensuite été analysées qualitativement et 
quantitativement. 

 Lors d’une première analyse à l’échelle du polycristal, les désorientations causées 
par la déformation ont été évaluées avec des densités de dislocations. Les tendances 
attendues avec un niveau de déformation croissant ont été retrouvées. De plus, l’influence 
de l’orientation cristallographique a pu être soulignée par le fait que les grains de la fibre γ 
ont toujours des densités de dislocations moyennes supérieures à celles des grains de la 
fibre θ. Les grains de la classe « Autres » ont un comportement intermédiaire entre les 
grains de ces deux fibres. Le facteur de Taylor permet de retrouver ces tendances globales 
mais ne permet pas de faire une corrélation directe avec la densité de dislocations par grain. 
Pour les grains de la fibre γ, les densités de dislocations supérieures pour le cas de la 
compression par rapport au cas du laminage (pour un niveau de déformation donné) laissent 
présumer un développement de sous-structures plus important. 

 Lors d’une seconde analyse intragranulaire à l’échelle des sous-structures de 
dislocations, une observation directe avec la technique ECCI a permis de voir que le 
développement de sous-structures est très important pour les grains de la fibre γ alors qu’il 
est quasi-inexistant pour les grains de la fibre θ. Une caractérisation quantitative des sous-
structures par EBSD a ensuite été réalisée à la même échelle d’observation. Le 
développement des sous-structures a été décrit par deux paramètres quantifiant la 
désorientation et la densité de sous-joints. Plus de sous-joints sont formés dans les grains 
de la fibre γ que dans les autres grains. La désorientation des sous-joints des grains de la 
fibre γ est plus élevée que celle des sous-joints des grains de la classe « Autres », elle-même 
plus élevée que celle des sous-joints des grains de la fibre θ. Les modèles d’évolution 
reportés dans la littérature sont uniquement appliqués à des matériaux CFC et n’ont pas 
fonctionné pour le tantale. Des modèles ont été proposés pour l’évolution de la 
désorientation et de la densité de sous-joints avec le niveau de déformation pour chaque 
classe d’orientations. Des différences significatives sont observables entre les cas de la 
compression et du laminage pour les grains de la fibre γ. Ces différences sont 
vraisemblablement dues aux états initiaux différents entre les deux modes de déformation. 
Lorsque la fibre γ est faiblement présente pour le cas du laminage, le développement de 
sous-structures est très hétérogène avec une augmentation continue de la densité de sous-
joints et de leur désorientation avec la déformation. Lorsque la fibre γ est très intense pour 
le cas de la compression, les sous-joints se développent dès les faibles déformations et la 
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densité de sous-joints semble saturer rapidement. Seule la désorientation des sous-joints 
continue d’augmenter pour une déformation plus élevée. 

 Les gradients d’orientation intragranulaires ont été analysés à l’échelle des sous-
structures. Pour le cas du laminage, ils augmentent progressivement avec la déformation 
dans les grains de la fibre θ alors qu’ils ne deviennent importants que pour les déformations 
élevées dans les grains de la fibre γ. Malgré cette évolution différente, les gradients 
d’orientation restent relativement similaires entre ces deux classes d’orientations. D’autre 
part, les gradients d’orientation dans les grains de la fibre γ comprimés sont inférieurs à 
ceux dans les grains de la fibre γ laminés. Cette différence est sans doute due encore une 
fois à l’état initial différent entre les deux cas, avec en particulier un voisinage des grains 
de la fibre γ plus varié pour le cas du laminage. 

 Une analyse des densités de dislocations estimées avec les données EBSD acquises 
à l’échelle des sous-structures a montré que la densité de GNDs augmente avec la 
déformation pour les grains de la fibre γ (qui forment des sous-structures) et reste assez 
constante pour les autres grains (qui ne forment pas ou très peu de sous-structures). Par 
ailleurs, pour estimer une densité de GNDs à partir de données EBSD, il est primordial de 
choisir un pas de mesure adapté à l’échelle des structures de déformation. 

 Une densité de dislocations estimée à l’échelle du polycristal comme unique 
paramètre ne permet pas de décrire ces différences. La quantification des sous-structures 
de dislocations avec les paramètres proposés dans ce travail est primordiale pour aboutir à 
une meilleure description de l’état déformé. De plus, l’orientation cristallographique doit 
également être prise en considération compte tenu de son influence très importante sur le 
développement de sous-structures. Les conséquences de cette influence sur la 
recristallisation et la restauration sont analysées respectivement dans les chapitres 3 et 4. 
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Chapitre III : Influence de 
l’état déformé sur la 
recristallisation 
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1. Etat de l’art 
1.1. Estimation de l’énergie stockée 

 L’énergie stockée lors de la déformation plastique représente la force motrice pour 
la recristallisation au cours du traitement thermique subséquent. Afin de prévoir les 
propriétés de la microstructure recristallisée (taille de grains, texture, …), une estimation 
de l’énergie stockée est nécessaire. Plusieurs méthodes à différentes échelles de 
caractérisation existent et sont présentées dans cette section. 

 Par calorimétrie 

 Les techniques de calorimétrie permettent de mesurer l’énergie stockée dans le 
matériau à une échelle macroscopique en observant les variations de flux de chaleur 
(Humphreys et Hatherly, 2004). Les évolutions microstructurales (restauration, 
recristallisation, transformation de phase, …) lors du traitement thermique se traduisent par 
la présence de pics endothermiques ou exothermiques. Cependant, l’interprétation des 
résultats peut s’avérer difficile pour certains cas. Les pics de la restauration et de la 
recristallisation peuvent se superposer si les deux mécanismes se déroulent dans une 
gamme de température proche. Les transformations de phase (pour les matériaux 
concernés) représentent une contribution supplémentaire à la libération d’énergie globale. 

 Par diffraction de rayons X 

 L’énergie stockée peut être mesurée avec la technique de diffraction de rayons X 
via l’évolution des pics de diffraction. En effet, les dislocations générées lors de la 
déformation induisent des distorsions du réseau cristallin qui vont avoir pour effet 
l’élargissement des pics (Borbély et al., 2000). 

 Par microscopie électronique 

 L’énergie stockée globale est la somme de deux contributions : une associée aux 
contraintes résiduelles et une autre associée aux densités de dislocations. Il a été observé 
expérimentalement sur de l’acier laminé à froid que la contribution due aux dislocations est 
dominante (deux ordres de grandeur supérieur) (Baczmanski et al., 2007). Il est alors 
généralement supposé que l’énergie stockée ne dépende principalement que de la densité 
de dislocations, auquel cas elle peut être estimée par (Humphreys et Hatherly, 2004) : 

� ≈ U�'{= (3.1) 

Où E est l’énergie stockée (J/m3), C est une constante comprise entre 0,5 et 1 lorsqu’une 
population mixte de dislocations coin et vis est considérée (Hull et Bacon, 2011), ρ est la 
densité de dislocations (m-2), G est le module de cisaillement (69.109 N/m2 pour le tantale) 
et b est la norme du vecteur de Burgers (2,86.10−10 m pour le tantale). Ainsi, la 
détermination d’une densité de dislocations par MET ou MEB avec la technique EBSD 
permet d’estimer une valeur d’énergie stockée. 

 



Chapitre III : Influence de l’état déformé sur la recristallisation 
 

97 

 Pour les matériaux formant des sous-structures lors de la déformation, il peut être 
considéré que la majorité des dislocations sont situées au niveau des sous-joints. Ainsi, 
l’énergie stockée par les dislocations formant des sous-joints peut être estimée par : 

� ≈ �Zw�Zw (3.2) 

Où E est l’énergie stockée (J/m3), �Zw est l’énergie des sous-joints (J/m2) et �Zw est la surface 

totale de sous-joints par unité de volume (m2/m3). 
 L’énergie des sous-joints �Zw (J/m2) peut être estimée par le modèle de Read et 

Shockley (Read et Shockley, 1950) : 

�Zw = ��PW LZwL�PW �1 − ln LZwL�PW
 (3.3) 

Où ��PW est l’énergie d’un joint de grains (≈ 1,2 J/m2 pour le tantale (Jafari et al., 2017)), LZw  est l’angle de désorientation des sous-joints et L�PW  est la valeur limite angulaire de 

désorientation pour définir un joint de grains (10° dans le cas présent). 
 Plusieurs méthodes et variantes existent pour déterminer la surface de sous-joints 
par unité de volume et l’énergie stockée. Godfrey et al. (Godfrey et al., 2015) font la 
description des principales méthodes proposées dans la littérature. Celles-ci sont résumées 
dans le tableau 3.1. Néanmoins, les valeurs d’énergie stockée estimées par la quantification 
des sous-structures sont très souvent inférieures à celles estimées par calorimétrie. Cette 
différence peut avoir plusieurs origines. Elle peut être causée par le fait que l’énergie 
stockée estimée par calorimétrie prend en compte l’effet de toutes les dislocations alors que 
l’estimation par microscopie électronique prend en compte uniquement les dislocations qui 
occasionnent des désorientations élevées c’est-à-dire les GNDs. Les hypothèses inhérentes 
au modèle de Read et Shockley pour l’estimation de l’énergie des sous-joints (équation 
(3.3)) sont également une autre source de différence. Pour le cas de caractérisations 
réalisées par EBSD, l’utilisation de valeurs seuil pour la détermination des sous-joints a 
pour effet supplémentaire de sous-estimer la valeur d’énergie stockée (Godfrey et al., 2005, 
2015). En effet, l’énergie associée aux sous-joints à très faible désorientation n’est pas prise 
en compte afin d’éviter un grand effet du bruit de mesure. Cette sous-estimation est d’autant 
plus importante que le niveau de déformation est faible. 

 La qualité des clichés de diffraction acquis par EBSD diminue avec l’augmentation 
du nombre de défauts cristallins. Une méthode a été proposée afin de corréler la qualité des 
clichés à une valeur d’énergie stockée (Choi et Jin, 2004). Cependant, cette méthode reste 
semi-quantitative car les conditions expérimentales (préparation de l’échantillon, 
paramètres d’acquisition) impactent grandement la qualité des clichés. 
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Tableau 3.1: Principales méthodes pour estimer l’énergie stockée à partir de données 
obtenues par EBSD. Figures tirées de (Godfrey et al., 2015). 
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1.2. Influence des hétérogénéités de l’état déformé sur la recristallisation 

1.2.1. Influence sur la germination 

 Les hétérogénéités présentes à l’état déformé entraînent inévitablement une 
recristallisation inhomogène de la microstructure. A l’échelle d’un grain, la germination a 
lieu préférentiellement aux abords des joints de grains et au niveau des hétérogénéités de 
déformation (bandes de cisaillement, de transition …). A l’échelle du polycristal, la 
recristallisation ne se déroule pas de manière similaire pour tous les grains en raison de 
leurs différences de sous-structure et d’énergie stockée liées à leur orientation 
cristallographique. En effet, comme observé précédemment dans le chapitre 2, l’orientation 
cristallographique a une influence importante sur le développement intragranulaire de sous-
structures qui va nécessairement impacter la recristallisation.  

 Les sous-structures de dislocations représentent des sites de germination potentiels, 
en particulier lorsque la désorientation des sous-joints est suffisamment élevée pour qu’ils 
soient mobiles, condition nécessaire à la viabilité d’un germe. Ainsi, la recristallisation est 
favorisée dans les grains formant des sous-structures. Cet effet notamment lié à 
l’orientation cristallographique est clairement mis en évidence dans les travaux réalisés sur 
des oligocristaux de tantale pur (Hupalo et Sandim, 2001; Sandim et al., 1999b, 2001, 
2005). La recristallisation varie significativement d’un grain à un autre en fonction de son 
orientation et les grains sous-structurés présentant des désorientations intragranulaires 
élevées recristallisent plus rapidement. Cependant, la recristallisation n’est pas homogène 
dans un grain car les premiers grains recristallisés apparaissent généralement à proximité 
des joints de grains plutôt qu’au cœur des grains comme observé sur des oligocristaux 
(Hupalo et Sandim, 2001; Sandim et al., 2005) et des polycristaux (Liu et al., 2017; Fan et 
al., 2018) de tantale pur. Cela est cohérent avec le fait que ces zones présentent localement 
de plus fortes densités de dislocations, nécessaires pour accommoder les différences locales 
de déformation entre grains. 

 Pour le cas spécifique du tantale pur laminé à froid, les grains de la fibre γ sont 
parmi les premiers grains à recristalliser comme observé sur des monocristaux 
(Vandermeer et Snyder, 1979) et des polycristaux (figure 3.1) (Deng et al., 2014a; Fan et 
al., 2018; Liu et al., 2017, 2018a). Cela s’explique par le développement de sous-structures 
plus important lors de la déformation. A l’opposé, les grains de la fibre θ ont généralement 
tendance à être consommés par les grains recristallisés voisins plutôt qu’à former des 
germes en raison de l’absence de sous-structures. Néanmoins, il a été observé sur du tantale 
pur (Fan et al., 2018) et de l’acier ultra bas carbone (Ray et al., 1994) que des grains 
recristallisés de la fibre θ peuvent tout de même apparaître via une germination par le 
mécanisme de Strain-Induced Boundary Migration (« SIBM »). Ce mécanisme, présenté 
dans la figure 3.2, consiste en la migration d’un joint de grains préexistant vers l’intérieur 
d’un grain qui présente une plus forte énergie stockée (Humphreys et Hatherly, 2004). La 
différence d’énergie stockée de part et d’autre du joint de grains représente la force motrice 
de ce mécanisme. Par exemple, le grain entouré en blanc dans la figure 3.1 s’est 
probablement développé de cette manière. 
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Figure 3.1 : Cartographie EBSD des orientations cristallographiques acquise sur un 
échantillon de tantale pur laminé à froid (réduction de 87%) puis traité thermiquement 
(code de couleur défini selon la projection de la direction normale dans le triangle 
standard). Les traits blancs et noirs représentent respectivement les sous-joints (angle de 
désorientation entre 2° et 10°) et les joints de grains (angle de désorientation supérieur à 
10°). Figure tirée de (Fan et al., 2018). 

 
Figure 3.2 : Représentation schématique de germination par le mécanisme SIBM ; le grain 
II possède une énergie stockée supérieure à celle du germe en croissance et le trait gras 
correspond à un joint de grains à forte désorientation. Figure tirée de (Bréchet et Martin, 
2006). 

1.2.2. Influence sur l’orientation cristallographique des grains recristallisés 

 Les différences de développement de sous-structures mènent à des microstructures 
recristallisées hétérogènes, tout d’abord en termes d’orientations cristallographiques des 
grains recristallisés car celles-ci ne sont généralement pas aléatoires. En effet, les germes 
des futurs grains recristallisés ont généralement des orientations assez semblables à celles 
des « grains parents » dans lesquels ils se sont formés (Humphreys et Hatherly, 2004; Xu 
et al., 2017). Ainsi, la recristallisation plus favorable pour certaines orientations peut mener 
à des textures de recristallisation prononcées. Les différentes théories proposées dans la 
littérature pour expliquer la formation de ces textures sont détaillées dans la prochaine 
section (section 1.3). Néanmoins, des expériences 4D (x, y, z et temps) in-situ non-
destructives réalisées avec la technique synchrotron sur du cuivre pur (Larsen et al., 2005) 
et de l’aluminium pur (Juul Jensen et al., 2012; Hefferan et al., 2012) ont révélé l’existence 
de quelques germes avec de « nouvelles » orientations non présentes dans la matrice 
déformée environnante. Il est important de noter que la résolution spatiale pour ces études 
est de quelques micromètres ce qui ne permet pas une caractérisation détaillée de l’état 
déformé avant la germination. Ces germes sont généralement observés aux abords des 
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lignes triples mais le mécanisme précis menant à leur formation reste encore non déterminé. 
Ces nouvelles orientations pourraient être le résultat d’une réorientation particulière de la 
microstructure dans les régions très désordonnées en termes d’orientations (Hefferan et al., 
2012; Larsen et al., 2005). Juul Jensen et al. (Juul Jensen et al., 2012) ont remarqué que les 
axes de désorientation entre les germes et la matrice déformée correspondent aux axes de 
désorientation possibles des sous-joints présents dans le grain parent. Cette observation 
pourrait alors indiquer que la formation de germes avec de nouvelles orientations dépend 
de la distribution des désorientations dans le grain déformé. 

1.2.3. Influence sur la taille des grains recristallisés 

 La taille de grains dans la microstructure recristallisée est hétérogène. En effet, la 
force motrice pour la croissance étant l’énergie stockée, la croissance va se produire plus 
rapidement dans les grains avec une énergie stockée élevée. Par ailleurs, la taille des grains 
recristallisés n’est pas homogène non plus à l’intérieur d’un même grain comme observé 
dans la figure 3.3 pour un oligocristal de tantale pur (Sandim et al., 2005). La présence 
d’une bande de déformation à l’état déformé est à l’origine dans ce cas de la séparation 
nette entre les deux régions recristallisées différentes. La taille des grains recristallisés va 
dépendre également du temps d’incubation de germination. Comme observé dans la figure 
3.1 pour du tantale pur, la taille des grains recristallisés de la fibre γ est plus élevée que 
celles des autres grains. Cela est vraisemblablement dû à un temps d’incubation plus court 
en raison du développement de sous-structures qui favorise la germination et donc à un 
temps pour croître plus long. Cet avantage de taille des grains recristallisés de la fibre γ a 
été observé pour d’autres matériaux CC comme le molybdène (Primig et al., 2012b) et des 
aciers ultra bas carbone et « Interstitial Free » (Bocos et al., 2003) par exemple. La taille 
des grains va aussi dépendre de la densité de germes, c’est-à-dire du nombre de germes qui 
vont apparaître par unité de volume. Si le nombre de germes est localement important, les 
grains recristallisés vont se rencontrer plus tôt ce qui va ralentir leur croissance. La densité 
de germes varie localement en raison des hétérogénéités microstructurales, notamment liées 
à l’orientation cristallographique. 

 
Figure 3.3 : Micrographie obtenue par MEB (mode électrons rétrodiffusés) de la 
microstructure recristallisée après traitement thermique d’un ancien grain d’un 
oligocristal de tantale pur laminé à froid (réduction de 80%). Le rectangle pointillé blanc 
délimite la localisation de l’ancienne bande de déformation à l’origine des deux régions 
recristallisées différentes. Figure tirée de (Sandim et al., 2005). 
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 La croissance des grains recristallisés vers la matrice déformée ne se déroule 
généralement pas de manière isotrope. Cela a été observé aussi bien sur des matériaux CC 
comme le tantale (Kerisit et al., 2013; Martorano et al., 2007) et le niobium (figure 3.4a) 
(Brekailo et al., 2019; Martorano et al., 2007) que sur des matériaux CFC comme le cuivre 
(Sun et al., 2015) et l’aluminium (Zhang et al., 2014). D’importantes courbures locales sont 
présentes le long d’un même front de recristallisation et indiquent des vitesses de migration 
locales différentes. Ces courbures locales représentent des variations de force capillaire qui 
s’ajoutent ou s’opposent à la force motrice liée à l’énergie stockée. Elles pourraient 
expliquer pourquoi un joint de grains rugueux semble migrer plus rapidement qu’un joint 
de grains lisse (Juul Jensen et Zhang, 2020). L’observation 4D de la migration d’un front 
de recristallisation (Zhang et al., 2017a) a permis d’avoir une meilleure compréhension de 
la formation de ces courbures locales. Il a été constaté que ni les différences locales de force 
motrice ni de désorientation ne permettent d’expliquer les vitesses de migration différentes 
à l’origine des courbures locales. En revanche, la migration du front de recristallisation 
semble être fortement affectée par la présence de sous-joints et de leur disposition spatiale 
par rapport au front de recristallisation. Comme représenté schématiquement dans la figure 
3.4b, plus le front de recristallisation est perpendiculaire aux sous-joints (lignes épaisses 
noires) plus il a tendance à migrer rapidement, et inversement. L’orientation 
cristallographique a donc également une influence importante sur la migration du front de 
recristallisation au niveau local car le développement de sous-structures dépend de 
l’orientation du grain déformé. 

 
Figure 3.4 : (a) Micrographie obtenue par microscopie optique des courbures locales du 
front de recristallisation pour un échantillon de niobium pur laminé à froid (réduction de 
33%) puis traité thermiquement. Figure tirée de (Martorano et al., 2007) ; (b) 
Représentation schématique de l’influence de l’arrangement spatial des sous-joints sur la 
migration du front de recristallisation. La désorientation des sous-joints principaux, 
représentés par les lignes épaisses noires, est supérieure à celle des sous-joints 
secondaires, représentés par les lignes fines rouges. Les lignes fines noires, bleues et vertes 
représentent le front de recristallisation à trois temps différents. Figure tirée de (Juul 
Jensen et Zhang, 2020). 
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1.3. Texture de recristallisation et théories proposées 

 La texture de recristallisation à l’issue du traitement thermique doit pouvoir être 
contrôlée en fonction des propriétés ciblées et de l’utilisation de la pièce mise en forme. 
Par exemple, une texture de recristallisation avec une fibre γ intense facilite l’emboutissage 
à froid du tantale pur (Clark et al., 1992). A l’inverse, une texture de recristallisation peu 
marquée est souhaitable lorsque le tantale est employé sous forme de cibles pour la 
réalisation de dépôt en phase vapeur de films minces (Michaluk, 2002). Pour le tantale pur, 
il a été observé qu’un laminage unidirectionnel favorise le premier cas et un laminage croisé 
le second (figure 3.5) (Deng et al., 2014b). Cette différence entre les deux modes de 
laminage est attribuée à un état déformé différent. En effet, le changement de trajet de 
déformation à chaque passe de laminage croisé tend à modifier les systèmes de glissement 
activés. Cela donnerait lieu à une diminution de la densité de dislocations dans les grains 
de la fibre γ et inversement à une augmentation dans les grains de la fibre θ. Ces grains 
seraient alors plus enclins à former de potentiels germes lors du traitement thermique. 

 
Figure 3.5 : Cartographies EBSD des orientations cristallographiques acquises sur des 
échantillons de tantale pur recuits après déformation à froid par (a) laminage 
unidirectionnel et (b) laminage croisé (réduction de 87%) (code de couleur défini selon la 
projection de la direction normale dans le triangle standard). Les traits noirs représentent 
les joints de grains (angle de désorientation supérieur à 10°). Figure tirée de (Deng et al., 
2014b). 

 Afin d’expliquer la formation des textures de recristallisation qui peuvent être très 
intenses selon les cas, deux principales théories sont proposées dans la littérature : la 
« germination orientée » et la « croissance orientée » (Humphreys et Hatherly, 2004). Pour 
le premier cas, la formation préférentielle de germes avec des orientations spécifiques 
engendrerait la texture de recristallisation finale. Pour le second cas, la germination est 
aléatoire en termes d’orientations cristallographiques mais certains germes croissent aux 
dépens des autres ce qui va rendre prédominantes leurs orientations dans la texture finale. 
La croissance favorisée de ces germes est liée à certaines relations d’orientation 
spécifiques. La croissance orientée et la germination orientée ont longtemps été mises en 
opposition dans la littérature mais il est maintenant communément admis qu’elles 
contribuent toutes les deux à la formation des textures de recristallisation (Raabe et Lücke, 
1992; Engler, 1998). 
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 Pour expliquer la texture de recristallisation observée sur un aluminium pur, Juul 
Jensen (Juul Jensen, 1995) a proposé un concept alternatif à la croissance orientée : le 
concept d’« orientation pinning ». Plutôt que de supposer que certaines relations 
d’orientation peuvent favoriser la croissance comme précédemment, il est considéré avec 
ce concept que certaines relations d’orientation peuvent la défavoriser. Par exemple, la 
croissance de grains recristallisés dans une matrice déformée d’orientation similaire aura 
tendance à être assez lente car un joint à faible désorientation donc peu mobile sera présent 
entre eux et la matrice. Le concept d’orientation pinning est présenté schématiquement dans 
la figure 3.6. Le grain recristallisé va préférentiellement croître vers sa gauche car la 
présence de grains déformés avec des orientations similaires sur sa droite (en gris) va 
entraver sa croissance. 

 
Figure 3.6 : Représentation schématique du concept d’orientation pinning. Les grains en 
gris ont une orientation similaire à celle du grain recristallisé central ce qui va tendre à 
ralentir sa croissance dans leur direction. Figure tirée de (Engler, 1998). 

 

Synthèse 

• Plusieurs techniques existent pour estimer l’énergie stockée d’un matériau qui 
représente la force motrice pour la recristallisation. Cette estimation peut être réalisée 
aussi bien à l’échelle de l’échantillon par calorimétrie qu’à l’échelle des sous-structures 
par microscopie ; 

• L’orientation cristallographique des grains déformés a une influence significative sur 
la recristallisation. Elle est favorisée dans les grains dans lesquels des sous-structures 
de dislocations sont formées lors de la déformation ; 

• En raison de ces différences, la microstructure recristallisée n’est pas homogène. Les 
grains recristallisés présentent notamment des différences en termes de taille et 
d’orientation cristallographique. Ces hétérogénéités sont causées par différents 
facteurs : le temps d’incubation de germination, la densité de germes et la vitesse de 
migration de joints de grains. 
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2. Recristallisation du tantale pur déformé par laminage et par 
compression 

 Les travaux présentés dans cette partie ont pour objectif d’apporter une meilleure 
compréhension des mécanismes qui ont lieu lors de la recristallisation et de l’influence de 
l’état déformé sur la recristallisation. 

 Trois traitements thermiques à une même température de 850°C mais pendant des 
temps différents (1h, 2h et 3h)2 ont été réalisés sur les échantillons déformés caractérisés 
précédemment dans le chapitre 2. Pour chaque mode de déformation, deux niveaux de 
déformation ont été analysés : 1,00 et 1,67 pour le cas du laminage ; 0,65 et 1,05 pour le 
cas de la compression. Pour rappel, ces deux cas sont distingués par « laminage » et 
« compression » pour faciliter la présentation des résultats car la texture de l’état initial est 
très différente entre ces deux cas. L’influence du mode de déformation n’est pas l’objectif 
de ce travail, celui-ci étant d’étudier l’influence des différences de l’état déformé, liées à la 
texture initiale différente, sur la recristallisation. 

 

2.1. Cas du laminage 
2.1.1. Evolution en fonction du niveau de déformation 

 Les cartographies EBSD des orientations cristallographiques des échantillons 
laminés puis recuits avec les traitements thermiques de recristallisation sont présentées dans 
la figure 3.7. On rappelle ici que l’état initial des échantillons laminés est présenté dans la 
figure 1.8b du chapitre 1 et que les états déformés sont présentés dans les figures 2.15c et 
2.15e du chapitre 2. Toutes les cartographies ont été acquises avec un pas de mesure de 
1,20 µm pour une surface observée de 1,20 mm x 0,90 mm. 

 
2 Comme détaillé dans la section 1.2 du chapitre 1, le traitement thermique de 850°C-3h a 
été réalisé avec un autre four que celui utilisé pour les deux autres traitements thermiques. 
Il présente la différence d’avoir un temps de refroidissement plus rapide. Néanmoins, 
aucune conséquence sur les résultats n’a été observée. 
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Figure 3.7 : Cartographies EBSD des orientations cristallographiques acquises sur les 
échantillons déformés par laminage puis traités thermiquement à 850°C pendant différents 
temps (a) 1h, (c) 2h et (e) 3h pour le niveau de déformation de 1,00 ; (b) 1h, (d) 2h et (f) 
3h pour le niveau de déformation de 1,67 (code de couleur défini selon la projection de la 
direction normale DN dans le triangle standard). Les traits noirs représentent les joints de 
grains définis par un angle de désorientation supérieur à 10°. 
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 Pour chaque cartographie EBSD, la fraction de grains recristallisés dans la 
microstructure est déterminée à partir du Grain Orientation Spread (« GOS ») et du Grain 
Average Misorientation (« GAM ») qui permettent de quantifier la désorientation 
intragranulaire par grain. Le GOS correspond à la moyenne des angles de désorientation 
entre l’orientation moyenne du grain et l’orientation de chaque pixel du grain. Le GAM 
correspond à la moyenne des valeurs de KAM (équation (2.7)) sur l’ensemble du grain. Par 
conséquent, le GOS et le GAM seront faibles pour un grain recristallisé et inversement pour 
un grain déformé ou restauré. Afin de correctement discriminer les grains recristallisés des 
grains non recristallisés, des valeurs seuil pour les deux paramètres doivent être définies. 
Des valeurs de 0,8° ± 0,2° et 0,6° ± 0,2° ont été définies pour respectivement la valeur seuil 
GOS et la valeur seuil GAM en se basant sur le profil des distributions de GOS et de GAM, 
et sur une vérification visuelle de la discrimination réalisée par rapport aux grains semblant 
recristallisés (selon leur morphologie notamment). D’autre part, la taille moyenne des 
grains recristallisés est calculée de la même manière que la taille moyenne des grains pour 
l’état initial (i.e. la moyenne surfacique des diamètres de cercles équivalents, cf. section 2.1 
du chapitre 1). 

 

Fraction recristallisée 

 L’évolution de la fraction recristallisée pour les deux niveaux de déformation en 
fonction du temps de traitement thermique est présentée dans la figure 3.8. Comme attendu, 
la fraction recristallisée augmente avec le temps pour les deux niveaux de déformation. 
D’autre part, la fraction recristallisée augmente avec la déformation pour un temps donné. 
En effet, comme observé lors de la caractérisation de l’état déformé, la densité de 
dislocations (figure 2.30b) et la désorientation des sous-joints (figure 2.41) augmentent 
avec la déformation ce qui donne lieu à une force motrice plus élevée pour la 
recristallisation. L’augmentation de la densité de joints de grains, décrite dans le tableau 
3.2, implique une augmentation du nombre de potentiels sites de germination ce qui 
favorise également la recristallisation. 

Tableau 3.2 : Evolution de la densité de joints de grains avec le niveau de déformation 
(calculée à partir des cartographies EBSD des microstructures déformées par laminage, 
figures 2.15c et 2.15e). 

Niveau de déformation (εVM) Densité de joints de grains ��PW  (µm/µm2) 

1,00 0,08 
1,67 0,17 
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Figure 3.8 : Evolution de la fraction recristallisée en fonction du temps de traitement 
thermique pour le cas du laminage. 

Taille des grains recristallisés 

 L’évolution de la taille moyenne des grains recristallisés pour les deux niveaux de 
déformation en fonction du temps de traitement thermique est présentée dans la figure 3.9. 
La taille moyenne des grains recristallisés augmente avec le temps de manière identique 
pour les deux cas. Elle diminue quand la déformation augmente pour un temps donné. Avec 
une déformation plus élevée, la densité de germes par unité de temps est plus élevée mais 
comme la croissance est ralentie vers les grains recristallisés, les grains recristallisés restent 
dans leur globalité de petite taille. 

 
Figure 3.9 : Evolution de la taille moyenne des grains recristallisés en fonction du temps 
de traitement thermique pour le cas du laminage. 
 

2.1.2. Dépendance de la recristallisation à l’orientation cristallographique des 
grains déformés 

Orientation des grains recristallisés 

 L’évolution de l’orientation cristallographique des grains recristallisés est présentée 
dans les figures 3.10a et 3.11a pour respectivement les niveaux de déformation de 1,00 et 
1,67. Pour les deux cas, les orientations appartiennent principalement à la fibre γ et à la 
classe « Autres ». Très peu de grains recristallisés de la fibre θ sont observés. Sur la base 
de cette observation et de l’influence de l’orientation sur la déformation des grains 
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précédemment détaillée dans le chapitre 2, une dépendance de la recristallisation à 
l’orientation des grains déformés peut être présumée. 

 
Figure 3.10 : Evolution de (a) la fraction surfacique des grains recristallisés par classe 
d’orientations et de (b) la fraction relative des grains déformés ayant été consommés par 
la recristallisation en fonction du temps de traitement thermique pour le niveau de 
déformation de 1,00 atteint par laminage. La composition de la texture à l’état déformé est 
indiquée au temps 0h. 

 
Figure 3.11 : Evolution de (a) la fraction surfacique des grains recristallisés par classe 
d’orientations et de (b) la fraction relative des grains déformés ayant été consommés par 
la recristallisation en fonction du temps de traitement thermique pour le niveau de 
déformation de 1,67 atteint par laminage. La composition de la texture à l’état déformé est 
indiquée au temps 0h. 

 Afin d’examiner le lien entre cette dépendance apparente et celle de l’état déformé, 
les orientations des grains déformés qui ont été consommés par la recristallisation sont 
étudiées. Pour chaque classe d’orientations, la fraction relative de grains déformés ayant 
été consommés par la recristallisation est calculée par l’équation suivante : 

\h� Z���é� K = �\é��� Yé����é − \ �  � h�uZ��KKuZé�/\é��� Yé����é (3.4) 
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Où, pour les grains de chaque classe d’orientations, \h� Z���é� K  est la fraction relative de 
grains déformés ayant été consommés par la recristallisation, \é��� Yé����é est la fraction 

surfacique de grains à l’état déformé (indiquée au temps 0h dans les figures 3.10a et 3.11a) 
et \ �  � h�uZ��KKuZé est la fraction surfacique de grains non recristallisés à l’état recuit. 

 Les fractions n’ont pas été calculées pour les cas 1h et 2h pour le niveau de 
déformation de 1,00 car les faibles fractions recristallisées pour chaque classe 
d’orientations ne permettaient pas d’avoir des résultats statistiquement pertinents. Pour les 
autres cas, les fractions sont présentées dans les figures 3.10b et 3.11b pour respectivement 
les niveaux de déformation de 1,00 et 1,67. 

 Pour les deux niveaux de déformation, les grains déformés de la fibre γ sont les plus 
consommés lors du traitement thermique. Il est important de préciser qu’en valeur absolue, 
la fraction consommée est faible car la fraction de la fibre γ à l’état déformé est faible 
(< 10% pour εVM ≈ 1,67). Cependant, cette observation n’est pas qu’un simple effet 
statistique et peut être raisonnablement reliée au développement de sous-structures plus 
avancé dans les grains de la fibre γ (figures 2.41 et 2.42). En effet, comme la désorientation 
des sous-joints est plus élevée, ils ont tendance à être plus mobiles ce qui rend la 
germination rapide et les grains recristallisés croissent ensuite vers les grains non 
recristallisés. De plus, comme très peu de sous-structures sont formées à l’intérieur des 
grains de la fibre θ lors de la déformation, le nombre de germes potentiels est plus faible 
dans ces grains. Dès lors, les grains déformés de la fibre θ et de la fibre γ sont 
principalement consommés par des grains qui ont germé dans les grains déformés de la 
fibre γ. Les grains déformés de la classe « Autres » pourraient avoir un comportement 
intermédiaire lors de la recristallisation en lien avec un développement de sous-structures 
modéré. 

 Des résultats récents d’observation en 4D (Hefferan et al., 2012; Juul Jensen et al., 
2012; Xu et al., 2017) ont montré que les orientations des germes étaient pour la plupart 
déjà présentes dans la microstructure déformée. Ainsi, il peut être supposé que les grains 
recristallisés de la fibre γ proviennent essentiellement de grains déformés de la fibre γ et de 
manière similaire que les grains recristallisés de la classe « Autres » proviennent 
essentiellement de grains déformés de la classe « Autres ». La comparaison entre les 
orientations des grains consommés (figures 3.10b et 3.11b) et les orientations des grains 
recristallisés (figures 3.10a et 3.11a) tend à confirmer que la plupart des grains déformés 
de la fibre θ sont consommés par la croissance des grains recristallisés de la fibre γ et de la 
classe « Autres ». Cela explique la faible proportion de la fibre θ parmi les orientations des 
grains recristallisés. D’autre part, les grains recristallisés de la fibre γ ne sont pas 
majoritaires malgré la recristallisation favorisée des grains déformés de la fibre γ. Cela 
s’explique par la fraction des grains de la fibre γ toujours inférieure à celle des grains de la 
classe « Autres » à l’état déformé (temps 0h dans les figures 3.10a et 3.11a). 

 Pour les deux niveaux de déformation, la répartition des orientations des grains 
recristallisés n’évolue pas significativement avec le temps (figures 3.10a et 3.11a). Pour le 
niveau de déformation de 1,67 (figure 3.11b), la consommation des grains déformés de la 
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fibre γ est importante dès 1h de traitement et reste relativement stable au-delà. A l’opposé, 
la consommation des autres grains est plus progressive. Néanmoins, comme la texture de 
recristallisation évolue très peu, cela indique qu’une partie de la consommation des grains 
déformés de la fibre θ et de la classe « Autres » est due à la croissance des grains 
recristallisés de la fibre γ. 
 
Taille des grains recristallisés en fonction de leur orientation 

 L’évolution de la taille moyenne des grains recristallisés en fonction de leur 
orientation pour chaque niveau de déformation est présentée dans la figure 3.12. Pour les 
deux cas, la taille des grains recristallisés de la fibre γ et de la classe « Autres » est 
supérieure à celle des grains recristallisés de la fibre θ. Pour le niveau de déformation de 
1,67 (figure 3.12b), les grains recristallisés de la fibre γ semblent légèrement plus gros que 
ceux de la classe « Autres ». Cette différence est sans doute due à un temps d’incubation 
de germination plus court plutôt qu’à une croissance plus rapide. En effet, la désorientation 
relativement élevée des sous-joints dans les grains déformés de la fibre γ (figure 2.41) les 
rend mobiles et plus enclins à transformer facilement les sous-structures en germes puis en 
grains recristallisés. D’autre part, la densité de sous-joints plus importante dans les grains 
déformés de la fibre γ (figure 2.42) tend à augmenter le taux d’apparition de germes et ainsi 
à accélérer la recristallisation. En revanche, pour le niveau de déformation de 1,00 (figure 
3.12a), la taille des grains recristallisés de la fibre γ n’est pas toujours supérieure à celle des 
grains recristallisés de la classe « Autres ». Cela pourrait être causé par une densité de 
germes plus élevée qui impliquerait une taille de grains recristallisés plus faible mais cette 
explication reste à confirmer compte tenu des faibles fractions recristallisées après 1h et 2h 
de traitement. 

 Pour le niveau de déformation de 1,00, la taille moyenne des grains recristallisés de 
chaque classe d’orientations augmente avec le temps mais de manière assez irrégulière. Les 
fractions recristallisées peu élevées pour chaque classe d’orientations pour les cas 1h et 2h 
impliquent une faible représentativité statistique qui pourrait expliquer ces évolutions non 
régulières. Pour le niveau de déformation de 1,67, l’augmentation de taille avec le temps 
est plus marquée pour les grains de la fibre γ et de la classe « Autres » par rapport à ceux 
de la fibre θ. 
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Figure 3.12 : Evolution de la taille moyenne des grains recristallisés pour chaque classe 
d’orientations en fonction du temps de traitement thermique pour respectivement les 
niveaux de déformation de (a) 1,00 et (b) 1,67 atteints par laminage. 

 

2.2. Cas de la compression 
2.2.1. Evolution en fonction du niveau de déformation 

 Les cartographies EBSD des orientations cristallographiques des échantillons 
comprimés puis recuits avec les traitements thermiques de recristallisation sont présentées 
dans la figure 3.13. Il est à noter que le traitement thermique de 850°C-3h n’a pas été réalisé 
pour le niveau de déformation de 1,05. On rappelle ici que l’état initial des échantillons 
comprimés est présenté dans la figure 1.8a du chapitre 1 et que les états déformés sont 
présentés dans les figures 2.46b et 2.47d du chapitre 2. Toutes les cartographies ont été 
acquises avec un pas de mesure de 1,20 µm pour une surface observée de 1,20 mm x 
0,90 mm. 
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Figure 3.13 : Cartographies EBSD des orientations cristallographiques acquises sur les 
échantillons déformés par compression puis traités thermiquement à 850°C pendant 
différents temps : (a) 1h, (c) 2h et (e) 3h pour le niveau de déformation de 0,65 ; (b) 1h et 
(d) 2h pour le niveau de déformation de 1,05 (code de couleur défini selon la projection de 
la direction de compression DC dans le triangle standard). Les traits blancs représentent 
les joints de grains définis par un angle de désorientation supérieur à 10°. 
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Fraction recristallisée 

 L’évolution de la fraction recristallisée pour les deux niveaux de déformation en 
fonction du temps de traitement thermique est présentée dans la figure 3.14. Comme 
attendu, la fraction recristallisée augmente avec le temps et le niveau de déformation 
plastique. 
 Il est important de noter que la microstructure recristallise de manière significative 
pour ce cas de la compression à une température relativement faible (T = 850°C, soit 
T/Tf ≈ 0,28, où Tf = 2996°C est la température de fusion) et pour des niveaux de 
déformation moyens. A titre de comparaison, dans la thèse de Kerisit (Kerisit, 2012) et le 
post-doctorat de Moussa (Moussa, 2015) très peu de recristallisation a été observée à 900°C 
pour du tantale pur déformé dans les mêmes conditions. La pureté du tantale utilisé étant 
similaire entre les deux cas (> 99,95 % massique selon la norme ASTM B708), cela ne peut 
pas expliquer cette différence. Celle-ci est vraisemblablement causée par la fibre γ très 
intense à l’état initial pour le cas présent (section 2 du chapitre 1) ce qui n’était pas le cas 
pour les précédentes études. En effet, comme détaillé précédemment pour le cas du 
laminage, la recristallisation est favorisée dans les grains de la fibre γ en raison d’un 
développement de sous-structures important lors de la déformation plastique. La différence 
de texture initiale entre les deux tantales utilisés est sans doute due à la gamme de mise en 
forme différente pour obtenir la tôle initiale. Pour les cas précédents, la tôle a été obtenue 
par forgeage. Pour le cas présent, elle a été obtenue par laminage ce qui pourrait expliquer 
l’intensité plus élevée de la fibre γ. 

 
Figure 3.14 : Evolution de la fraction recristallisée en fonction du temps de traitement 
thermique pour le cas de la compression. 

 
Taille des grains recristallisés 

 L’évolution de la taille moyenne des grains recristallisés pour les deux niveaux de 
déformation en fonction du temps de traitement thermique est présentée dans la figure 3.15. 
La taille moyenne des grains recristallisés tend généralement à diminuer quand la 
déformation augmente comme observé précédemment pour le cas du laminage et pour le 
traitement de 2h pour le cas présent. Cependant, cela n’est pas vérifié pour le traitement 
d’1h sans doute du fait que la recristallisation est à peine initiée pour le niveau de 
déformation de 0,65 (fraction recristallisée d’environ 5%). 
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 L’évolution de la taille moyenne en fonction du temps de traitement diffère entre 
les deux niveaux de déformation. La taille moyenne reste relativement stable pour le niveau 
de déformation de 1,05 alors qu’elle augmente avec le temps pour le niveau de déformation 
de 0,65. Pour le premier cas, le fait que la fraction recristallisée augmente et que la taille 
reste constante indique que la germination continue à avoir lieu lors du traitement. C’est 
donc la germination qui permet d’augmenter la fraction recristallisée et non la croissance. 
Pour le second cas, la contribution de la croissance devient progressivement supérieure à 
celle de la germination car la germination ne peut avoir lieu partout pour le cas des 
déformations faibles. 

 
Figure 3.15 : Evolution de la taille moyenne des grains recristallisés en fonction du temps 
de traitement thermique pour le cas de la compression. 

 

2.2.2. Dépendance de la recristallisation à l’orientation cristallographique des 
grains déformés 

Orientation des grains recristallisés 

 L’évolution de l’orientation cristallographique des grains recristallisés en fonction 
du temps de traitement thermique pour chaque niveau de déformation est présentée dans la 
figure 3.16. Pour les deux cas, les grains de la fibre γ sont majoritaires dans la 
microstructure recristallisée, devant les grains de la classe « Autres » puis les grains de la 
fibre θ. La fibre γ étant déjà très intense à l’état déformé (fractions indiquées au temps 0h), 
ces résultats illustrent la stabilité de cette fibre en recristallisation. L’étude des fractions 
consommées par la recristallisation aboutit à des conclusions similaires à celles du cas du 
laminage et n’est pas détaillée ici. 

 L’intensité de la fibre γ dans la texture de recristallisation augmente avec le temps 
pour le niveau de déformation de 0,65 (figure 3.16a). Cette forte augmentation semble être 
due à l’augmentation de leur taille plutôt qu’à un nombre plus élevé de grains recristallisés 
de la fibre γ comme détaillé dans le paragraphe suivant. Pour le niveau de déformation de 
1,05 (figure 3.16b), la fraction de grains recristallisés de la fibre γ diminue légèrement avec 
le temps au bénéfice de ceux de la classe « Autres ». Cette diminution s’explique 
probablement par la germination des grains de la classe « Autres » plus étalée dans le temps 
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alors que celle des grains de la fibre γ est plus rapide, avec un temps d’incubation plus 
court. 

 
Figure 3.16 : Evolution de la fraction surfacique des grains recristallisés par classe 
d’orientations en fonction du temps de traitement thermique pour respectivement les 
niveaux de déformation de (a) 0,65 et (b) 1,05 atteints par compression. La composition de 
la texture à l’état déformé est indiquée au temps 0h. 
 

Taille des grains recristallisés en fonction de leur orientation 

 L’évolution de la taille moyenne des grains recristallisés en fonction de leur 
orientation pour chaque niveau de déformation est présentée dans la figure 3.17. Pour les 
deux cas, la taille des grains recristallisés de la fibre γ est supérieure à celles des autres 
grains. Comme pour le cas du laminage, cet avantage de taille s’explique probablement par 
le temps d’incubation de germination plus court dû à la désorientation et à la densité de 
sous-joints plus élevées dans les grains déformés de la fibre γ. 

 L’écart de taille entre les grains recristallisés de la fibre γ et les autres grains 
n’évolue pas de manière identique pour les deux niveaux de déformation. Celui-ci 
augmente avec le temps pour le niveau de déformation de 0,65 (figure 3.17a) alors qu’il 
reste assez stable pour le niveau de déformation de 1,05 (figure 3.17b). Cette différence 
peut être raisonnablement liée au nombre de germes. Pour le niveau de déformation de 0,65, 
peu de nouveaux germes apparaissent au-delà de 2h de recuit. Par conséquent, les grains 
recristallisés peuvent croître en étant moins gênés par d’autres grains de leur voisinage. A 
l’opposé, pour le niveau de déformation de 1,05, cet avantage de croissance des grains 
recristallisés de la fibre γ n’a pas lieu sans doute à cause d’un nombre de germes plus 
important. 
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Figure 3.17 : Evolution de la taille moyenne des grains recristallisés pour chaque classe 
d’orientations en fonction du temps de traitement thermique pour respectivement les 
niveaux de déformation de (a) 0,65 et (b) 1,05 atteints par compression. 
 

Conclusions intermédiaires 

• Les tendances générales pour la recristallisation sont relativement similaires entre les 
cas du laminage et de la compression ; 

• Pour un temps de recuit donné, la fraction recristallisée augmente et la taille des grains 
recristallisés diminue quand le niveau de déformation initial augmente ; 

• Pour un niveau de déformation initial donné, la fraction recristallisée et la taille des 
grains recristallisés augmentent avec le temps de recuit ; 

• L’orientation cristallographique des grains déformés impacte significativement leur 
recristallisation. La germination est favorisée dans les grains déformés de la fibre γ en 
raison du développement de sous-structures plus avancé lors de la déformation. A 
l’opposé, les grains déformés de la fibre θ et de la classe « Autres » sont plus lents à 
recristalliser. Ces grains ont donc plutôt tendance à être consommés par la croissance 
des grains recristallisés de la fibre γ que par la germination de grains recristallisés de la 
fibre θ et de la classe « Autres » ; 

• En raison d’un temps d’incubation de germination plus court, la taille des grains 
recristallisés de la fibre γ est supérieure à celles des autres grains ; 

• Pour le cas du laminage, les grains recristallisés de la classe « Autres » sont majoritaires 
devant ceux de la fibre γ. Pour le cas de la compression, la fibre γ est très intense en 
recristallisation comme elle l’était à l’état déformé. 

 

2.3. Comparaison et estimation de l’énergie stockée 
2.3.1. Introduction 

 Les évolutions de la fraction recristallisée avec le temps pour les cas du laminage et 
de la compression sont comparées dans la figure 3.18. Il est clairement observé que les 
échantillons comprimés recristallisent plus rapidement que ceux laminés. Par exemple, 
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après 3h de traitement, l’échantillon le moins déformé en compression (εVM ≈ 0,65) 
recristallise plus que l’échantillon le plus déformé en laminage (εVM ≈ 1,67). Cette 
différence s’explique vraisemblablement par les sous-structures de dislocations mieux 
formées pour le cas de la compression (majoritairement des grains de la fibre γ) qui 
facilitent la germination et donc la recristallisation. Cette comparaison illustre le fait que le 
niveau de déformation n’est clairement pas un paramètre suffisant pour retranscrire les 
différences de l’état déformé et ses conséquences sur la recristallisation. L’énergie stockée 
est un des paramètres à considérer afin de mieux quantifier ces différences. L’estimation 
de l’énergie stockée et la comparaison des cas du laminage et de la compression sont 
présentées dans cette partie. 

 
Figure 3.18 : Comparaison de l’évolution de la fraction recristallisée en fonction du temps 
de traitement entre les cas du laminage et de la compression. 
 

2.3.2. Méthodes d’estimation mises en œuvre 

 Afin d’estimer une valeur d’énergie stockée à partir des données obtenues par 
EBSD, deux méthodes ont été utilisées : celle à partir de la densité de dislocations et celle 
à partir des sous-structures. Ces deux méthodes sont tout d’abord rappelées dans cette 
section en détaillant les limites de chacune. 
 
Estimation à partir de la densité de dislocations 

 Cette méthode considère que l’énergie stockée totale est la somme des énergies de 
chaque dislocation prise individuellement. Les interactions entre les dislocations ne sont 
considérées que très approximativement (Hull et Bacon, 2011). Une valeur d’énergie 
stockée peut être alors estimée à partir d’une densité de dislocations : 

� ≈ U�'{= (3.1) 

Où E est l’énergie stockée totale (J/m3), C = 0,5 est une constante (≈ 0,5 – 1 (Hull et Bacon, 
2011)), ρ est la densité de dislocations (m-2), G est le module de cisaillement (69.109 N/m2 
pour le tantale) et b est la norme du vecteur de Burgers (2,86.10−10 m pour le tantale).  
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 L’inconvénient majeur de cette méthode est que les interactions entre les 
dislocations ne sont considérées que d’une manière approximative (Hull et Bacon, 2011). 
En effet, en réalité, les champs de déformation élastique autour des dislocations 
interagissent entre eux et se compensent mutuellement, surtout pour les déformations 
moyennes et élevées. Ces interactions, maximales lorsque les dislocations sont regroupées 
en sous-joints, donnent lieu à une énergie par dislocation plus faible (Humphreys et 
Hatherly, 2004). Par ailleurs, les désorientations détectées par EBSD sont celles causées 
par des dislocations qui ont un effet cumulatif (i.e. les GNDs ou une partie de celles-ci en 
fonction de l’échelle de mesure) et non par des dislocations individuelles qui donnent lieu 
à des désorientations très faibles, non détectées par EBSD. Ainsi, l’hypothèse de base de 
l’équation (3.1) va à l’encontre de la nature des dislocations détectées par EBSD. 
 
Estimation à partir des sous-structures 

 Cette méthode considère que toutes les dislocations sont regroupées en sous-joints 
et donc que l’énergie stockée totale est la somme des énergies des sous-joints. Une valeur 
d’énergie stockée peut être alors estimée par : 

� ≈ �Z�¢Zzw�u �Z ≈  �Zw�Zw (3.2) 

Où E est l’énergie stockée totale (J/m3), �Zw est l’énergie des sous-joints (J/m2) et �Zw est la 

surface totale de sous-joints par unité de volume (m2/m3). 

 L’inconvénient majeur de cette méthode est qu’elle ne prend pas en compte la 
contribution des dislocations qui ne se regroupent pas en sous-joints (i.e. les SSDs). 
Cependant, ces dislocations ne sont pas détectées par EBSD. Il peut donc être présumé que 
cette méthode est plus adaptée pour la quantification de l’énergie stockée lorsque des 
données EBSD sont utilisées. Cette méthode présente néanmoins des limites d’application 
pour le cas des faibles déformations ou le cas des grains ne formant que très peu de sous-
structures. Il est important de rappeler que l’énergie des sous-joints estimée avec le modèle 
de Read et Shockley (équation (3.3)) manque de précision car seul l’angle de désorientation 
est utilisé dans ce modèle et l’énergie de joint de grains utilisée (��PW  ≈ 1,2 J/m2 pour le 

tantale (Jafari et al., 2017)) est une valeur approximative, cette grandeur étant difficile à 
quantifier expérimentalement. Cependant, cette limitation a une faible importante dans le 
cas présent car les énergies stockées sont estimées pour pouvoir comparer les différents cas 
avec une même méthode et non pour avoir une valeur absolue d’énergie stockée. 

 Dans l’idéal, la contribution des dislocations organisées en sous-joints (GNDs) et 
celle des dislocations réparties aléatoirement à l’intérieur des sous-structures (SSDs) 
devraient être considérées avec une équation de la forme : 

� =  �Z�¢Zzw�u �Z + ���u �
 (3.5) 

Où E est l’énergie stockée totale, Esous-joints est l’énergie stockée des dislocations présentes 
sous forme de sous-joints qui pourrait être estimée par l’équation (3.2) et E(ρint) est la 
contribution des dislocations présentes à l’intérieur des sous-structures qui pourrait être 
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estimée par l’équation (3.1). Cependant, il est extrêmement difficile de déterminer la 
contribution des dislocations à l’intérieur des sous-structures. L’application de ces deux 
méthodes aux données EBSD obtenues dans le cas présent est présentée dans la section 
suivante. 

2.3.3. Application des méthodes à l’échelle du polycristal 

 La méthode d’estimation à partir de la densité de dislocations (équation (3.1)) est 
appliquée aux densités de dislocations moyennes des états déformés avant traitement 
thermique (figure 2.30) obtenues à travers les cartographies EBSD acquises à l’échelle du 
polycristal (pas de mesure de 1,20 µm). Les valeurs estimées de cette manière sont 
présentées dans le tableau 3.5 pour chaque cas étudié dans les sections 2.1 et 2.2. 

 La méthode d’estimation à partir des sous-structures (équation (3.2)) est appliquée 
aux mêmes cartographies EBSD acquises à l’échelle du polycristal (pas de mesure de 
1,20 µm). Pour cette méthode d’estimation, la méthode des segments, rappelée dans le 
tableau 3.1, est utilisée ici. L’énergie stockée est calculée pour chaque segment 
correspondant à un sous-joint (angle de désorientation entre 1,5° et 10°). L’énergie stockée 
totale est alors la somme des contributions de chaque segment : 

� =  � �u
X
u = � �Zw�Lu
 �Zwu

X
u  (3.6) 

Où N est le nombre total de segments, �Zw�Lu
 est l’énergie de chaque segment calculée 

avec le modèle de Read et Shockley (équation (3.3) dans la section 1.1) à partir de l’angle 
de désorientation Lu  et �Zwu est la surface par unité de volume de chaque segment. Les 

cartographies EBSD étant acquises sur des grilles carrées, la densité (au sens de la longueur 
par unité de surface) est identique pour tous les segments et s’écrit ainsi : 

�Zwu =  ∆� (3.7) 

Où ∆ est le pas de mesure (m) et S est la surface observée par EBSD (m2). Comme détaillé 
précédemment dans la section 2.4 du chapitre 2, l’utilisation du facteur correctif pour 
corriger la surestimation de la mesure de la densité sur une grille (équation (2.19)) et la 
transformation stéréologique pour convertir la densité corrigée en une surface par unité de 
volume (équation (2.20)) mènent à l’égalité suivante : 

�Zwu =  �Zwu (3.8) 

Où �Zwu est la surface par unité de volume de chaque segment et �Zwu est la densité (au sens 

de la longueur par unité de surface) de chaque segment. L’équation (3.6) devient alors : 

� = ∆�  � �Zw�Lu
X
u  (3.9) 
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 L’équation (3.9) est appliquée aux cartographies EBSD acquises à l’échelle du 
polycristal (pas de mesure de 1,20 µm). Les valeurs estimées de cette manière sont 
présentées dans le tableau 3.5 pour chaque cas étudié dans les sections 2.1 et 2.2. 

Tableau 3.3 : Fractions recristallisées et valeurs d’énergie stockée estimées à l’échelle du 
polycristal pour chaque cas étudié. 

Mode de 
déformation 

Niveau de 
déformation 

Temps du 
traitement 
à 850°C 

(h) 

Fraction 
recristallisée 

(%) 

Energie stockée (MJ/m3) 
Méthode 
densité de 

dislocations 

Méthode 
sous-

structures 

Laminage 

1,00 
1 14 

2,6 0,41 2 15 
3 29 

1,67 
1 22 

5,0 0,51 2 35 
3 62 

Compression 

0,65 
1 5 

3,0 0,64 2 32 
3 77 

1,05 
1 63 

3,6 0,75 2 81 
3 / 

Ecart entre les deux méthodes 

 Un écart important est présent entre les énergies stockées estimées avec les deux 
méthodes. Différentes raisons possibles pourraient expliquer cet écart. 

 Comme discuté précédemment, la méthode basée sur l’équation (3.1) ne considère 
que grossièrement les interactions entre les dislocations. Ainsi cette méthode surestime 
l’énergie stockée des dislocations détectées par EBSD. D’autre part, comme des données 
EBSD brutes ont été utilisées, la contribution du bruit de mesure augmente les densités de 
dislocations estimées. Pour les cas étudiés du tableau 3.5, les densités de dislocations 
estimées à partir de données EBSD filtrées (Seret et al., 2019) diminuent entre 15% et 35% 
par exemple mais cela ne suffit pas pour expliquer entièrement l’écart entre les deux 
méthodes. 

 Une autre source d’écart possible concerne la nature supposée des dislocations pour 
chacune des méthodes. Pour la méthode à partir des sous-structures, le modèle de Read et 
Shockey pour le calcul de l’énergie des sous-joints (équation (3.3)) considère des sous-
joints de flexion composés de dislocations de type coin, ce qui correspond à un coefficient 
α = 2 pour le calcul de la densité de dislocations (équation (2.6)). Pour la détermination de 
la densité de dislocations telle que mise en œuvre ici avec le tenseur de Nye, ce coefficient 
est pris égal à 3,6 (Ruggles et Fullwood, 2013) pour prendre en compte une mixité de nature 
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de dislocations et également le caractère 2D des données EBSD. De plus, il peut être 
remarqué que les densités de dislocations estimées par une approche géométrique (où seul 
l’angle de désorientation est pris en compte comme pour la méthode à partir des sous-
structures), sont plus faibles d’un facteur 2 environ par rapport à celles estimées avec le 
tenseur de Nye (facteur estimé sur la base des cartographies EBSD acquises à l’échelle du 
polycristal, figures 2.13, 2.14 et 2.15). 
 
Pertinence des méthodes par rapport aux cinétiques de recristallisation 

 Afin de comparer les énergies stockées estimées par rapport aux cinétiques de 
recristallisation, les fractions recristallisées de chaque cas étudié dans les sections 2.1 et 2.2 
sont reportées dans le tableau 3.3. L’évolution de la fraction recristallisée en fonction de 
l’énergie stockée estimée par chacune des méthodes est présentée dans la figure 3.19 (une 
couleur correspond à une condition de traitement thermique). 

 Il apparaît clairement que la méthode à partir des sous-structures (figure 3.19b) 
permet de rendre compte de manière plus précise des cinétiques de recristallisation que la 
méthode à partir de la densité de dislocations (figure 3.19a). Par exemple, avec cette 
dernière méthode, bien que l’énergie stockée de l’échantillon le plus déformé en laminage 
(εVM ≈ 1,67) soit supérieure à celle de l’échantillon le moins déformé en compression 
(εVM ≈ 0,65), la fraction recristallisée après 3h de traitement est la plus élevée pour le cas 
de la compression. Pour ce même cas, la figure 3.19b montre que l’énergie stockée estimée 
à partir des sous-structures est plus corrélée avec la fraction recristallisée. Ainsi, ce résultat 
montre qu’une estimation de l’énergie stockée à l’échelle du polycristal n’est correcte que 
par la méthode des sous-structures. Cela est cohérent avec le fait que la méthode à partir 
d’une densité de dislocations (équation (3.1)) mène à une surestimation de l’énergie de 
chaque dislocation. Par ailleurs, une seconde explication possible est un effet d’échelle. En 
effet, comme discuté précédemment dans la section 2.4.2 du chapitre 2 (partie Effet 
d’échelle sur l’estimation de la densité de dislocations), le choix du pas de mesure a une 
influence importante sur la densité de dislocations estimée. En particulier, le pas de mesure 
de 90 nm semble adapté pour estimer la densité de GNDs. A l’inverse, seule une partie des 
GNDs est détectée avec le pas de mesure de 1,20 µm. De la même manière, un pas de 
mesure de 1,20 µm ne permet pas d’observer tous les sous-joints présents pour la méthode 
d’estimation à partir des sous-structures. L’influence de cet effet d’échelle sur l’estimation 
de l’énergie stockée est analysée dans la section suivante. 
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Figure 3.19 : Evolution de la fraction recristallisée en fonction de l’énergie stockée estimée 
à l’échelle du polycristal à partir de (a) la densité de dislocations et (b) des sous-structures. 
Chaque couleur correspond à une condition de traitement thermique. 

 

2.3.4. Application des méthodes à l’échelle des sous-structures 

 Pour estimer l’énergie stockée à l’échelle des sous-structures, les équations (3.1) et 
(3.9) ont été appliquées respectivement aux valeurs �xQyPRRRRRRR�uh�� et LZw,  �Zw calculées à partir 

des cartographies EBSD (pas de mesure de 90 nm) du tableau 2.2. Pour ces deux méthodes, 
une valeur d’énergie stockée pondérée est calculée par une loi des mélanges à partir des 
fractions surfaciques des grains de chaque classe d’orientations à l’état déformé (figure 
2.16). Les sous-structures des grains déformés de la fibre θ et de la classe « Autres » n’ayant 
pas été caractérisées pour le cas de la compression, les valeurs pour le cas du laminage ont 
été utilisées à la place. Cette hypothèse n’a pas une grande influence car la contribution des 
grains de la fibre θ et de la classe « Autres » dans ce cas est faible car les grains de la fibre γ 
sont majoritaires dans la microstructure (> 62% du volume, figure 2.16a). Les résultats 
obtenus avec ces deux méthodes à l’échelle des sous-structures sont présentés dans le 
tableau 3.4. L’évolution de la fraction recristallisée en fonction de l’énergie stockée estimée 
par chacune des méthodes est présentée dans la figure 3.20 (une couleur correspond à une 
condition de traitement thermique). 

 Les énergies stockées estimées avec chacune des méthodes à l’échelle des sous-
structures rendent compte de manière assez satisfaisante des cinétiques de recristallisation, 
comme celles obtenues avec la méthode à partir des sous-structures appliquée à l’échelle 
du polycristal (figure 3.19b). Ce résultat met donc en évidence que pour l’estimation de 
l’énergie stockée à partir de la densité de dislocations, le choix d’échelle est très influent. 
Comme discuté dans la section 2.4.2 du chapitre 2 (partie Effet d’échelle sur l’estimation 
de la densité de dislocations), le pas de mesure doit donc être choisi en fonction de l’échelle 
des structures de déformation pour quantifier la densité de GNDs. Si le pas n’est pas adapté, 
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seule une partie des GNDs sera détectée. Par ailleurs, ce résultat montre également que la 
méthode d’estimation à partir des sous-structures semble être moins sensible à cet effet 
d’échelle. 

 Il est important de remarquer que l’énergie stockée ne contrôle pas entièrement les 
cinétiques de recristallisation et que la germination doit être également prise en compte. 
Cela est notamment illustré dans la figure 3.20 pour le cas du laminage. Les fractions 
recristallisées pour l’échantillon le plus déformé sont toujours plus élevées que celles de 
l’échantillon le moins déformé malgré des énergies stockées relativement similaires. Cette 
différence vient probablement de la densité de joints de grains plus de deux fois plus 
importante pour le cas le plus déformé : 0,08 et 0,17 µm/µm2 pour respectivement les 
niveaux de déformation de 1,00 et 1,67. A titre de comparaison, la densité de joints de 
grains pour les échantillons comprimés est d’environ 0,07 µm/µm2. Cette densité plus 
importante pour le niveau de déformation de 1,67 s’explique par l’allongement des grains 
et par la fragmentation intragranulaire lors de la déformation élevée. Dès lors, le nombre 
de sites de germination potentiels est plus important et cela représente une contribution 
supplémentaire en plus de celle liée à l’énergie stockée. Ainsi, il est indispensable de 
considérer les joints de grains en plus de l’énergie stockée liée à la présence des 
dislocations. 
 
Tableau 3.4 : Fractions recristallisées et valeurs d’énergie stockée estimées à l’échelle des 
sous-structures pour chaque cas étudié. 

Mode de 
déformation 

Niveau de 
déformation 

Temps du 
traitement 
à 850°C 

(h) 

Fraction 
recristallisée 

(%) 

Energie stockée (MJ/m3) 
Méthode 
densité de 

dislocations 

Méthode 
sous-

structures 

Laminage 

1,00 
1 14 

5,3 0,292 2 15 
3 29 

1,67 
1 22 

4,9 0,260 2 35 
3 62 

Compression 

0,65 
1 5 

8,1 0,791 2 32 
3 77 

1,05 
1 63 

9,8 1,065 2 81 
3 / 
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Figure 3.20 : Evolution de la fraction recristallisée en fonction de l’énergie stockée estimée 
à l’échelle des sous-structures à partir de (a) la densité de dislocations (�xQyPRRRRRRR�uh��) et (b) 

des sous-structures (LZw ,  �Zw). Chaque couleur correspond à une condition de traitement 

thermique. 

 La pertinence du choix de la méthode et de l’échelle d’estimation peut être 
également jugée par rapport à la recristallisation des grains en fonction de leur orientation 
cristallographique. A titre d’illustration, les valeurs d’énergie stockée estimées aux deux 
échelles et avec les deux méthodes pour chaque classe d’orientations pour le cas du 
laminage sont présentées dans le tableau 3.5. Ces valeurs sont présentées en fonction des 
fractions consommées relatives de chaque classe d’orientations après les traitements de 
recristallisation (tirées des figures 3.10b et 3.11b) dans la figure 3.21. Le cas du laminage 
a été considéré car il permet de comparer les trois classes d’orientations contrairement au 
cas de la compression. 

 Pour le niveau de déformation de 1,00, les énergies stockées estimées aux deux 
échelles corrèlent assez bien avec les fractions consommées relatives. En revanche, pour le 
niveau de déformation de 1,67, les énergies stockées estimées à l’échelle du polycristal ne 
rendent pas compte correctement des fractions consommées relatives. En particulier, la 
valeur plus élevée pour les grains de la classe « Autres » par rapport à celle pour les grains 
de la fibre θ n’est pas reliée à une fraction consommée de ces grains plus élevée. A l’inverse, 
les énergies stockées estimées à l’échelle des sous-structures avec les deux méthodes 
présentent une meilleure corrélation avec la fraction consommée relative même si quelques 
écarts restent présents entre les grains de la fibre θ et ceux de la classe « Autres ». Ainsi, ce 
résultat montre que l’énergie stockée estimée à partir de données EBSD acquises à l’échelle 
des sous-structures semble être plus juste pour décrire les différences liées aux orientations 
cristallographiques. Cette observation reste qualitative car l’utilisation de fractions 
consommées relatives donne uniquement ici l’information de la consommation du grain 
déformé mais pas si celui-ci a servi à la germination ou à la croissance (bien que les germes 
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qui apparaissent dans un grain déformé ont majoritairement une orientation proche de celle 
du grain déformé (Juul Jensen et al., 2012)). 

 Idéalement, une combinaison des deux méthodes à l’échelle des sous-structures 
serait nécessaire pour considérer les deux types de grains : la méthode à partir de la densité 
de dislocations pour les grains ne formant pas de sous-structures et la méthode à partir des 
sous-structures pour les grains en formant. Cependant, cela n’est pas possible du fait de 
l’ordre de grandeur différent entre les énergies stockées estimées par les deux méthodes. 

 
Tableau 3.5 : Valeurs d’énergie stockée estimées aux deux échelles et avec les deux 
méthodes pour chaque classe d’orientations et pour les deux niveaux de déformation 
atteints par laminage ; les fractions consommées relatives correspondantes après 
traitement thermique (tirées des figures 3.10b et 3.11b) sont également indiquées. 

Niveau de 
déformation 

Classe 
d’orientations 

Temps du 
traitement 
à 850°C 

(h) 

Fraction 
consommée 
relative (%) 

Energie stockée (MJ/m3) 
Echelle polycristal Echelle sous-structures 

Méthode 
densité de 

dislocations 

Méthode 
sous-

structures 

Méthode 
densité de 

dislocations 

Méthode 
sous-

structures 

1,00 

Fibre θ 3 5 1,9 0,23 3,9 0,024 
Fibre γ 3 66 3,2 0,61 8,0 0,82 
Classe 

« Autres » 
3 21 2,8 0,41 4,6 0,14 

1,67 

Fibre θ 
1 22 

3,8 0,45 4,5 0,17 2 37 
3 63 

Fibre γ 
1 80 

6,5 0,67 11,4 1,36 2 74 
3 82 

Classe 
« Autres » 

1 13 
5,6 0,52 4,3 0,17 2 28 

3 59 
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Figure 3.21 : Evolution de la fraction relative des grains déformés ayant été consommés 
par la recristallisation pour chaque classe d’orientations en fonction de l’énergie stockée 
estimée à l’échelle du polycristal et à l’échelle des sous-structures à partir de la densité de 
dislocations et des sous-structures pour les niveaux de déformation de (a) 1,00 et (b) 1,67 
atteints par laminage. 
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Conclusions intermédiaires 

• Pour une estimation de l’énergie stockée à partir de données EBSD acquises à l’échelle 
du polycristal (1,20 µm dans le cas présent), la méthode à partir des sous-structures 
permet de mieux rendre compte des fractions recristallisées que la méthode à partir 
d’une densité de dislocations ; 

• Pour une estimation de l’énergie stockée à partir de données EBSD acquises à l’échelle 
des sous-structures (90 nm dans le cas présent), les deux méthodes permettent d’avoir 
des énergies stockées corrélées avec les fractions recristallisées. La méthode à partir 
d’une densité de dislocations est affectée par l’échelle d’observation alors que la 
méthode à partir des sous-structures semble être moins sensible à cet effet d’échelle ; 

• L’énergie stockée ne contrôlant pas totalement les cinétiques de recristallisation, il est 
indispensable de considérer les joints de grains, en particulier pour les déformations 
élevées, pour prendre en compte la germination ; 

• Comme attendu suite aux analyses du chapitre 2, les grains de la fibre γ ont une énergie 
stockée plus élevée que les grains des autres classes. Ainsi, ils recristallisent plus 
rapidement. 

 

3. Conclusions 

 Dans ce chapitre, l’influence de l’état déformé sur la recristallisation a été étudiée 
en réalisant plusieurs traitements thermiques sur les échantillons laminés et comprimés 
caractérisés dans le chapitre 2. 

 Des tendances similaires ont été notées pour les deux cas. Pour un temps de recuit 
donné, la fraction recristallisée augmente et la taille des grains recristallisés diminue quand 
le niveau de déformation initial augmente. Pour un niveau de déformation initial donné, la 
fraction recristallisée et la taille des grains recristallisés augmentent avec le temps de recuit. 

 L’influence de l’orientation cristallographique des grains déformés sur la 
recristallisation a été mise en évidence pour les cas du laminage et de la compression. En 
effet, le degré de développement de sous-structures dans un grain gouverne son 
comportement en recristallisation. Ainsi, la germination est favorisée dans les grains 
déformés de la fibre γ en raison du développement de sous-structures plus avancé lors de 
la déformation. A l’opposé, les grains déformés de la fibre θ et de la classe « Autres » sont 
plus lents à recristalliser en raison du plus faible nombre de sous-joints formés. Ces grains 
ont donc plutôt tendance à être consommés par la croissance des grains recristallisés de la 
fibre γ que par la germination de grains recristallisés de la fibre θ et de la classe « Autres ». 
Par conséquent, les différences liées à l’orientation cristallographique mènent à une 
microstructure recristallisée hétérogène. La taille des grains recristallisés de la fibre γ est 
supérieure à celles des autres grains en raison d’un temps d’incubation de germination plus 
court. Pour le cas de la compression, la fibre γ est très intense dans la texture de 
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recristallisation comme elle l’était à l’état déformé. Pour le cas du laminage, la fibre γ se 
renforce au cours de la recristallisation mais n’est pas dominante. Les grains recristallisés 
de la classe « Autres » sont majoritaires devant ceux de la fibre γ car la fibre γ est moins 
intense à l’état déformé par rapport au cas de la compression. 

 Malgré ces similarités, la recristallisation ne se déroule pas de manière identique 
entre les cas du laminage et de la compression. En particulier, les cinétiques de 
recristallisation sont plus rapides pour les échantillons comprimés que pour les échantillons 
laminés. Cette différence est vraisemblablement causée par la fibre γ plus intense et par le 
développement de sous-structures plus avancé dans les grains déformés de la fibre γ pour 
le cas de la compression par rapport au cas du laminage (la différence d’intensité de la fibre 
γ étant en grande partie héritée des états initiaux). 

 Afin d’analyser ces différences de recristallisation entre les cas du laminage et de 
la compression, l’énergie stockée, force motrice pour la recristallisation, a été estimée. 
Cette estimation a été réalisée à deux échelles différentes (échelle du polycristal et échelle 
des sous-structures) avec deux méthodes différentes. La méthode à partir des sous-
structures présente l’avantage de donner des estimations corrélées avec les fractions 
recristallisées aux deux échelles. La méthode à partir d’une densité de dislocations donne 
des résultats satisfaisants uniquement à l’échelle des sous-structures. Cependant, l’énergie 
stockée ne contrôle pas totalement les cinétiques de recristallisation et la densité de joints 
de grains doit être également considérée pour tenir compte de la germination, en particulier 
pour les déformations élevées. 

 



 

130 

 



 

131 

Chapitre IV : Evolutions 
microstructurales au cours de 
la restauration 
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1. Etat de l’art 
1.1. Introduction 

 Lors du traitement thermique après déformation plastique à froid, le phénomène de 
restauration statique se déroule généralement avant celui de recristallisation statique car il 
est activé à des températures plus faibles. Le mouvement des dislocations issues de la 
déformation plastique est thermiquement activé. Ainsi, l’annihilation et la réorganisation 
des dislocations dans des configurations minimisant l’énergie ont lieu, la dernière donnant 
lieu à la formation de sous-structures. L’avancée de ces mécanismes étant directement liée 
au glissement dévié et à la montée des dislocations, la restauration est grandement active 
pour les matériaux CFC à énergie de faute d’empilement élevée, comme par exemple 
l’aluminium, le nickel et pour les matériaux CC (Hull et Bacon, 2011; Humphreys et 
Hatherly, 2004; Raabe, 2014). 

 Comme observé précédemment dans le chapitre 2, la formation de sous-structures 
peut débuter lors de la déformation plastique en fonction des conditions de déformation 
(niveau de déformation, orientation cristallographique du grain …). Ainsi, la restauration 
est directement impactée par l’état déformé. Si peu de sous-structures sont formées lors de 
la déformation, l’annihilation des dislocations est le principal mécanisme se produisant lors 
de la restauration. A l’inverse, si des sous-structures se sont formées lors de la déformation, 
la réorganisation des dislocations en sous-joints se poursuit lors de la restauration. En 
particulier, le nombre de dislocations enchevêtrées aux abords des sous-joints, qui ont pour 
effet d’entraver leur aptitude à migrer, diminue. Les sous-joints sont alors mieux définis et 
plus aptes à migrer. Si leur aptitude à migrer est suffisamment grande, la taille des sous-
structures va augmenter. L’évolution des sous-structures est discutée plus amplement dans 
la section 1.3. 

  Du fait des mécanismes activés, la restauration a un double effet sur la 
recristallisation subséquente. D’une part, l’annihilation des dislocations implique une 
diminution de l’énergie stockée, ce qui défavorise donc la recristallisation. D’autre part, 
l’amélioration de l’aptitude des sous-joints à migrer en raison des dislocations mieux 
organisées favorise la germination pour la recristallisation. Ainsi, ces deux effets sont 
opposés et l’impact global de la restauration sur la recristallisation dépend de l’équilibre 
entre ces effets comme détaillé dans la section 1.4. 
 

1.2. Diminution de l’énergie stockée 

 L’énergie stockée peut être quantifiée de différentes manières comme détaillé 
précédemment dans la section 1.1 du chapitre 3. Dès lors, la diminution de l’énergie stockée 
lors de la restauration peut être suivie. Les formes des cinétiques phénoménologiques les 
plus utilisées sont détaillées par Humphreys et Hatherly (Humphreys et Hatherly, 2004) : 

.£�.� = − U+�   (4.1) 
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Qui devient après intégration : 

£� = U= − U+ ln��
  (4.2) 

Et .£�.� = − U+ £�� (4.3) 

Qui devient après intégration : 

ln� £�
 − ln� £�
 = U+ �  ¤m¥k 2 = 1  £�z��z+
 − £�z��z+
 = �2 − 1
 U+ �  ¤m¥k 2 > 1 
(4.4) 

Où £� est le paramètre défini en fonction de la méthode de caractérisation utilisée (dureté, 
énergie stockée, densité de dislocations …), £� est la valeur de £� quand t tend vers 0, t est 
le temps et U+, U= et m sont des constantes. 
 L’inconvénient de la forme de l’équation (4.1) est qu’elle n’est pas valide pour le 
début de la restauration et pour la fin également (quand t → ∞, £� → 0). Plusieurs variantes 

de l’équation (4.3) sont proposées dans la littérature. En particulier, un terme p|¤ �− ¦J§�
 

peut être rajouté pour prendre en compte la sensibilité de la cinétique à la température (où 
Q est l’énergie d’activation, %Q est la constante de Boltzmann et T est la température). Par 
ailleurs, le terme £�  peut être remplacé par le terme £� − £¨ pour prendre en compte que £� ne s’annule pas entièrement même après un long traitement de restauration mais tend 
vers une valeur de saturation £¨. L’équation (4.3) s’écrit alors : 

.£�.�  = − U+�£� − £¨
� exp �− ©%Q&
 (4.5) 

En considérant une densité de dislocations ρ pour le paramètre £� et m = 2, l’équation (4.5) 
correspond au modèle proposé par Houillon (Houillon, 2009) et utilisé par Kerisit (Kerisit, 
2012) pour la restauration du tantale pur : 

.�.�  = − U+�� − �¨
= exp �− ©%Q&
 (4.6) 

Un autre modèle assez équivalent mais écrit différemment est proposé par Stüwe et al. 
(Stüwe et al., 2002) sur la base des travaux de Li (Li, 1966) pour du tantale pur également. 

 A une échelle macroscopique, la calorimétrie différentielle à balayage (Differential 
Scanning Calorimetry, « DSC ») permet d’estimer la diminution de l’énergie stockée lors 
de la restauration par la mesure des pics exothermiques sur la courbe de flux de chaleur, 
comme réalisé sur du tantale pur (Deng et al., 2014a) par exemple. 

 A une échelle plus locale, des essais de microdureté permettent de suivre la 
restauration statique. En effet, les valeurs de microdureté peuvent être reliées à des valeurs 
de densité de dislocations et ainsi des cinétiques de restauration peuvent être obtenues. La 
restauration étant un mécanisme thermiquement activé, elle dépend de la durée et de la 
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température du traitement thermique. Pour un niveau de déformation donné, plus la 
température est élevée plus la diminution de la dureté est rapide comme observé sur du 
tantale pur (Hupalo et Sandim, 2001) et de l’aluminium pur (Furu et al., 1995; Bunkholt et 
al., 2019) (figure 4.1). Pour le cas de l’aluminium pur, les microduretés ont été réalisées 
sans distinction de l’état microstructural (restauré ou recristallisé) donc les valeurs finales 
tendent vers celle de l’état recristallisé (figure 4.1a). A l’inverse, pour le cas du tantale pur, 
cette distinction a été réalisée et seules les zones restaurées ont été indentées. La dureté 
diminue puis semble atteindre une valeur asymptotique à partir d’environ 15 min de 
traitement (figure 4.1b). Cette valeur asymptotique est supérieure à la dureté de l’état 
recristallisé et semble dépendre de la température du traitement. Il est important de noter 
que la seule analyse des zones restaurées biaise cependant les résultats obtenus. La dureté 
est réalisée sur la globalité de la microstructure au début du traitement. Cependant, au fur 
et à mesure que la microstructure recristallise, elle est réalisée dans des zones avec moins 
de dislocations qui restaurent car celles avec le plus de dislocations ont recristallisé. Ainsi, 
la diminution de la dureté observée n’est pas représentative uniquement de l’effet de la 
restauration mais également des zones analysées qui concernent des zones avec de moins 
en moins de dislocations à l’état déformé. Cette diminution surestime donc la diminution 
réelle due à la restauration. 

 Les cinétiques de restauration dépendent également du niveau de déformation et du 
type de sous-structures donc de la texture et du chemin de déformation. Pour un niveau de 
déformation plus élevé, la diminution de la dureté est plus rapide comme observé sur du 
tantale pur (Hupalo et Sandim, 2001) et de l’aluminium pur (Furu et al., 1995). 

 
Figure 4.1 : Evolution de la dureté Vickers en fonction du temps de traitement thermique 
pour différentes températures. (a) Cas de l’aluminium pur laminé à froid (εVM ≈ 3), figure 
tirée de (Furu et al., 1995) ; (b) Cas du tantale pur matricé à froid (εVM ≈ 2,8), figure tirée 
de (Hupalo et Sandim, 2001). 

1.3. Evolution des sous-structures de dislocations 
1.3.1. Description des sous-structures de dislocations 

 Afin de modéliser correctement les évolutions des sous-structures lors de la 
restauration, une description détaillée de la répartition spatiale des dislocations est 
nécessaire. Par exemple, le modèle proposé par Nes (Nes, 1997) décrit la microstructure 
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via quatre paramètres (figure 4.2) : la densité des dislocations à l’intérieur des cellules �u, 
la densité des dislocations dans les parois de cellules �ª, le diamètre des cellules δ et 
l’épaisseur des parois h. La densité de dislocations globale ρ est déterminée par une loi des 
mélanges : 

� = �1 − \
�u + \�ª j«pl \ ≈  	ℎ/¬ (4.7) 

Où κ est une constante géométrique égale à 3 dans le cas d’une structure de cellules 
régulière ; l’expression pour f est valide tant que ℎ ≪ ¬. 

 Plus récemment, des modèles relativement équivalents distinguant les dislocations 
selon leur localisation ont également été proposés (Amir H. Motaman et Prahl, 2019; He et 
al., 2020). Bien que ce type de modélisation permette une description réaliste de la 
microstructure, il est très difficile voire impossible d’accéder à ces grandeurs 
expérimentalement. 

 
Figure 4.2 : Représentation schématique de la microstructure pour le modèle proposé par 
Nes (Nes, 1997). 

1.3.2. Cinétique de croissance des sous-structures 

 Deux formes de cinétique de croissance des sous-structures sont principalement 
proposées dans la littérature (Humphreys et Hatherly, 2004) : 

t  − t�  = U+� (4.8) 
Et  log�t
 = U=� (4.9) 

Où D est la taille des sous-structures, t� est la taille au temps t = 0, et U+, U= et n sont des 
constantes. Diverses variantes de ces formes existent dans la littérature (Furu et al., 1995; 
Nes, 1995; Ørsund et Nes, 1989). 

 La croissance des sous-structures lors de la restauration n’est cependant pas 
homogène dans la microstructure. C’est notamment le cas des microstructures après une 
déformation plastique élevée qui sont organisées en structures lamellaires avec des sous-
joints lamellaires à forte désorientation (GNBs) séparés entre eux par des sous-joints 
accidentels à plus faible désorientation (IDBs). Par exemple, certains auteurs (Xing et al., 
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2006) ont observé sur de l’aluminium pur que l’espacement moyen entre GNBs augmente 
plus rapidement avec la température que celui entre IDBs lors de la restauration (figure 
4.3). Cette différence est causée par la désorientation plus élevée des GNBs après 
déformation qui les rend plus aptes à migrer. Cela a pour conséquence directe la diminution 
du rapport de forme des sous-structures (échelle de droite de la figure 4.3). Les structures 
lamellaires deviennent donc progressivement plus équiaxes. Cette évolution topologique 
lors de la restauration est courante pour le cas des déformations élevées et a été reportée 
dans d’autres études réalisées sur de l’aluminium pur (Furu et al., 1995; Yu et al., 2011) ou 
du tantale pur (Liu et al., 2018a) par exemple. 

 
Figure 4.3 : Evolution des espacements moyens entre GNBs et entre IDBs et du rapport de 
forme avec la température de traitement thermique (durée de 2h) pour de l’aluminium pur 
laminé à froid (εVM ≈ 2). Figure tirée de (Xing et al., 2006). 

 L’aptitude des sous-joints à migrer étant liée directement à leur désorientation, 
l’évolution de la désorientation lors de la restauration a fait l’objet de plusieurs études. Par 
traitement des diagrammes de diffraction obtenus par MET et par EBSD, il a été observé 
sur de l’aluminium pur que la désorientation des sous-joints augmente avec la restauration 
(Furu et al., 1995). Cette tendance a été retrouvée plus récemment sur de l’aluminium pur 
lors d’une observation in-situ réalisée par MET (Ånes et al., 2019). Cependant, pour 
Humphreys et Hatherly (Humphreys et Hatherly, 2004) l’augmentation de l’angle de 
désorientation des sous-joints n’est pas une évolution systématique lors de la restauration 
car elle requiert la présence de gradients d’orientation locaux. En effet, comme observé par 
EBSD sur des monocristaux d’alliage d’aluminium déformés à froid par Channel Die puis 
recuits (Huang et Humphreys, 2000), l’angle de désorientation diminue avec la croissance 
des sous-structures. Cette diminution est attribuée à l’absence de gradients d’orientation à 
l’issue de la déformation. Afin de confirmer cette hypothèse, la croissance de sous-
structures sans gradients d’orientation a été simulée numériquement avec un modèle Vertex 
en 2D et la diminution de la désorientation a bien été retrouvée (Humphreys, 1992). Une 
étude par EBSD plus récente sur des polycristaux d’aluminium pur (Bunkholt et al., 2019) 
tend à confirmer l’augmentation ou la diminution de la désorientation des sous-joints selon 
la présence ou non de gradients d’orientation. 
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1.3.3. Mécanismes de croissance des sous-structures 

 Deux mécanismes principaux sont proposés dans la littérature pour expliquer la 
croissance des sous-structures : la croissance par coalescence des sous-structures et la 
croissance par migration des sous-joints. Le concept de croissance par coalescence a été 
proposé par Hu (Hu, 1962) et Li (Li, 1962). Selon ce concept, les désorientations entre 
sous-structures adjacentes étant faibles, les réseaux cristallins de celles-ci peuvent 
progressivement s’aligner jusqu’à ce qu’elles aient des orientations similaires. Cela 
entraîne la disparition du sous-joint séparant les sous-structures et ainsi elles coalescent. Ce 
mécanisme a pu être observé par d’autres auteurs (Sandström et al., 1978) lors 
d’expériences in-situ par MET réalisées sur de l’aluminium pur et un alliage d’aluminium. 
Cependant, certains auteurs remettent en cause ce mécanisme car ils estiment que la 
réorganisation des sous-joints est causée par des effets de surface libre inhérents aux 
observations de lames minces par MET et n’est pas transposable à des expériences sur 
échantillons massifs (Humphreys et Hatherly, 2004). 

 La migration thermiquement activée des sous-joints est alors suggérée comme le 
mécanisme le plus probable pour expliquer la croissance des sous-structures (Walter et 
Koch, 1963). Les évolutions de taille de sous-structures obtenues sur du fer pur (Smith et 
Dillamore, 1970) et du tantale pur (Vandermeer et Snyder, 1979) tendent à confirmer que 
ce mécanisme est dominant malgré la faible désorientation des sous-joints. En effet, les 
cinétiques de croissance sont plus rapides de plusieurs ordres de grandeur (jusqu’à 8 pour 
le tantale pur) par rapport à ce qui est prédit par le modèle théorique de croissance par 
coalescence proposé par Li (Li, 1962). 

 Plus récemment, Yu et al. (Yu et al., 2011, 2015) ont montré que la migration des 
lignes triples, parallèlement à la migration des sous-joints, joue un rôle majeur dans la 
croissance des sous-structures. De plus, elle permet d’expliquer la transformation 
progressive des structures lamellaires en structures plus équiaxes lors de la restauration 
pour le cas des déformations élevées (figure 4.4). La tension d’interface responsable de la 
migration d’une ligne triple peut être déterminée à partir de l’agencement des trois joints 
(Yu et al., 2011) : � = �2 cos�L
 − 1
 � (4.10) 

Où � est la tension d’interface, L est l’angle dièdre comme indiqué dans la figure 4.4a et � 
est l’énergie du joint en supposant que les trois joints ont la même énergie. L’espacement 
entre les sous-joints diminuant quand la déformation augmente, l’angle dièdre diminue 
également ce qui implique une augmentation de la tension d’interface. Dès lors, la 
migration des lignes triples est un mécanisme très actif pour les déformations élevées. Ce 
mécanisme a également été observé par d’autres auteurs (Zhang et al., 2017b) sur du nickel 
pur très déformé par laminage cumulé par exemple. 
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Figure 4.4 : Représentation schématique de la croissance des sous-structures par 
migration des lignes triples lors de la restauration. (a) à (f) : évolution progressive de la 
structure lamellaire de l’état déformé à une structure plus équiaxe. Les traits épais noirs 
et fins gris représentent respectivement les sous-joints lamellaires et les sous-joints 
accidentels. Les flèches indiquent la direction du mouvement des lignes triples. Figure tirée 
de (Yu et al., 2011). 

 L’énergie d’activation des mécanismes ayant lieu lors de la croissance des sous-
structures augmente car la croissance est de moins en moins rapide avec le temps (Yu et 
al., 2011; Yu et Hansen, 2016). Un modèle de croissance de sous-structures considérant 
une énergie d’activation fonction de la taille des sous-structures a été proposé (Yu et 
Hansen, 2016) et montre un bon accord par rapport à l’expérimental. D’autre part, une 
étude au synchrotron réalisée sur de l’aluminium pur (Ahl et al., 2020) a montré que même 
si une microstructure restaurée paraît stable avec une taille moyenne de sous-structures 
constante, cette stabilité n’est en réalité qu’apparente. En effet, les sous-structures, 
considérées individuellement, continuent de croître ou de rétrécir de manière significative. 
Les contraintes résiduelles à l’intérieur des sous-structures seraient les forces motrices de 
ces évolutions selon les auteurs. 
 

1.3.4. Dépendance de la restauration à l’orientation cristallographique des grains 
déformés 

 L’état restauré évolue dans la continuité de l’état déformé. La formation de sous-
structures de dislocations lors de la déformation plastique étant fortement influencée par 
l’orientation cristallographique, les évolutions lors de la restauration vont l’être également. 
Cette dépendance peut être observée en comparant les évolutions par fibre. Comme observé 
par MET sur des monocristaux de tantale pur laminés à froid puis recuits (Vandermeer et 
Snyder, 1979), la croissance des sous-structures est plus rapide pour l’orientation 
{111} <110> (fibre γ) que pour l’orientation {001} <110> (fibre θ). Cette différence est 
une conséquence directe de la différence d’arrangement des dislocations lors de la 
déformation. En effet, après une même réduction de 80%, des sous-structures sont formées 
pour l’orientation {111} <110> alors que les dislocations sont présentes sans organisation 
particulière pour l’orientation {001} <110>. Ainsi, pour le premier cas, les sous-structures 
deviennent mieux définies lors de la restauration avec des dislocations mieux organisées et 
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moins enchevêtrées au niveau des sous-joints. Ces derniers sont alors plus aptes à migrer 
ce qui facilite la croissance. A l’inverse, pour le second cas, l’annihilation des dislocations 
est le mécanisme dominant lors de la restauration en raison de l’absence de sous-joints à 
l’état déformé. Des tendances assez similaires sont rapportées dans des études par MET de 
monocristaux d’autres métaux CC, comme du fer (Smith et Dillamore, 1970) et du niobium 
(Srinivasan et al., 2009). 

 L’observation de polycristaux de tantale pur laminés à froid puis partiellement 
recristallisés (Sandim et al., 2001, 2005; Deng et al., 2014a) met en évidence le très faible 
nombre de sous-joints formés dans les grains de la fibre θ lors de la déformation puis lors 
de la restauration. Très peu de germes apparaissent dans ces grains et ils sont généralement 
consommés par les grains recristallisés de leur voisinage (figure 4.5). Cette dépendance de 
la restauration à l’orientation cristallographique des grains déformés a aussi été rencontrée 
lors du recuit d’oligocristaux de tantale pur déformés par estampage à froid (Hupalo et 
Sandim, 2001; Sandim et al., 1999b). 

 
Figure 4.5 : Micrographie obtenue par MEB (mode électrons rétrodiffusés) de la 
microstructure d’un oligocristal de tantale pur laminé à froid puis recuit (1200°C-1h). 
Consommation du grain restauré (grain supérieur) par des grains recristallisés (grains 
inférieurs) provenant de l’ancien joint de grains (ligne pointillée blanche). Figure tirée de 
(Sandim et al., 2005). 
 

1.4. Impact de la restauration sur la recristallisation 

 Comme détaillé précédemment, l’annihilation et le réarrangement des dislocations 
sont les deux principaux mécanismes qui ont lieu lors de la restauration. Cependant, les 
effets de ces mécanismes sur la recristallisation sont opposés. L’annihilation a un effet 
défavorable sur la recristallisation car elle implique une diminution de l’énergie stockée et 
donc de la force motrice pour la recristallisation. A l’inverse, le réarrangement des 
dislocations a un effet favorable sur la recristallisation. En effet, cela contribue à affiner 
l’épaisseur des parois de dislocations avec moins d’enchevêtrements de dislocations ce qui 
améliore l’aptitude des sous-joints à migrer et donc facilite la germination et réduit le temps 
d’incubation. L’équilibre de ces deux effets détermine l’impact global de la restauration sur 
la recristallisation. Dans la littérature, cet impact est étudié de deux manières différentes 
représentées schématiquement dans la figure 4.6. Il peut être étudié avec un traitement de 
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recristallisation direct (figure 4.6a). Dans ce cas, la restauration se déroule lors de la montée 
en température puis simultanément avec la recristallisation. D’autre part, il peut être étudié 
avec un pré-traitement de restauration suivi d’un traitement de recristallisation à une 
température supérieure (figure 4.6b). 

 
Figure 4.6 : Représentation schématique des traitements thermiques possibles pour l’étude 
de l’impact de la restauration sur la recristallisation. (a) Traitement de recristallisation 
direct ; (b) Pré-traitement de restauration avant traitement de recristallisation. Les lignes 
rouges et vertes représentent la température seuil au-delà de laquelle respectivement la 
restauration et la recristallisation se déroulent. 

1.4.1. Observation via un traitement de recristallisation direct 

 Lorsque l’impact de la restauration sur la recristallisation est étudié avec un 
traitement de recristallisation direct (figure 4.6a), il est souvent observé expérimentalement 
que la restauration tend à ralentir la recristallisation car la restauration réduit la force 
motrice, comme reporté pour de l’aluminium pur (Furu et al., 1990), du niobium pur 
(Siciliano et al., 1995) et du tantale pur (Stüwe et al., 2002). Sur la base de ces observations, 
la plupart des modèles théoriques proposés pour modéliser la restauration (Furu et al., 1990; 
Nes, 1995; Stüwe et al., 2002; Humphreys et Hatherly, 2004) considèrent uniquement le 
mécanisme d’annihilation des dislocations via une énergie stockée ou une densité de 
dislocations qui diminue en fonction du temps (section 1.2). Cependant, comme la 
restauration et la recristallisation sont des phénomènes indissociables, il est difficile 
expérimentalement de déterminer l’effet précis de chaque phénomène de manière 
indépendante en particulier lors d’expériences ex-situ. 
 

1.4.2. Observation via un pré-traitement de restauration 

 Afin d’observer plus clairement l’effet de la restauration, des pré-traitements de 
restauration suivis de traitements de recristallisation à des températures plus élevées 
peuvent être réalisés (figure 4.6b). Les résultats reportés dans la littérature avec ce type de 
traitement thermique ne font pas consensus. Un effet défavorable de la restauration 
préalable sur la recristallisation est observé dans certaines études, comme par exemple sur 
de l’aluminium pur déformé à froid où un pré-traitement de restauration long (20h) retarde 
le début de la recristallisation et ralentit les cinétiques (Kašpar et Pluhař, 1975). Ces 
résultats sont attribués par les auteurs à la diminution de l’énergie stockée et également à 
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la formation d’enchevêtrements de dislocations stables thermiquement qui empêchent la 
migration des sous-joints. 
 A l’inverse, un effet bénéfique de la restauration préalable sur la recristallisation est 
remarqué dans d’autres études mais dans une proportion moindre. Les premières preuves 
expérimentales ont été apportées par Rosen et al. (Rosen et al., 1964) sur du fer de haute 
pureté où le pré-traitement de restauration a eu pour effet d’accélérer les cinétiques de 
recristallisation. Ryum (Ryum, 1969) a observé sur un alliage Al-Mg-Zn que des 
échantillons avec restauration avaient un temps d’incubation plus court par rapport à des 
échantillons sans restauration. Cet effet a également été reporté dans plusieurs études plus 
récentes. Sur un alliage Al-2,5%Mg laminé à froid, Decreus et al. (Decreus et al., 2007) 
remarquent que l’effet du pré-traitement de restauration dépend de la durée pour les alliages 
sans précipités. Un pré-traitement court (1h) favorise la recristallisation subséquente avec 
une cinétique plus rapide alors qu’un pré-traitement plus long (65h) ralentit très fortement 
la recristallisation. Cela a été interprété pour le premier cas par le développement de sous-
joints plus aptes à migrer qui va faciliter la germination et pour le second cas par la 
diminution trop importante de l’énergie stockée qui l’emporte sur l'amélioration de la 
germination. En revanche, il est noté que pour les alliages avec précipités la restauration 
préalable a toujours un effet défavorable sur la recristallisation quelle que soit la durée du 
traitement. Comme la microstructure contient déjà de nombreux sites de germination 
potentiels par la présence des précipités, les auteurs suggèrent que la restauration préalable 
diminue l’énergie disponible pour la croissance des grains recristallisés. De plus, lors de 
l’étude d’un autre alliage d’aluminium (AA6016) (Ren et al., 2019), il est observé 
l’existence d’une température seuil au-delà de laquelle l’effet bénéfique de la restauration 
préalable commence à diminuer. Lorsque la température est inférieure au seuil, la 
croissance des sous-structures favorise la germination mais lorsqu’elle devient supérieure 
au seuil, trop d’énergie stockée est consommée par cette croissance. 

 Pour l’heure, les travaux de Liu et al. (Liu et al., 2018a) sur du tantale pur sont les 
seuls réalisés sur un matériau autre qu’un alliage d’aluminium à propos de l’effet de la 
restauration préalable sur la recristallisation. La croissance des sous-structures causée par 
le pré-traitement de restauration a pour effet de diminuer la taille des grains recristallisés 
en raison du nombre plus élevé de germes potentiels (figure 4.7). Cet effet de la restauration 
préalable sur la taille des grains recristallisés est également observé lors des études 
précédemment citées réalisées sur des alliages d’aluminium. 

 Dans le but de prévoir si un pré-traitement de restauration peut favoriser ou non la 
recristallisation subséquente, Bréchet et al. (Bréchet et al., 2009) proposent un modèle basé 
sur l’énergie de faute d’empilement du matériau, notamment sur la capacité à former des 
sous-structures par polygonisation. Il est ainsi attendu qu’une restauration préalable est plus 
bénéfique pour les matériaux à énergie de faute d’empilement élevée. Cependant, une 
énergie de faute d’empilement élevée n’est pas une condition suffisante pour prédire l’effet 
du pré-traitement de restauration. D’autres paramètres comme le niveau de déformation ou 
l’orientation cristallographique doivent être pris en compte. 
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Figure 4.7 : Cartographies EBSD des orientations cristallographiques (code de couleur 
défini selon la projection de la direction normale dans le triangle standard) et figures de 
pôles associées acquises sur des échantillons de tantale pur laminés à froid (réduction de 
87%) puis recuits avec des traitements thermiques différents : le traitement de 
recristallisation est identique (1300°C-1h) mais le temps de pré-traitement de restauration 
augmente de (a) à (e) (800°C-0/5/10/30/60 min). Les traits noirs représentent les joints de 
grains (angle de désorientation supérieur à 10°). Figure tirée de (Liu et al., 2018a). 

 
 Influence de la restauration préalable sur la texture de recristallisation 

 Un effet du pré-traitement de restauration sur la texture de recristallisation est 
remarqué dans plusieurs études de la littérature. Huang et al. (Huang et al., 2017) observent 
sur un alliage Al-Mn laminé à froid que l’intense texture cube ({001} <100>) obtenue après 
un traitement de recristallisation direct est considérablement diminuée avec un pré-
traitement de restauration. Cette différence est attribuée au meilleur développement des 
sous-structures dans les autres grains lors de la restauration qui tend à réduire l’avantage 
en matière de germination des grains déformés d’orientation cube. Liu et al. (Liu et al., 
2018a) observent aussi sur du tantale pur une homogénéisation de la texture de 
recristallisation avec la restauration préalable. L’intensité de la fibre γ diminue au profit de 
la fibre θ et des orientations « Autres » (figure 4.7). Cette texture de recristallisation moins 
marquée est attribuée par les auteurs aux germes se développant à partir des sous-structures 
formées lors de la restauration préalable. 

 

Synthèse 

• Différentes cinétiques sont décrites dans la littérature pour la diminution de l’énergie 
stockée et l’augmentation de taille des sous-structures lors de la restauration ; 
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• Les modèles proposés pour une description réaliste des sous-structures utilisent des 
paramètres qui sont difficiles à déterminer expérimentalement ; 

• La croissance des sous-structures se produit principalement par la migration des sous-
joints et des lignes triples ; 

• Les mécanismes activés lors de la restauration varient fortement en fonction du type de 
sous-structures, lui-même fortement dépendant de l’orientation cristallographique des 
grains déformés ; 

• L’impact de la restauration sur la recristallisation dépend de l’équilibre entre l’effet 
défavorable sur la force motrice causé par la diminution de l’énergie stockée et l’effet 
favorable sur la germination causé par la meilleure aptitude des sous-joints à migrer. 
Cet aspect est rarement discuté dans la littérature avec globalement très peu de preuves 
expérimentales sur l’effet favorable de la restauration. 
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2. Observation directe de la restauration statique 
2.1. Traitements thermiques réalisés 

 Afin d’observer directement le phénomène de restauration statique, les échantillons 
déformés précédemment caractérisés (section 2 du chapitre 2) sont soumis à des traitements 
thermiques à 750°C pendant 2h et 4h. Ce choix de température a été réalisé sur la base des 
résultats du chapitre 3 afin de maximiser la restauration sans activer la recristallisation. 

 A titre de comparaison, les micrographies obtenues le long du rayon des 
échantillons double-cône comprimés puis recuits à 750°C pendant 2h et à 850°C pendant 
3h sont présentées dans la figure 4.8. Comme discuté dans le chapitre précédent, la 
microstructure recristallise de manière significative à 850°C et la recristallisation est 
activée à partir d’un niveau de déformation de 0,46. En revanche, aucune recristallisation 
n’est visible pour un traitement de 750°C pendant 2h. 
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Figure 4.8 : Micrographies obtenues par MEB (mode électrons secondaires) le long du 
rayon de pions double-cône (géométrie 1) après un traitement thermique de 750°C pendant 
2h et 850°C pendant 3h. La ligne pointillée rouge indique la limite de recristallisation, 
aucune recristallisation n’est observée pour le premier cas. 
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2.2. Analyse des microstructures restaurées à l’échelle du polycristal 
2.2.1. Dureté 

 Les évolutions causées par la restauration ont tout d’abord été suivies par 
microdureté sur les échantillons recuits. Comme pour la caractérisation de l’état déformé 
(section 2.3.3 du chapitre 2), trois profils de dureté ont été réalisés au centre le long du 
rayon de chaque double-cône pour le cas de la compression et au moins cinq mesures ont 
été faites pour chaque niveau de déformation pour le cas du laminage. Ensuite, des écart-
types et des moyennes ont été calculés. L’évolution de la dureté moyenne en fonction du 
traitement de restauration pour les échantillons comprimés et laminés est présentée dans la 
figure 4.9. Une faible baisse de la dureté est observée après les traitements thermiques, 
entre 5% et 10% en moyenne par rapport à l’état déformé. L’effet de la restauration semble 
un peu plus important pour le cas du laminage que pour le cas de la compression et pour 
les duretés inférieures à environ 140 HV. Cela pourrait indiquer que la dureté est plus 
sensible à l’annihilation des dislocations qu’à la réorganisation des sous-structures. En 
effet, comme observé précédemment dans le chapitre 2, dans le cas de la compression les 
grains de la fibre γ sont très majoritaires avec un nombre élevé de sous-structures. A 
l’inverse, dans le cas du laminage les grains de la fibre γ sont très minoritaires et la 
proportion de grains formant peu de sous-structures (grains de la fibre θ et de la classe 
« Autres ») est élevée. 

 Ce résultat est cependant en contradiction avec le fait que la baisse de la dureté est 
généralement plus élevée lorsque la déformation plastique ou la dureté avant recuit est plus 
importante comme observé sur du tantale pur (Hupalo et Sandim, 2001). Néanmoins, pour 
juger de l’effet de la restauration de manière plus précise, il serait mieux de comparer l’état 
des sous-structures plutôt qu’une valeur de dureté. 

 Une durée plus longue de traitement ne semble pas impacter significativement cette 
baisse. Cela est en accord avec les résultats reportés par Hupalo et Sandim (Hupalo et 
Sandim, 2001) sur du tantale pur (figure 4.1b). Leurs résultats montrent que la dureté 
diminue très rapidement lors des premières minutes de traitement (entre 15 et 30 min dans 
la plage 700°C-1000°C) puis semble ne plus varier de manière notable ensuite. Il est donc 
parfaitement vraisemblable que ce plateau asymptotique soit déjà atteint ici au bout de 2h 
de traitement à 750°C. 

 En conclusion, les essais de microdureté ne sont pas probants pour observer de 
manière claire la restauration et ses effets dans le cas présent. 
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Figure 4.9 : Evolution de la dureté moyenne pour les deux modes de déformation en 
fonction du traitement thermique de restauration : (a) échantillons comprimés (les deux 
géométries sont confondues) et (b) échantillons laminés. Les barres représentent les écarts-
types de mesure. 

 

2.2.2. Densités de dislocations 

 Comme présenté précédemment pour les microstructures déformées dans le 
chapitre 2, les microstructures restaurées sont analysées par microscopie à deux échelles 
différentes : à l’échelle du polycristal puis à l’échelle des sous-structures de dislocations. 
 Les microstructures restaurées sont tout d’abord caractérisées par EBSD (pas de 
mesure de 1,20 µm et surface observée de 1,20 mm x 0,90 mm). Les cartographies des 
orientations cristallographiques obtenues à l’échelle du polycristal sont présentées dans les 
figures 4.10 et 4.11 pour respectivement les cas de la compression et du laminage. Seuls 
quelques grains recristallisés sont observés pour les niveaux de déformation les plus élevés 
atteints par compression (flèches vertes sur la figure 4.10f pour εVM ≈ 1,05 après le 
traitement 750°C-4h) et par laminage (flèches vertes sur les figures 4.11a et 4.11d pour 
εVM ≈ 1,67 après respectivement le traitement 750°C-2h et le traitement 750°C-4h). Cela 
indique un choix pertinent des paramètres du traitement pour maximiser la restauration. De 
plus, la restauration n’ayant pas d’effet sur la texture cristallographique, les évolutions de 
texture observables sont dues uniquement à des fluctuations statistiques. 
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Figure 4.10 : Cartographies EBSD des orientations cristallographiques acquises sur les 
échantillons déformés par compression puis traités thermiquement. (a), (b) et (c) : 
εVM ≈ 0,30, 0,52 et 0,65 après le traitement 750°C-2h ; (d), (e) et (f) : εVM ≈ 0,45, 0,65 et 
1,05 après le traitement 750°C-4h (code de couleur défini selon la projection de la 
direction de compression DC dans le triangle standard). Les traits blancs représentent les 
joints de grains définis par un angle de désorientation supérieur à 10°. Les flèches vertes 
indiquent la présence de grains recristallisés. 
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Figure 4.11 : Cartographies EBSD des orientations cristallographiques acquises sur les 
échantillons déformés par laminage puis traités thermiquement. (a) : εVM ≈ 1,67 après le 
traitement 750°C-2h ; (b), (c) et (d) : εVM ≈ 0,56, 1,00 et 1,67 après le traitement 750°C-4h 
(code de couleur défini selon la projection de la direction normale DN dans le triangle 
standard). Les traits noirs représentent les joints de grains définis par un angle de 
désorientation supérieur à 10°. Les flèches vertes indiquent la présence de grains 
recristallisés. 

 Afin d’analyser quantitativement les évolutions causées par la restauration, les 
valeurs moyennes de �xQyP et de L ont été calculées pour chaque cartographie EBSD. Ces 
deux paramètres conduisant à des tendances relativement similaires, seuls les résultats 
concernant les valeurs moyennes de �xQyP sont présentés ici. Pour le cas de la compression, 
les évolutions lors de la restauration sont présentées dans la figure 4.12. Des tendances 
nettes sont difficiles à dégager car seules de légères diminutions ou augmentations selon 
les niveaux de déformation sont observables. Ce résultat pourrait s’expliquer par le fait que 
les dislocations sont principalement organisées sous forme de sous-joints et 
d’enchevêtrements dans des parois de cellules après la déformation, les grains de la fibre γ 
étant très majoritaires. Dès lors, il est possible que les dislocations se réorganisent lors de 
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la restauration avec pour effet des parois de cellules plus fines mais avec peu de changement 
au niveau de la désorientation. Des conclusions similaires sont obtenues lorsque les 
résultats spécifiques aux grains de la fibre γ sont analysés, cette fibre étant prédominante 
pour les échantillons comprimés. De plus, afin de vérifier que ces tendances ne sont pas 
influencées par le pas de mesure, un pas de 0,50 µm a été considéré. Les conclusions 
obtenues sont similaires à celles précédentes. 

 
Figure 4.12 : Evolution de la valeur moyenne de �xQyP en fonction du traitement thermique 
de restauration pour le cas de la compression (toutes orientations confondues). 

 Pour le cas du laminage, les évolutions lors de la restauration sont présentées dans 
la figure 4.13. Lorsque toutes les orientations cristallographiques sont confondues (figure 
4.13a) ou lorsque chaque classe d’orientations est considérée indépendamment (figure 
4.13b), aucune tendance claire de la valeur moyenne de �xQyP lors de la restauration ne 
peut être déterminée à nouveau. Les diminutions sont légèrement plus marquées pour les 
grains de la fibre γ. Des évolutions plus nettes par rapport au cas de la compression auraient 
pu être attendues du fait que les grains formant moins de sous-structures sont majoritaires 
pour le cas du laminage. Ces résultats pour la fibre γ vont dans le sens de ceux obtenus sur 
de l’acier ultra bas carbone (Martı́nez-de-Guerenu et al., 2004) qui ont montré que les 
grains de la fibre γ étaient les grains les plus affectés par la restauration. En revanche, cela 
n’est pas vérifié pour le cas de la compression (figure 4.12) alors que la fibre γ y est 
prédominante. 

 L’effet de la restauration est probablement trop subtil pour être détecté 
significativement lors d’une analyse de la microstructure à l’échelle du polycristal. D’autre 
part, comme la diminution de la dureté n’est pas retrouvée de manière claire en observant 
les densités de dislocations détectées par EBSD, i.e. les GNDs, il pourrait être possible que 
l’effet de la restauration soit associé à l’évolution des SSDs non détectées par EBSD. Dans 
la section suivante, les microstructures restaurées ont été caractérisées à l’échelle des sous-
structures de dislocations afin de réaliser des analyses plus fines. 
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Figure 4.13 : Evolution de la valeur moyenne de �xQyP en fonction du traitement thermique 
de restauration pour le cas du laminage : (a) toutes orientations confondues et (b) par 
classe d’orientations. 

2.3. Analyse intragranulaire des microstructures restaurées 

2.3.1. Analyse qualitative avec la technique ECCI 

 Une première observation directe des sous-structures de dislocations dans les 
microstructures restaurées a été réalisée avec l’acquisition de micrographies avec la 
technique ECCI. Celles-ci ont été acquises à l’intérieur de grains de la fibre θ et de la fibre γ 
pour les deux modes de déformation. A titre d’illustrations, les micrographies pour deux 
cas de compression (εVM ≈ 0,30 et 0,65 après le traitement 750°C-2h) sont présentées dans 
la figure 4.14. 

Pour les grains de la fibre γ (figures 4.14a et 4.14b), la morphologie des sous-
structures ne semble pas avoir changé par comparaison avec celles des états déformés 
(figure 2.38). Pour le niveau de déformation de 0,30 (figure 4.14a), les sous-joints ne sont 
pas plus marqués et un grand nombre de dislocations restent enchevêtrées à l’intérieur des 
sous-structures. Pour le niveau de déformation de 0,65 (figure 4.14b), les sous-structures 
semblent autant définies qu’à l’état déformé et aucune évolution notable de taille n’est 
remarquée. Pour les grains de la fibre θ (figures 4.14c et 4.14d), la restauration n’a pas 
conduit à la formation de sous-structures. Les quelques sous-joints observables très 
localement étaient déjà probablement présents avant le traitement thermique. Des 
conclusions similaires ont été trouvées pour le cas du laminage (micrographies présentées 
dans l’annexe C). Afin d’avoir une confirmation quantitative de ces observations, les sous-
structures ont été caractérisées par EBSD comme présenté dans la section suivante. 
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Figure 4.14 : Micrographies obtenues par ECCI à l’intérieur de (a)&(b) grains de la fibre γ 
et de (c)&(d) grains de la fibre L dans les microstructures comprimées à froid à des niveaux 
de déformation de respectivement 0,30 et 0,65 puis traitées thermiquement (750°C-2h) (la 
direction de compression est verticale). 

 

2.3.2. Analyse quantitative avec la technique EBSD 

 Les conditions d’analyse utilisées sont les mêmes que celles utilisées pour 
caractériser les sous-structures de dislocations formées lors de la déformation à froid 
(section 2.4.2 du chapitre 2). Le nombre de grains examinés et la surface totale observée 
par EBSD pour chaque cas sont résumés dans le tableau 4.1. Le développement des sous-
structures est caractérisé par les deux paramètres introduits à l’état déformé : l’angle de 
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désorientation des sous-joints LZw  (°) et la densité de sous-joints �Zw (µm/µm2). L’évolution 

des gradients d’orientation lors de la restauration est également examinée (méthode de 
détermination des gradients détaillée dans la section 2.4.2 du chapitre 2). 

Tableau 4.1 : Nombre de grains examinés et surface totale observée par EBSD pour 
l’observation à l’échelle des sous-structures de dislocations. 

Mode de 
déformation 

Niveau de 
déformation 

(εVM) 

Traitement 
thermique 

Classe 
d’orientations 

Nombre 
de grains 
examinés 

Surface 
totale 

observée 
par 

EBSD 
(µm2) 

Gradient 
d’orientation 

estimé 
moyen 
(°/µm) 

Compression 

0,30 750°C-2h Fibre γ 6 11338 0,06 
0,65 750°C-2h Fibre γ 6 17261 0,15 
0,65 750°C-4h Fibre γ 6 12834 0,13 
1,05 750°C-4h Fibre γ 6 12608 0,30 

Laminage 

0,56 750°C-4h Fibre θ 3 5282 0,13 
1,00 750°C-4h Fibre θ 3 5271 0,33 
1,67 750°C-4h Fibre θ 5 2532 0,40 
0,56 750°C-4h Fibre γ 6 11972 0,17 
1,00 750°C-4h Fibre γ 6 11600 0,45 
1,67 750°C-4h Fibre γ 7 8299 0,72 

0,56 750°C-4h 
Classe 

« Autres » 
3 5632 0,26 

1,00 750°C-4h 
Classe 

« Autres » 
3 5548 0,37 

1,67 750°C-4h 
Classe 

« Autres » 
6 4749 0,50 

 

Evolution de l’angle de désorientation des sous-joints ��� 
 Les valeurs moyennes de LZw  après les traitements thermiques de restauration sont 

présentées dans les figures 4.15a et 4.15b pour respectivement le cas de la compression et 
du laminage. 

 Pour le cas de la compression, l’angle de désorientation des sous-joints augmente 
légèrement avec la restauration en particulier pour les deux niveaux de déformation les plus 
élevés. Cela semble cohérent avec l’accumulation de dislocations au niveau des sous-joints 
lors de la restauration. L’augmentation de l’angle de désorientation des sous-joints lors de 
la restauration a également été reportée lors de plusieurs expériences réalisées sur de 
l’aluminium pur (Bunkholt et al., 2019; Furu et al., 1995; Ånes et al., 2019). Cette 
augmentation implique une meilleure aptitude des sous-joints à migrer et illustre l’effet 
bénéfique de la restauration discuté précédemment dans la section 1.4. Le nombre de 
dislocations enchevêtrées au niveau des sous-joints et l’épaisseur des parois de dislocations 
devraient également diminuer avec la restauration mais cela n’a pas pu être observé par 
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ECCI dans le cas présent (section 2.3.1). La meilleure aptitude des sous-joints à migrer 
favoriserait la germination et la recristallisation comme il sera présenté dans la section 3. 

 Pour le cas du laminage, il est en revanche difficile de dégager une tendance 
concernant l’angle de désorientation des sous-joints lors de la restauration pour chaque 
classe d’orientations. Les évolutions pour les grains de la fibre γ sont les plus marquées. La 
diminution observée pour le niveau de déformation de 0,56 pourrait être en lien avec le 
faible niveau de développement des sous-structures à l’issue de la déformation (figures 2.41 
et 2.42). A l’inverse, pour le niveau de déformation de 1,00, la formation des sous-
structures plus aboutie pourrait mener à une désorientation des sous-joints plus élevée après 
restauration. Cela devrait logiquement être toujours le cas pour un niveau de déformation 
supérieur mais ce n’est pas observé ici pour le niveau de déformation de 1,67. D’autre part, 
Humphreys et Hatherly (Humphreys et Hatherly, 2004) suggèrent que l’augmentation de 
la désorientation requiert la présence de gradients d’orientation importants. Cependant, les 
résultats obtenus sur les états déformés (tableau 2.2) ne confirment pas cette hypothèse. Par 
exemple, bien que les niveaux de déformation de 0,56 et 1,00 présentent des gradients 
d’orientation faibles et relativement similaires, l’angle de désorientation des sous-joints 
évolue de manière opposée lors de la restauration. En conclusion, quelques tendances sont 
observées pour les deux modes de déformation mais elles ne sont pas assez nettes pour 
pouvoir tirer des conclusions définitives. 

 
Figure 4.15 : Evolution de la valeur moyenne de LZw  en fonction du traitement thermique 

de restauration pour les cas de (a) compression et (b) laminage. 
 

Evolution de la densité de sous-joints ��� 
 Les valeurs moyennes de �Zw après les traitements thermiques de restauration sont 

présentées dans les figures 4.16a et 4.16b pour respectivement le cas de la compression et 
du laminage. 

 Pour le cas de la compression, il est difficile de dégager une tendance claire 
concernant la densité de sous-joints lors de la restauration car les évolutions varient selon 
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le niveau de déformation considéré. Une diminution de la valeur moyenne de �Zw, qui 

correspond à une augmentation de la taille des sous-structures, pouvait raisonnablement 
être attendue lors de la restauration comme observé pour le niveau de déformation de 0,65. 
Cependant, cela n’est pas vérifié pour le niveau de déformation de 1,05 alors que la 
désorientation des sous-joints est tout aussi élevée (figure 2.41) et donc que les sous-joints 
sont tout aussi aptes à migrer pour assurer la croissance des sous-structures. 

 Pour le cas du laminage, les grains de la fibre γ contiennent toujours plus de sous-
joints que les autres grains après la restauration. Pour ces grains, la densité de sous-joints 
diminue très légèrement avec la restauration. Pour les grains de la fibre θ, les faibles valeurs 
moyennes de �Zw sont cohérentes avec le fait que la restauration ne semble pas mener 

significativement à la formation de sous-structures comme observé précédemment (figures 
4.14c et 4.14d). 

 
Figure 4.16 : Evolution de la valeur moyenne de �Zw en fonction du traitement thermique 

de restauration pour les cas de (a) compression et (b) laminage. Les écarts-types sont 
pondérés par la surface observée de chaque cartographie EBSD. 
 

Evolution des gradients d’orientation 

 Les gradients d’orientation moyens après les traitements thermiques de restauration 
sont présentés dans les figures 4.17a et 4.17b pour respectivement le cas de la compression 
et du laminage. Pour les deux cas, aucun effet net de la restauration sur les gradients 
d’orientation n’est visible car les évolutions varient selon le niveau de déformation et la 
classe d’orientations considérés. 
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Figure 4.17 : Evolution des gradients d’orientation moyens en fonction du traitement 
thermique de restauration pour les cas de (a) compression et (b) laminage. 

 

Conclusions intermédiaires 

• La dureté diminue légèrement avec la restauration ce qui est cohérent avec 
l’annihilation et le réarrangement des dislocations ; 

• La baisse de la densité de dislocations qui aurait pu être attendue en lien avec la baisse 
de la dureté n’a pas été observée de manière significative lors de l’analyse à l’échelle 
du polycristal. La baisse de la dureté pourrait alors être reliée à l’évolution des 
dislocations non détectées par EBSD, i.e. les SSDs ; 

• L’analyse intragranulaire n’a pas permis d’aboutir à des conclusions claires concernant 
l’effet de la restauration sur les sous-structures de dislocations ; 

• Les méthodes utilisées pour la description de l’état déformé ne sont sans doute pas assez 
précises pour rendre compte des évolutions subtiles se produisant lors de la restauration. 
En particulier, il est possible que la restauration affecte l’épaisseur et le nombre de 
dislocations enchevêtrées au niveau des parois de dislocations sans que cela n’implique 
un changement de longueur ni de désorientation. 

 

3. Observation indirecte de la restauration statique 
3.1. Plan d’expériences 

 Dans cette partie, la restauration statique est étudiée de manière indirecte à travers 
ses effets sur la recristallisation. Pour ce faire, différents traitements thermiques en deux 
étapes ont été réalisés sur les échantillons laminés (εVM ≈ 0,56, 1,00 et 1,67). Chaque 
traitement est composé de deux traitements thermiques, pour respectivement la restauration 
et la recristallisation, sans refroidissement entre les deux. Les détails de ces traitements 
thermiques sont présentés dans le tableau 4.2. Les courbes de température des traitements 
thermiques sont présentées dans la figure 4.18. 
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Tableau 4.2 : Détails des traitements thermiques en deux étapes réalisés sur les 
échantillons laminés pour l’observation des effets de la restauration sur la recristallisation. 

Nom du 

traitement 

Traitement thermique 1 Traitement thermique 2 

Température Temps Température Temps 

Rex Aucun Aucun 

950°C 30 min 

Rest700-60 700°C 60 min 
Rest750-15 750°C 15 min 
Rest750-60 750°C 60 min 

Rest750-240 750°C 240 min 
Rest800-60 800°C 60 min 

  

 
Figure 4.18 : Traitements thermiques réalisés pour l’observation des effets de la 
restauration sur la recristallisation : 1 traitement thermique de recristallisation (Rex) et 5 
traitements thermiques « Restauration + Recristallisation » (Rest700-60, Rest750-15, 
Rest750-60, Rest750-240 et Rest800-60). Vitesse de chauffage d’environ 23°C/min. 

 La comparaison des traitements Rest700-60, Rest750-60 et Rest800-60 permet 
d’examiner l’effet de la température de restauration préalable. La comparaison des 
traitements Rest750-15, Rest750-60 et Rest750-240 permet d’examiner l’effet du temps de 
restauration préalable. 

 

3.2. Evolutions microstructurales avec un traitement thermique de 
recristallisation direct 

 Afin de mieux appréhender les effets de la restauration sur la recristallisation, les 
évolutions microstructurales associées au traitement thermique de recristallisation Rex sont 
observées dans cette section. La recristallisation ayant déjà été étudiée en détail dans le 
chapitre précédent, les résultats présentés ici sont discutés de manière moins exhaustive. 
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3.2.1. Evolution en fonction du niveau de déformation 

 Les cartographies EBSD des orientations cristallographiques des échantillons 
laminés puis recuits avec le traitement thermique Rex sont présentées dans la figure 4.19. 
Toutes les cartographies ont été acquises avec un pas de mesure de 1,20 µm pour une 
surface observée de 1,20 mm x 0,90 mm. 

 
Figure 4.19 : Cartographies EBSD des orientations cristallographiques acquises sur les 
échantillons laminés à des niveaux de déformation de respectivement (a) 0,56, (b) 1,00 et 
(c) 1,67 puis recuits avec le traitement thermique Rex (code de couleur défini selon la 
projection de la direction normale DN dans le triangle standard). Les traits noirs 
représentent les joints de grains définis par un angle de désorientation supérieur à 10°. 

 Pour chaque cartographie EBSD, la fraction et la taille moyenne des grains 
recristallisés dans la microstructure sont déterminées. La méthode de détermination de 
chaque paramètre est détaillée respectivement dans la section 2.1.1 du chapitre 3 et 2.1 du 
chapitre 1. 

 Les évolutions de la fraction recristallisée et de la taille moyenne des grains 
recristallisés en fonction du niveau de déformation sont présentées respectivement dans les 
figures 4.20a et 4.20b. Les tendances observées dans le chapitre 3 sont retrouvées ici. 
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Comme attendu, la fraction recristallisée augmente avec la déformation. D’autre part, la 
taille des grains recristallisés diminue quand la déformation augmente. Il est à noter que la 
légère augmentation observée entre les niveaux de déformation de 0,56 et 1,00 est 
probablement causée par la faible fraction recristallisée (7%) pour le niveau de déformation 
de 0,56 qui rend moins fiable statistiquement la taille moyenne calculée pour ce cas 
(seulement 56 grains). 

 
Figure 4.20 : Evolution de (a) la fraction recristallisée et (b) la taille moyenne des grains 
recristallisés avec le niveau de déformation atteint par laminage pour le cas du traitement 
thermique Rex. 

3.2.2. Dépendance de la recristallisation à l’orientation cristallographique des 
grains déformés 

Orientations des grains recristallisés 

 Les fractions des grains recristallisés appartenant à la fibre θ, à la fibre γ et à la 
classe « Autres » sont présentées dans la figure 4.21a pour chaque niveau de déformation. 
Pour les trois cas, les grains recristallisés de la fibre γ et de la classe « Autres » sont 
majoritaires. Seuls quelques grains recristallisés de la fibre θ sont observés. 

 
Figure 4.21 : (a) Fraction surfacique des grains recristallisés par classe d’orientations et 
(b) fraction relative des grains déformés ayant été consommés par la recristallisation lors 
du traitement thermique Rex pour chaque classe d’orientations et chaque niveau de 
déformation atteint par laminage. 
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 Afin d’examiner le lien avec l’état déformé, les fractions relatives des grains 
déformés qui ont été consommés par la recristallisation ont été calculées avec l’équation 
(3.4). Pour le niveau de déformation de 0,56, les fractions n’ont pas été calculées car les 
faibles fractions recristallisées pour chaque classe d’orientations ne permettaient pas 
d’avoir des résultats statistiquement pertinents. Les fractions calculées pour les deux autres 
niveaux de déformation sont présentées dans la figure 4.21b. Comme observé 
précédemment (section 2.1.2 du chapitre 3), les grains déformés de la fibre γ sont les plus 
consommés lors de la recristallisation. 

 Par comparaison avec les orientations des grains recristallisés (figure 4.21a), il est 
à nouveau observé ici que les grains déformés de la fibre γ semblent principalement 
consommés par la germination. A l’inverse, les grains déformés de la fibre θ et de la classe 
« Autres » semblent principalement consommés par la croissance de grains recristallisés 
que par la germination. Le fait que les grains recristallisés de la fibre γ sont minoritaires 
par rapport à ceux de la classe « Autres » alors que leur recristallisation est favorisée 
s’explique par une faible fraction de grains de la fibre γ à l’état déformé (figure 2.16). Dans 
le cas présent, quelques grains recristallisés de la fibre θ sont tout de même observés. Par 
exemple, les ellipses blanches dans la microstructure faiblement recristallisée (figure 4.19a) 
indiquent des grains recristallisés de la fibre θ et des larges sous-grains qui se sont 
développés le long des joints des grains déformés de la fibre θ. Ces grains semblent se 
développer selon un mécanisme SIBM (section 1.2.1 du chapitre 3) car la désorientation 
d’une partie du joint est faible ce qui indique que leur croissance est vers les grains voisins. 
Cependant, seuls quelques grains de la fibre θ recristallisent car les grains déformés de la 
fibre θ ont plus tendance à être consommés par des grains recristallisés avant que le 
mécanisme ne se déroule. 

 

Taille des grains recristallisés en fonction de leur orientation 

 Les tailles moyennes des grains recristallisés pour chaque classe d’orientations pour 
les niveaux de déformation de 1,00 et 1,67 sont présentées dans la figure 4.22. Pour le 
niveau de déformation de 0,56, les tailles moyennes n’ont pas été calculées à cause des 
faibles fractions pour chaque classe d’orientations (seulement 5 grains recristallisés pour la 
fibre θ). Comme observé précédemment (section 2.1.2 du chapitre 3), les grains 
recristallisés les plus gros sont ceux de la fibre γ. Cet avantage de taille s’explique sans 
doute par un temps d’incubation de germination plus court. De plus, il est observé que la 
taille des grains recristallisés de la fibre γ et de la classe « Autres » diminue quand la 
déformation augmente ce qui pourrait s’expliquer par une densité de germes plus élevée. 
En revanche, la taille des grains recristallisés de la fibre θ augmente légèrement ce qui 
pourrait s’expliquer par un nombre de grains recristallisés plus faible et donc une 
compétition entre grains recristallisés pour la croissance plus faible. Cependant, d’autres 
durées de traitement à la même température de 950°C seraient nécessaires pour confirmer 
ces explications. 
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Figure 4.22 : Taille moyenne des grains recristallisés avec le traitement thermique Rex 
pour chaque classe d’orientations pour les niveaux de déformation de 1,00 et 1,67 atteints 
par laminage. 

 

3.3. Effets de la restauration préalable sur la recristallisation 

 Les cartographies EBSD des orientations cristallographiques des échantillons 
recuits avec les traitements thermiques « Restauration + Recristallisation » sont présentées 
dans les figures 4.23, 4.24 et 4.25 pour respectivement les niveaux de déformation de 0,56, 
1,00 et 1,67 atteints par laminage. Toutes les cartographies ont été acquises avec un pas de 
mesure de 1,20 µm pour une surface observée de 1,20 mm x 0,90 mm. 
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Figure 4.23 : Cartographies EBSD des orientations cristallographiques acquises sur les 
échantillons laminés à un niveau de déformation de 0,56 puis recuits avec les traitements 
thermiques (a) Rest700-60, (b) Rest750-15, (c) Rest750-60, (d) Rest750-240 et (e) Rest800-
60 (code de couleur défini selon la projection de la direction normale DN dans le triangle 
standard). Les traits noirs représentent les joints de grains définis par un angle de 
désorientation supérieur à 10°. 
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Figure 4.24 : Cartographies EBSD des orientations cristallographiques acquises sur les 
échantillons laminés à un niveau de déformation de 1,00 puis recuits avec les traitements 
thermiques (a) Rest700-60, (b) Rest750-15, (c) Rest750-60, (d) Rest750-240 et (e) Rest800-
60 (code de couleur défini selon la projection de la direction normale DN dans le triangle 
standard). Les traits noirs représentent les joints de grains définis par un angle de 
désorientation supérieur à 10°. 
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Figure 4.25 : Cartographies EBSD des orientations cristallographiques acquises sur les 
échantillons laminés à un niveau de déformation de 1,67 puis recuits avec les traitements 
thermiques (a) Rest700-60, (b) Rest750-15, (c) Rest750-60, (d) Rest750-240 et (e) Rest800-
60 (code de couleur défini selon la projection de la direction normale DN dans le triangle 
standard). Les traits noirs représentent les joints de grains définis par un angle de 
désorientation supérieur à 10°. 
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3.3.1. Effet de la restauration préalable sur la fraction recristallisée 

 L’évolution de la fraction recristallisée en fonction de la température et du temps de 
restauration préalable pour chaque niveau de déformation est présentée dans la figure 4.26. 
 Pour les niveaux de déformation de 0,56 et 1,00 atteints par laminage, le pré-
traitement de restauration semble favoriser la recristallisation avec une augmentation de la 
fraction recristallisée pour les cas suivants : 

- εVM ≈ 0,56 avec le pré-traitement à 700°C pendant 60 min (figure 4.26a) 
- εVM ≈ 1,00 avec le pré-traitement à 700°C pendant 60 min (figure 4.26a) 
- εVM ≈ 0,56 avec le pré-traitement à 750°C pendant 15 min (figure 4.26b)3 

Un pré-traitement de restauration à une température plus élevée ou pendant un temps plus 
long semble défavoriser la recristallisation avec une diminution de la fraction recristallisée. 
 Pour le niveau de déformation de 1,67 atteint par laminage, les pré-traitements de 
restauration ne semblent pas affecter nettement la recristallisation quels que soient la 
température et le temps de restauration préalable. 

 
Figure 4.26 : Evolution de la fraction recristallisée en fonction (a) de la température de 
restauration préalable (traitement d’1h) et (b) du temps de restauration préalable 
(traitement à 750°C) pour chaque niveau de déformation atteint par laminage. 

 

Discussion 

 Les évolutions observées dans la figure 4.26 illustrent les deux mécanismes en 
compétition qui ont lieu lors de la restauration. Le premier mécanisme, souvent considéré 
comme le seul mécanisme associé à la restauration, est la diminution de l’énergie stockée 
causée par l’annihilation d’une partie des dislocations. Cette diminution a logiquement un 
effet défavorable sur la recristallisation. Le second mécanisme, moins souvent évoqué dans 
la littérature, est l’augmentation de l’aptitude des sous-joints à migrer grâce à une 
augmentation de leur désorientation et à une diminution de l’effet d’ancrage causé par les 
enchevêtrements de dislocations. Ce mécanisme a donc un effet favorable sur la 

 
3 Pour le niveau de déformation de 0,56, il est à noter que la fraction recristallisée pour le cas du traitement 
Rest750-240 est supérieure à celle pour le cas du traitement Rex, respectivement 10% et 7% (figure 4.26b). 
Cependant, compte tenu de cette faible différence, ce cas n’est pas inclus dans l’analyse. 
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germination et ainsi sur la recristallisation. Par conséquent, l’effet global de la restauration 
sur la recristallisation dépend de l’équilibre entre ces deux mécanismes. Pour les pré-
traitements de restauration à température faible (700°C) et/ou pendant un temps court (15 
min et 60 min), l’effet favorable semble l’emporter sur l’effet défavorable ce qui entraîne 
une augmentation de la fraction recristallisée grâce à des sous-joints plus aptes à migrer. 
Lorsque la restauration est plus poussée en raison d’une température de pré-traitement plus 
élevée ou d’un temps de pré-traitement plus long, l’effet défavorable semble cette fois-ci 
prédominer ce qui entraîne une diminution de la fraction recristallisée. 

 Pour le niveau de déformation de 1,67, la désorientation des sous-joints est déjà 
suffisamment élevée après la déformation (figure 2.41) et seuls quelques enchevêtrements 
de dislocations sont visibles au niveau des sous-joints (figure 2.39b). Par conséquent, avec 
des sous-joints plus aptes à migrer et moins d’effet d’ancrage dû aux enchevêtrements de 
dislocations, l’effet favorable de la restauration est plus faible. D’autre part, comme les 
dislocations sont principalement au niveau des sous-joints, l’annihilation des dislocations 
est un mécanisme moins actif. L’effet défavorable de la restauration est donc également 
plus faible. 

 Ce double effet de la restauration pourrait expliquer la raison pour laquelle il 
n’existe pas de consensus dans la littérature concernant l’effet de la restauration sur la 
recristallisation comme détaillé précédemment dans la section 1.4. Lorsque cet effet est 
étudié avec un traitement de recristallisation direct, l’effet défavorable est le plus souvent 
reporté avec un ralentissement des cinétiques de recristallisation (Stüwe et al., 2002; 
Humphreys et Hatherly, 2004). Lorsque cet effet est étudié indirectement via des pré-
traitements de restauration suivis de traitements de recristallisation, l’effet défavorable est 
également observé (Kašpar et Pluhař, 1975). Seules quelques études reportent un effet 
favorable de la restauration sur la recristallisation. Par exemple, les résultats récents de Ren 
et al. (Ren et al., 2019) sur l’alliage d’aluminium AA6016 montrent que la restauration a 
un effet favorable jusqu’à une température seuil de pré-traitement. Pour un pré-traitement 
à une température supérieure à ce seuil, la consommation accrue d’énergie stockée par la 
croissance des sous-structures défavorise la recristallisation. Ces résultats sont cohérents 
avec ceux obtenus pour les niveaux de déformation de 0,56 et 1,00 dans le cas présent 
(figure 4.26a). D’autre part, les résultats de Decreus et al. (Decreus et al., 2007) sur un autre 
alliage d’aluminium (Al-2,5%Mg) illustrent la similarité entre l’effet de la température et 
celui du temps de traitement. Pour un pré-traitement court (1h), la germination favorisée 
par des sous-joints plus aptes à migrer accélère la recristallisation. Pour un pré-traitement 
long (65h), l’effet défavorable prédomine et ralentit la recristallisation. Ces résultats sont 
relativement similaires à ceux obtenus pour le niveau de déformation de 0,56 dans le cas 
présent (figure 4.26b). Ainsi, pour les niveaux de déformation faible et moyen, une 
restauration préalable peu poussée (température faible et/ou temps court) pourrait favoriser 
la recristallisation car l’effet favorable de la restauration est dominant. A l’inverse, une 
restauration préalable plus poussée (température plus élevée et/ou temps plus long) pourrait 
la défavoriser car l’effet défavorable de la restauration est dominant. 
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 L’impact de la restauration sur la microstructure déformée est donc ici clairement 
visible à travers ses effets sur la fraction recristallisée. En revanche, il n’a pas été possible 
précédemment (section 2.3) de mesurer des évolutions significatives lors de la restauration 
avec les paramètres utilisés dérivant de mesures EBSD : la densité de dislocations, la 
désorientation et la densité de sous-joints. La restauration affecte donc probablement des 
propriétés ou des paramètres ne pouvant être mesurés par EBSD. Concernant l’effet 
favorable de la restauration liée à la meilleure aptitude des sous-joints à migrer, il est 
possible que l’augmentation de la désorientation soit très faible même si la réorganisation 
des dislocations enchevêtrées est importante. Un suivi de l’évolution de l’épaisseur des 
parois lors de la restauration semble difficile à mettre en œuvre expérimentalement. D’autre 
part, l’effet défavorable de la restauration lié à la diminution de l’énergie stockée n’est pas 
retranscrit par les résultats précédents. Une piste d’explication possible pourrait être que 
l’annihilation des dislocations concerne principalement les SSDs non détectées par EBSD. 
Cependant, la quantification expérimentale de ce type de dislocations n’est pas aisée. Une 
valeur approximée pourrait être obtenue en comparant une énergie stockée macroscopique 
obtenue par calorimétrie, prenant en compte toutes les dislocations, à une énergie stockée 
estimée par microscopie, prenant en compte uniquement les GNDs (Taheri et al., 2006). 

 

3.3.2. Effet de la restauration préalable sur la taille des grains recristallisés 

 L’évolution de la taille des grains recristallisés en fonction de la température et du 
temps de restauration préalable pour chaque niveau de déformation est présentée dans la 
figure 4.27. 

 Pour les niveaux de déformation de 0,56 et 1,00, lorsque la restauration préalable 
favorise la recristallisation (εVM ≈ 0,56 avec les traitements Rest700_60 et Rest750_15 et 
εVM ≈ 1,00 avec le traitement Rest700_60), la taille des grains recristallisés augmente par 
rapport au cas avec le traitement Rex. A l’inverse, lorsque la restauration préalable 
défavorise la recristallisation, la taille des grains recristallisés diminue par rapport au cas 
avec le traitement Rex. L’augmentation de la taille des grains recristallisés observée pour 
le niveau de déformation de 0,56 avec le traitement Rest800_60 s’explique sans doute par 
une faible représentativité statistique due à une faible fraction recristallisée (seulement 41 
grains pour ce cas). Ces évolutions sont discutées ci-après. 
 Pour le niveau de déformation de 1,67, la taille des grains recristallisés diminue 
avec les pré-traitements de restauration quels que soient la température et le temps de 
restauration préalable. 
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Figure 4.27 : Evolution de la taille moyenne des grains recristallisés en fonction (a) de la 
température de restauration préalable (traitement d’1h) et (b) du temps de restauration 
préalable (traitement à 750°C) pour chaque niveau de déformation atteint par laminage. 

 

Discussion 

 L’augmentation de la taille des grains recristallisés lorsque la restauration a un effet 
favorable s’explique sans doute par un temps d’incubation de germination plus court, dû 
aux sous-joints plus aptes à migrer. En effet, un temps d’incubation plus court implique : 

- Un temps de croissance plus important pour certains grains ; 
- Une croissance plus rapide au début de la recristallisation car la diminution de 

l’énergie stockée est encore moindre ; 
- Pour les stades avancés de recristallisation, certains grains auront déjà acquis un 

avantage de taille, du fait des deux raisons précédentes, ce qui peut favoriser leur 
croissance par rapport aux grains recristallisés apparus plus tard.  

 A l’inverse, une restauration plus poussée tend à homogénéiser la microstructure en 
rendant les sous-joints plus aptes à migrer en raison d’une désorientation plus élevée et 
d’un ancrage plus faible dû à un nombre plus faible d’enchevêtrements de dislocations. 
Cela donne lieu à une germination plus homogène dans le volume et réduit tout avantage 
de taille possible. De plus, comme déjà discuté précédemment, une restauration plus intense 
renforce l’effet défavorable avec une énergie stockée plus faible et donc une vitesse de 
croissance plus lente. En résumé, pour les niveaux de déformation faible et moyen, lorsque 
l’effet favorable de la restauration est dominant la taille des grains recristallisés augmente 
et lorsque l’effet défavorable de la restauration est dominant la taille des grains recristallisés 
diminue. 

 Pour le niveau de déformation de 1,67, le nombre plus élevé de germes mais avec 
une vitesse de croissance plus lente entraîne des grains recristallisés plus petits. Cette 
diminution de la taille des grains recristallisés pour le cas des microstructures entièrement 
recristallisées a été également reportée lors d’études réalisées sur du tantale pur (Liu et al., 
2018a) et sur différents alliages d’aluminium (Decreus et al., 2007; Ren et al., 2019). 
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Cependant, lorsque l’effet de la restauration a été étudié via la vitesse de chauffage par 
Primig et al. (Primig et al., 2012a) sur du molybdène pur, une tendance inverse a été 
observée. La taille des grains recristallisés avec une restauration très longue due à une 
vitesse de chauffage lente (1 K/min) était supérieure à celle avec une restauration très 
courte due à une vitesse de chauffage rapide (1000 K/min). Cette taille de grains supérieure 
est interprétée par les auteurs comme étant la conséquence du mécanisme de 
recristallisation devenu presque continu, avec la croissance progressive des sous-structures 
en grains recristallisés. Néanmoins, il est nécessaire de noter que le temps de 
recristallisation n’est pas identique entre les deux cas en raison de la vitesse de chauffage 
différente. Dès lors, il n’est pas possible de comparer de manière rigoureuse la taille des 
grains recristallisés entre ces deux cas. Les conclusions de cette étude ne peuvent donc pas 
être uniquement attribuées à l’effet de la restauration. 

 

 Taille des grains recristallisés en fonction de leur orientation 

 Les tailles moyennes des grains recristallisés pour chaque classe d’orientations en 
fonction de la température et du temps de restauration préalable sont présentées dans la 
figure 4.28 pour les niveaux de déformation de 1,00 et 1,67. Pour les deux cas, les tailles 
pour chaque classe d’orientations suivent des tendances assez similaires aux tendances 
globales précédemment observées (figure 4.27). Néanmoins, deux différences doivent être 
commentées. 

 La première différence concerne, pour le niveau de déformation de 1,00 (figure 
4.28a), la taille des grains recristallisés de la fibre γ avec le traitement Rest700_60. Par 
rapport au traitement Rex, celle-ci diminue alors que la taille des autres grains recristallisés 
augmente. Cette différence s’explique probablement par l’état déformé des grains différent. 
En effet, comme le développement de sous-structures est important dans les grains de la 
fibre γ après la déformation, leur comportement est proche de celui pour le cas des 
déformations élevées. Ainsi, une diminution de la taille des grains recristallisés est attendue 
comme discuté précédemment. A l’inverse, comme le développement de sous-structures 
est faible dans les grains de la fibre θ et de la classe « Autres » après la déformation, leur 
comportement est proche de celui pour le cas des déformations faibles. L’effet favorable 
de la restauration est donc dominant pour ces conditions (traitement Rest700_60) et conduit 
à une augmentation de la taille des grains recristallisés comme discuté précédemment. 

 La seconde différence, pour le niveau de déformation de 1,67 (figures 4.28c et 
4.28d), concerne la diminution de la taille des grains recristallisés de la fibre γ par rapport 
au cas avec le traitement Rex. Celle-ci semble être moins importante à mesure que la 
température ou le temps de restauration préalable augmente. Pour une restauration poussée 
à une température plus élevée ou pendant un temps plus long, l’effet favorable devient plus 
faible que l’effet défavorable donc la diminution de la taille est moindre. 
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Figure 4.28 : Evolution de la taille moyenne des grains recristallisés pour chaque classe 
d’orientations en fonction de la température de restauration préalable (traitement d’1h) et 
du temps de restauration préalable (traitement à 750°C) pour respectivement les niveaux 
de déformation de (a) et (b) 1,00, (c) et (d) 1,67 atteints par laminage. 

 

3.3.3. Effet de la restauration préalable sur l’orientation des grains recristallisés 

 Les orientations cristallographiques des grains recristallisés en fonction de la 
température et du temps de restauration préalable sont présentées dans la figure 4.29 pour 
les niveaux de déformation de 0,56, 1,00 et 1,67. Pour le niveau de déformation de 0,56 
(figures 4.29a et 4.29b), l’intensité de la fibre γ parmi les grains recristallisés augmente par 
rapport au cas avec le traitement Rex avec la température et le temps de restauration 
préalable. Pour le niveau de déformation de 1,00 (figures 4.29c et 4.29d), le pré-traitement 
de restauration rend moins marquée la texture de recristallisation avec une très légère 
augmentation de la proportion de grains de la classe « Autres ». Cette évolution de la 
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texture semble indépendante de l’effet de la restauration sur la recristallisation. Pour le 
niveau de déformation de 1,67 (figures 4.29e et 4.29f), la texture est aussi légèrement moins 
marquée avec un nombre plus important de grains recristallisés de la classe « Autres ». 

Discussion 

 Une texture de recristallisation moins marquée suite à un pré-traitement de 
restauration a également été observée sur du tantale pur par Liu et al. (Liu et al., 2018a). 
En particulier, la proportion de grains de la fibre θ et de la classe « Autres » a augmenté au 
détriment de celle de grains de la fibre γ avec la restauration préalable. Les résultats 
précédemment décrits pour les niveaux de déformation de 1,00 et 1,67 sont assez cohérents 
avec ces observations à la seule différence qu’aucun renforcement de la fibre θ n’est noté 
dans le cas présent. Cette différence peut s’expliquer par deux raisons différentes. D’une 
part, le niveau de déformation pour l’étude de Liu et al. (εVM ≈ 2,36) est supérieur à ceux 
utilisés dans le cas présent. Cela implique probablement plus de sous-structures dans les 
grains de la fibre θ et donc un nombre de germes dans ces grains plus élevé. D’autre part, 
la fibre θ est peut-être plus intense à l’état déformé dans l’étude de Liu et al. que dans le 
cas présent. Cela impliquerait une probabilité plus élevée de former des grains recristallisés 
de la fibre θ. Cependant, aucune donnée concernant la texture de déformation n’est 
spécifiée dans l’étude de Liu et al. pour permettre de vérifier cette hypothèse. 
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Figure 4.29 : Evolution de la fraction surfacique des grains recristallisés par classe 
d’orientations en fonction de la température de restauration préalable (traitement d’1h) et 
du temps de restauration préalable (traitement à 750°C) pour respectivement les niveaux 
de déformation de (a) et (b) 0,56, (c) et (d) 1,00, (e) et (f) 1,67 atteints par laminage. 
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 Lien avec l’état déformé 

 Afin d’examiner le lien avec l’état déformé, les fractions relatives des grains 
déformés qui ont été consommés par la recristallisation ont été calculées avec l’équation 
(3.4). L’évolution de la fraction consommée relative en fonction de la température et du 
temps de restauration préalable est présentée dans la figure 4.30 pour les niveaux de 
déformation de 1,00 et 1,67. L’interprétation des résultats pour l’effet de la température et 
celui du temps étant assez similaire, seuls ceux pour l’effet de la température sont discutés 
dans la suite. 

 Pour le niveau de déformation de 1,00 (figure 4.30a), la fraction consommée pour 
chaque classe d’orientations augmente avec le traitement Rest700_60 par rapport au cas 
avec le traitement Rex. Par comparaison avec les orientations des grains recristallisés 
(figure 4.29c), la plus grande consommation des grains de la fibre θ semble attribuable 
principalement à la croissance de grains recristallisés (en particulier de la classe « Autres ») 
plutôt qu’à la germination. Bien que l’effet défavorable de la restauration à plus haute 
température (Rest750_60 et Rest800_60) semble impacter plus notablement les grains 
déformés de la fibre θ et de la classe « Autres » (figure 4.30a), les grains de la classe 
« Autres » restent majoritaires dans la microstructure recristallisée (figure 4.29c). Cela 
s’explique sans doute par le fait que les grains de la fibre γ sont moins nombreux que ceux 
de la classe « Autres » à l’état déformé (figure 2.16b). 

 Pour le niveau de déformation de 1,67 (figure 4.30c), les fractions consommées 
évoluent très peu avec les pré-traitements de restauration par rapport au cas avec le 
traitement Rex. L’évolution la plus visible est la diminution de la fraction consommée des 
grains de la fibre θ avec le traitement Rest800_60. Cette diminution pourrait s’expliquer 
par le plus faible nombre de grains de la classe « Autres » ayant recristallisés lorsque la 
restauration est poussée (figure 4.29e). 

 Pour le niveau de déformation de 0,56, les densités de dislocations et les sous-
structures dans les zones non recristallisées ont été analysées comme présenté dans 
l’annexe D. Cependant, aucun effet clair de la restauration préalable sur le développement 
des sous-structures dans ces zones n’a été observé. 
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Figure 4.30 : Evolution de la fraction relative des grains déformés ayant été consommés 
par la recristallisation pour chaque classe d’orientations en fonction de la température de 
restauration préalable (traitement d’1h) et du temps de restauration préalable (traitement 
à 750°C) pour respectivement les niveaux de déformation de (a) et (b) 1,00, (c) et (d) 1,67 
atteints par laminage. 

 

Conclusions intermédiaires 

• La restauration préalable lors d’un palier à une température inférieure à celle du 
traitement de recristallisation à 950°C affecte plusieurs propriétés de la microstructure 
recristallisée : la fraction recristallisée, la taille et l’orientation des grains recristallisés ; 

• Les effets de la restauration sur la recristallisation dépendent de plusieurs facteurs : le 
niveau de déformation avant traitement, la température et le temps de restauration 
préalable ; 

• Pour les niveaux de déformation faibles et moyens, une restauration préalable peu 
poussée (température faible ou temps court) favorise la recristallisation alors qu’une 
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restauration préalable intense (température élevée ou temps long) défavorise la 
recristallisation. Ces effets dépendent de l’équilibre entre l’amélioration de l’aptitude 
des sous-joints à migrer qui favorise la germination et la diminution de l’énergie stockée 
qui réduit la force motrice de la recristallisation ; 

• Lorsque l’effet favorable de la restauration est dominant, la taille des grains 
recristallisés augmente en raison d’une meilleure aptitude des sous-joints à migrer qui 
entraîne un temps d’incubation plus court. Lorsque l’effet défavorable de la restauration 
est dominant, la taille des grains recristallisés diminue en raison de la germination 
moins étalée dans le temps qui réduit tout avantage de taille possible et de l’énergie 
stockée plus faible qui ralentit la vitesse de croissance ; 

• Pour les niveaux de déformation élevés, la restauration préalable n’a pas d’effet 
significatif sur la fraction recristallisée quels que soient la température et le temps du 
traitement. Cependant, la taille des grains recristallisés diminue tout de même en raison 
de l’amélioration de la germination. La texture de recristallisation est légèrement moins 
marquée avec un pré-traitement de restauration. 
 

4. Conclusions 

 Dans ce chapitre, plusieurs microstructures de tantale pur déformées à froid ont été 
traitées thermiquement dans le but d’avoir une meilleure compréhension des évolutions 
engendrées par la restauration statique. Ce mécanisme a été observé de deux manières : 
d’une manière directe avec des traitements thermiques de restauration et d’une manière 
indirecte via ses effets sur la recristallisation. 

 L’observation directe de la restauration a été réalisée en caractérisant les 
microstructures restaurées à différentes échelles. D’une part, à l’échelle du polycristal par 
la réalisation de microduretés et l’estimation de densité de dislocations. D’autre part, à 
l’échelle des sous-structures de dislocations avec la quantification de la désorientation et 
de la densité de sous-joints via les paramètres proposés dans le chapitre 2 pour la 
caractérisation de l’état déformé. A ces deux échelles, l’effet de la restauration n’a 
cependant pas été observé avec réussite car les grandeurs utilisées n’ont pas montré 
d’évolutions claires et significatives. Les paramètres proposés pour la description des sous-
structures ne sont sans doute pas assez appropriés pour retranscrire la subtilité des effets de 
la restauration. La prise en compte de l’orientation cristallographique des grains, compte 
tenu de son importance sur le développement de sous-structures, n’a pas non plus permis 
d’aboutir à des tendances précises. 

 La restauration a été observée indirectement avec la réalisation de plusieurs 
traitements thermiques en deux étapes : un pré-traitement thermique de restauration suivi 
d’un traitement thermique de recristallisation. 

 Tout d’abord, les évolutions microstructurales lors de la recristallisation sans 
restauration préalable ont été analysées. Les tendances observées précédemment dans le 
chapitre 3 ont été retrouvées. En particulier, la dépendance de la recristallisation à 
l’orientation cristallographique des grains déformés a une nouvelle fois été illustrée par la 
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recristallisation favorisée des grains de la fibre γ. Cet avantage s’explique par le 
développement de sous-structures plus important à l’état déformé. 

 Dans un second temps, il a été observé que la restauration préalable affecte la 
recristallisation en termes de fraction recristallisée, de taille et d’orientation des grains 
recristallisés. Ces différents effets varient en fonction du niveau de déformation avant recuit 
et des conditions de restauration préalable (température et temps). 

 Pour les échantillons déformés à un niveau de déformation faible et moyen, une 
restauration préalable peu intense (à une température faible ou pendant un temps court) a 
un effet favorable sur la recristallisation avec une fraction recristallisée plus élevée. Une 
restauration préalable plus poussée (à une température supérieure ou pendant un temps plus 
long) a un effet défavorable sur la recristallisation avec une fraction recristallisée plus 
faible. Ces deux effets opposés sont le résultat de l’équilibre entre l’amélioration de 
l’aptitude des sous-joints à migrer, favorisant la germination, et la diminution de l’énergie 
stockée, défavorisant la recristallisation. D’autre part, lorsque la restauration a un effet 
favorable, la taille des grains recristallisés augmente en raison de l’amélioration et de 
l’accélération de la germination. A l’inverse, lorsque la restauration a un effet défavorable, 
la taille des grains recristallisés diminue en raison d’une germination moins étalée dans le 
temps et de la diminution de l’énergie stockée. 

 Pour les échantillons déformés à un niveau de déformation élevé, la restauration 
préalable n’affecte pas significativement la fraction recristallisée quels que soient la 
température et le temps du traitement. En revanche, elle donne lieu à une microstructure 
recristallisée avec des grains de tailles plus petites et une texture un peu moins marquée. 
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 Dans le but d’apporter une meilleure compréhension des mécanismes physiques 
ayant lieu lors de la déformation plastique et du traitement thermique subséquent, la 
microstructure dans ses différents états (déformée, restaurée et recristallisée) a été 
caractérisée. Les caractérisations ont été menées à différentes échelles de la microstructure 
afin de parvenir à une description pertinente de ses évolutions. 

 

Synthèse des résultats 

 La caractérisation de la tôle initiale de tantale pur a mis en évidence les 
hétérogénéités microstructurales présentes dans son épaisseur. Les différences concernent 
la taille des grains mais surtout leur orientation cristallographique. Au centre, une fibre γ 
très intense est observée alors que plus en périphérie la texture est moins marquée avec une 
intensité modérée de la fibre θ. Cette différence de texture initiale a impliqué de considérer 
ces deux zones de la tôle initiale comme deux états initiaux différents. 

 Afin d’étudier les évolutions microstructurales lors de la déformation plastique pour 
chaque cas, l’état initial du centre de la tôle a été déformé par compression et celui plus en 
périphérie par laminage. Tout d’abord, il a été observé que la texture cristallographique 
évolue de manière différente entre les deux cas. Pour le cas de la compression, la fibre γ est 
très intense en raison d’une sollicitation uniaxiale selon une direction parallèle à l’ancienne 
direction normale de la tôle initiale. Pour le cas du laminage, l’intensité de la fibre γ 
augmente avec la déformation uniquement au centre de l’échantillon. Dans les zones plus 
en périphérie, les effets de frottement causent des contraintes de cisaillement qui rendent la 
texture moins marquée. Par ailleurs, des essais de compression avec un dispositif Channel 
Die ont permis de mettre en évidence une formation très rapide de la fibre γ dès les premiers 
stades de la déformation. L’hypothèse d’une corrélation entre la triaxialité des contraintes 
et l’intensité de la fibre γ a été présumée mais n’a pas été validée par des essais 
supplémentaires. 

 Les microstructures déformées ont été ensuite caractérisées quantitativement à 
différentes échelles. Une première analyse à l’échelle du polycristal a révélé l’influence de 
l’orientation cristallographique sur la déformation des grains en estimant les densités de 
dislocations à partir des désorientations intragranulaires. Une hiérarchie de la densité de 
dislocations �̅ par classe d’orientations des grains peut être établie : �5±ª�  ²RRRRRRRRR > ��K�ZZ  "�¢�� Z"RRRRRRRRRRRRRRRRRR > �5±ª�  ´RRRRRRRRRR. A cette échelle, aucune différence significative n’est observée 
entre les cas de la compression et du laminage. Une seconde analyse à l’échelle des sous-
structures de dislocations a révélé que l’orientation cristallographique a aussi un impact 
majeur sur le développement de sous-structures. Un nombre très important de sous-joints 
est présent dans les grains de la fibre γ alors qu’il est très faible dans ceux de la fibre θ 
même pour des niveaux de déformation élevés (εVM ≈ 1,67). Les grains de la classe 
« Autres » ont un comportement intermédiaire entre les grains de ces deux fibres. Ces 
observations ont confirmé que la densité de dislocations estimée à l’échelle du polycristal 
comme unique paramètre pour décrire l’état déformé n’était pas suffisante. En effet, une 
densité de dislocations élevée n’implique pas forcément un développement de sous-
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structures important. Trois paramètres ont été proposés pour décrire le développement de 
sous-structures : l’angle de désorientation des sous-joints LZw , la densité de sous-joints �Zw 

et le gradient d’orientation. Pour le gradient d’orientation, aucune différence significative 
n’a été observée entre les différentes classes de grains. Pour les deux autres paramètres, la 
hiérarchie par classe d’orientations est identique à celle pour la densité de dislocations. Des 
modèles empiriques ont été proposés pour décrire l’évolution de LZ�RRRR et �Z�RRRR avec la 

déformation pour chaque classe d’orientations. A cette échelle d’analyse, des différences 
significatives ont été observées, notamment pour la densité de sous-joints, entre les cas de 
la compression et du laminage pour les grains de la fibre γ. Ces différences sont attribuées 
à la différence de texture entre les états initiaux de chaque cas, le comportement des grains 
de la fibre γ différant si la fibre γ est majoritaire ou non. Par ailleurs, l’influence de l’échelle 
d’observation sur l’estimation de la densité de dislocations a été analysée. L’analyse a 
montré que pour estimer une densité de GNDs à partir de données EBSD, il est primordial 
de choisir un pas de mesure adapté à l’échelle des structures de déformation. 

 Les conséquences directes des hétérogénéités de l’état déformé sur la 
recristallisation ont été observées. La recristallisation a lieu préférentiellement dans les 
régions de la microstructure les plus déformées et varie significativement entre les grains 
selon leur orientation cristallographique. En particulier, il a été observé que la germination 
est favorisée dans les grains de la fibre γ en raison du développement de sous-structures 
plus avancé lors de la déformation. A l’inverse, la recristallisation est plus lente pour les 
grains déformés de la fibre θ et de la classe « Autres » en raison du plus faible ou de 
l’absence de développement de sous-structures. De plus, les mécanismes de germination 
semblent être différents entre les grains selon leur orientation. Les germes semblent se 
former à partir des sous-structures par migration des sous-joints pour les grains de la fibre γ 
et selon un mécanisme SIBM pour les grains de la fibre θ. Cette dépendance de la 
recristallisation à l’orientation cristallographique des grains déformés donne lieu à une 
microstructure recristallisée hétérogène en termes de taille de grains et d’orientation 
cristallographique. 

 D’autre part, une recristallisation plus rapide des échantillons comprimés par 
rapport à ceux laminés a été notée. Cette différence a été attribuée aux grains de la fibre γ 
plus nombreux et présentant un développement de sous-structures plus important pour le 
cas de la compression par rapport au cas du laminage. Pour analyser ces différences, 
l’énergie stockée a été estimée à l’échelle du polycristal et à l’échelle des sous-structures 
avec deux méthodes différentes. La méthode à partir des sous-structures présente 
l’avantage de rendre compte des fractions recristallisées aux deux échelles. La méthode à 
partir d’une densité de dislocations est plus sensible à l’effet d’échelle et ne donne des 
résultats satisfaisants qu’à l’échelle des sous-structures. Cependant, la densité de joints de 
grains est un autre paramètre à considérer afin de prendre en compte les différences en 
termes de germination car l’énergie stockée seule ne contrôle pas totalement les cinétiques 
de recristallisation. 

 La restauration a été observée de manière directe et caractérisée à l’échelle du 
polycristal et à l’échelle des sous-structures comme pour la caractérisation de l’état 
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déformé. Quelques tendances ont été observées mais n’ont pas été assez significatives pour 
pouvoir développer un modèle. La restauration a également été observée de manière 
indirecte à travers ses effets sur la recristallisation. Pour ce faire, différents pré-traitements 
thermiques de restauration suivis d’un traitement thermique de recristallisation ont été 
réalisés. Deux effets opposés de la restauration sur la recristallisation ont été observés avec 
des conséquences directes sur la fraction recristallisée, la taille et l’orientation des grains 
recristallisés : 

- Un effet défavorable lié à l’annihilation des dislocations qui diminue la force 
motrice pour la recristallisation ; 

- Un effet favorable, peu reporté dans la littérature, lié à l’amélioration de l’aptitude 
des sous-joints à migrer qui entraîne un temps d’incubation plus court. 

 L’équilibre entre ces deux effets conditionne l’effet global de la restauration sur la 
recristallisation. Cet équilibre varie en fonction du niveau de déformation et des conditions 
du pré-traitement thermique de restauration (temps et température). L’effet favorable 
prédomine aux premiers stades de la restauration (faible niveau de déformation ou faible 
temps ou faible température de traitement) et l’effet défavorable prédomine lorsque la 
restauration est plus poussée. De plus, il a été observé que l’équilibre entre ces trois 
paramètres diffère selon la classe d’orientations des grains, le degré de formation des sous-
joints après la déformation plastique dépendant fortement de ce facteur. 

 
 
 
 

Perspectives 

Caractérisation de l’état déformé 

 Afin d’avoir des modèles d’évolution des sous-structures avec la déformation plus 
précis, la caractérisation de microstructures déformées à des niveaux de déformation 
supérieurs à ceux étudiés dans ce travail serait nécessaire. Cela concerne en particulier le 
cas de l’état initial du centre de la tôle avec la fibre γ très intense. Pour ce faire, le 
développement d’une nouvelle géométrie de pion double-cône est envisageable. Une autre 
solution envisageable, plus simple à réaliser, serait de déformer cet état initial par laminage. 
Cela permettrait en outre d’étudier l’influence du mode de déformation en comparant avec 
la compression. 

 L’influence du mode de déformation sur l’évolution des orientations 
cristallographiques des grains a été mise en évidence dans le chapitre 2. Une possible 
corrélation entre le paramètre de triaxialité des contraintes et la fraction surfacique des 
grains de la fibre γ a été discutée. D’autres modes de déformation afin d’avoir une plage de 
valeurs de triaxialité des contraintes plus grande pourraient confirmer ou infirmer cette 
corrélation. 
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 Afin d’enrichir la connaissance des mécanismes ayant lieu lors de la déformation 
plastique du tantale, la microstructure pourrait être déformée par des modes de déformation 
plus complexes, par torsion par exemple. Dans ce cas, l’étude de l’influence de l’orientation 
cristallographique nécessiterait de modifier la direction de référence pour les classes 
d’orientations, en prenant par exemple l’axe de torsion comme nouvelle direction de 
référence. Le comportement mécanique du tantale dépendant fortement de la vitesse de 
déformation, la sensibilité des paramètres proposés pour la description des sous-structures 
à la vitesse de déformation devra être également examinée. 

 

Etude de la restauration et de la recristallisation 

 Lors de l’observation des effets de la restauration préalable sur la recristallisation, 
l’influence du temps de restauration préalable a été étudiée pour une seule température 
(750°C). Des études supplémentaires à d’autres températures seraient à réaliser afin de 
compléter la comparaison avec l’influence de la température de restauration préalable. En 
effet, il existe une limite dans l’espace (LZw , �Zw, temps, température) permettant de 

délimiter les zones dans lesquelles la restauration a un effet favorable ou défavorable sur la 
recristallisation. 

 L’observation des effets de la restauration sur la recristallisation a montré les limites 
d’une caractérisation directe de la restauration par EBSD car les paramètres utilisés 
(densités de dislocations, désorientation et densité de sous-joints) n’évoluent pas de 
manière significative. Un suivi par calorimétrie de l’énergie stockée lors de la restauration 
pourrait permettre de connaître tout d’abord l’ordre de grandeur des évolutions qui ont lieu. 
Dans un deuxième temps, la comparaison de cette valeur à une énergie stockée évaluée par 
microscopie permettrait de savoir approximativement l’importance à attribuer aux SSDs 
non détectées par EBSD. En effet, l’inconvénient majeur est que lorsque deux méthodes 
différentes sont utilisées pour quantifier les mêmes grandeurs des précautions sont à 
prendre. 

 L’effet favorable de la restauration est lié principalement à la meilleure aptitude des 
sous-joints à migrer grâce à des parois de dislocations plus fines et moins 
d’enchevêtrements de dislocations. Cependant, cette propriété n’est pas mesurable 
directement. Un moyen indirect d’évaluer cette propriété pourrait être de mesurer des temps 
d’incubation. Un plan d’expériences possible pourrait être d’étudier l’évolution du nombre 
de germes ou de grains recristallisés dans différents échantillons au cours d’un traitement 
de recristallisation précédé de différents traitements de restauration. Bien qu’il soit difficile 
de dissocier l’effet de la germination de celui de la croissance, les statistiques des évolutions 
du nombre de germes avec le temps devraient être un bon indicateur des différences de 
temps d’incubation entre les échantillons et entre les différentes classes de grains. 
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Modélisation ultérieure en champ moyen 

 Les modèles en champ moyen sont des modèles dans lesquels la microstructure est 
représentée implicitement par un ensemble de grains représentatifs décrits par des variables 
internes. Les travaux de cette thèse pourront servir de base pour l’enrichissement du modèle 
en champ moyen de la restauration et de la recristallisation du tantale pur déformé à froid. 

 Les résultats obtenus dans le chapitre 2 ont mis en évidence les fortes différences 
de développement de sous-structures liées à l’orientation cristallographique des grains. 
L’orientation d’un grain après la déformation étant héritée de son orientation initiale, la 
texture de l’état initial est un paramètre qui doit inévitablement être pris en compte. 

 La description de l’état déformé nécessitera donc tout d’abord de diviser la 
microstructure en trois classes de grains. Ensuite, pour chaque classe d’orientations, trois 
paramètres serviront de variables internes : �̅, LZ�RRRR et �Z�RRRR. 

 Pour la partie restauration, des modèles prenant en compte les effets favorable et 
défavorable sur la recristallisation pourraient être développés. L’effet favorable pourrait se 
traduire par une diminution du temps d’incubation des germes. L’effet défavorable pourrait 
se traduire par une diminution de l’énergie stockée. Cette diminution pourrait être décrite 
par un modèle empirique fonction du temps et de la température. Il pourrait être 
envisageable de ne considérer l’effet favorable que dans les classes de grains formant des 
sous-structures. 

 Pour la partie germination, la modélisation ne sera pas identique pour tous les grains 
car la recristallisation se déroule très différemment selon la classe d’orientations des grains. 
Dans le cas présent, pour les grains de la fibre γ, la recristallisation est très rapide et les 
germes semblent principalement se former à partir des sous-structures préexistantes par la 
migration des sous-joints. Pour les grains de la fibre θ, la recristallisation est plus lente et 
les germes semblent principalement se développer selon un mécanisme SIBM. Pour les 
grains de la classe « Autres », il peut être présumé un comportement en recristallisation 
intermédiaire entre ces deux cas en raison d’un développement de sous-structures médian 
lors de la déformation. 

 Pour le cas de la germination par SIBM, les deux facteurs dominants sont la force 
motrice, pouvant être quantifiée par la différence d’énergie stockée de part et d’autre du 
joint de grains et la densité de joints de grains, pouvant être quantifiée par la taille des 
grains. La loi de germination pourra donc s’écrire sous la forme : 

- Grains de la fibre θ : 

�µ ��u ��u�  �uª�  ´ =  \��R, �R, &
 

Où �µ ��u ��u�  est la vitesse de germination (densité de germes par unité de temps), �R est 

l’énergie stockée, �R est le rayon du grain et T est la température. 
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 Pour le cas de la germination à partir des sous-structures de dislocations, le 
déclenchement de la germination par des valeurs critiques de LZ�RRRR et de �Z�RRRR peut être 

considéré. La loi de germination pourra donc s’écrire sous la forme : 

- Grains de la fibre γ : 

�µ ��u ��u�  �uª�  ¶ =  \�LZ�RRRR, �Z�RRRR, &
  

 Pour les grains de la classe « Autres », le comportement en recristallisation étant 
intermédiaire, une combinaison des deux mécanismes de germination peut être considérée. 
La loi de germination pourra donc s’écrire sous la forme : 

- Grains de la classe « Autres » : �µ ��u ��u�  "�¢�� Z" =  \ �µ ��u ��u�  �uª�  ´ + �1 − \
 �µ ��u ��u�  �uª�  ¶  
Où f est un paramètre de pondération. Le modèle devra être calibré de sorte à avoir  �µ ��u ��u�  �uª�  ´  ≪  �µ ��u ��u�  �uª�  ¶. 

 
 Pour la partie migration de joints de grains, la force motrice sera proportionnelle à 
l’énergie stockée et à l’énergie capillaire. Comme détaillé dans la section 2.3 du chapitre 3, 
l’énergie stockée peut être estimée à partir des sous-structures et/ou de la densité de 
dislocations selon l’échelle d’observation. Ainsi, la force motrice pour chaque classe 
d’orientations s’écrira sous la forme : 

8����uh  =  \��R, �R
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Annexe A : Protocole de préparation métallographique pour des 
échantillons de tantale pur 

 Le tantale étant un matériau assez ductile, son polissage peut s’avérer compliqué. 
Le protocole établi par Kerisit lors de sa thèse (Kerisit, 2012) n’a pas fonctionné sur les 
échantillons testés (problème de facettes et d’incrustations à cause de la solution 
diamantée). Il a donc été modifié avec des paramètres différents et le nouveau protocole 
permet d’obtenir des résultats satisfaisants. Il se déroule selon l’ordre ci-dessous : 

- Découpe de l’échantillon à la micro-tronçonneuse ou à la scie à fil. 
- Enrobage à chaud avec résine phénolique à une température maximale de 180°C. 
- Polissage mécanique avec papiers SiC (600, 1200, 2400, 4000) + eau (2/3 papiers 

par étape et 45s par papier) : 
o Vitesse plateau : + 240 tr/min 
o Vitesse tête : + 120 tr/min 
o Charge par échantillon : 0,6 daN 

- Polissage mécanique/chimique avec une solution de silice colloïdale OPS, 20 nm 
de diamètre (cycle de 5 min suivi d’un rinçage final à l’eau pendant quelques 
minutes avec charge quasi-nulle) : 

o Vitesse plateau : + 120 tr/min 
o Vitesse tête : − 120 tr/min 
o Charge par échantillon : 0,3 daN 

Autant de cycles que nécessaire (minimum 2) jusqu’à ce que les grains soient visibles 
en microscopie optique. 
- Attaque chimique de 25% HF – 75% HNO3 pendant 30s pour mieux faire 

apparaître les grains. 
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Annexe B : Evolution du développement de la fibre γ lors d’une 
déformation Channel Die 

 Dans la littérature, la triaxialité des contraintes est le plus souvent étudiée lors de 
travaux portant sur les problématiques d’endommagement et de rupture des matériaux 
plutôt que sur les évolutions de texture. Dans une étude sur l’influence de l’anisotropie 
plastique sur la déformation d’alliages de magnésium (Selvarajou et al., 2017), à l’aide de 
simulations éléments finis de plasticité cristalline, il a été reporté un effet possible de la 
triaxialité sur la texture. Différentes géométries d’éprouvette entaillée ont été utilisées pour 
atteindre différents niveaux de triaxialité. Les résultats montrent qu’une triaxialité plus 
importante (positive car les éprouvettes sont sollicitées en traction) réduit la texture causée 
par la déformation. 

 Lors d’une déformation Channel Die, une nouvelle fibre γ se forme par rapport à 
une nouvelle direction de sollicitation (DC parallèle à X, X étant une direction inconnue du 
plan de laminage de la tôle initiale, figure 2.26). Le paramètre de triaxialité des contraintes 
semble pouvoir expliquer l’évolution de la formation de cette fibre (figure 2.27). Lorsque 
la triaxialité est au-dessus d’environ -0,6/-0,7, la matière est presque déformée en équi-
bicompression et la fibre γ se forme lors de la déformation. Mais lorsque la triaxialité est 
inférieure à cette valeur seuil, ce n’est plus le cas et le développement de la fibre γ est 
interrompu.  

 Cependant, il n’est pas possible de vérifier cette hypothèse à partir des échantillons 
déjà déformés car aucune zone assez grande avec une triaxialité supérieure à -0,6/-0,7 n’est 
présente. Un autre essai mécanique est alors nécessaire pour pouvoir accéder à ces valeurs 
de triaxialité. La compression de pions cylindriques de diamètre 8 mm et de hauteur 12 mm 
a été choisie car après déformation trois zones distinctes (Centre, Mi-rayon et Périphérie) 
présentent des évolutions de triaxialité différentes comme illustré dans la figure B.1. En 
particulier, à 30% de réduction la triaxialité est supérieure à la valeur seuil potentielle pour 
les trois zones et à 50% de réduction seule la zone Centre possède une triaxialité inférieure 
à -0,6/-0,7. Par conséquent, il peut être attendu que la fibre γ continue d’évoluer entre 30% 
et 50% de réduction pour les zones Mi-Rayon et Périphérie mais que la texture n’évolue 
que faiblement au-delà de 30% de réduction pour la zone Centre. 

 Les pions de compression cylindriques sont prélevés dans la tôle initiale selon la 
même direction que l’échantillon CD_X, c’est-à-dire avec la direction de compression 
perpendiculaire à la direction normale de la tôle initiale et de manière centrée par rapport à 
l’épaisseur de la tôle. Les pions sont ensuite comprimés à des taux de réduction d’environ 
30% et 50% à vitesse de traverse constante de 0,1 mm/s. Comme montré dans la figure B.2, 
après compression les pions présentent de l’anisotropie plastique marquée par la forme 
elliptique de la surface, d’autant plus importante avec un taux de réduction élevé. Cette 
anisotropie est vraisemblablement liée à la bande de grains de la fibre γ présente au centre 
de la tôle initiale. En effet, la direction selon laquelle l’allongement est le plus grand est 
sensiblement parallèle à celle de l’ancienne bande de fibre γ. Cette déformation plus 
importante peut être due à la taille plus élevée des grains de la fibre γ à l’état initial (section 
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2.1 du chapitre 1, figure 1.9) et probablement aussi à leur orientation cristallographique par 
rapport à la direction de compression. Pour vérifier que cette anisotropie n’était pas causée 
par un quelconque biais lié à la machine de compression, chaque essai pour chaque taux de 
réduction a été doublé en tournant de 90° le pion autour de la direction de compression. 
Des résultats similaires ont alors été obtenus. Chaque pion a été coupé dans le plan DC-DR 
contenant l’ancienne bande de fibre γ afin de comparer les évolutions à partir du même état 
initial. Une cartographie EBSD a été acquise pour les zones Centre, Mi-Rayon et Périphérie 
de chaque pion comme présenté dans la figure B.3. 

 
Figure B.1 : Evolution de la triaxialité lors de la compression de pions cylindriques en 
fonction du taux de réduction. Les rectangles noirs, bleus et verts correspondent 
respectivement aux zones Centre, Mi-rayon et Périphérie et leur taille correspond à la 
surface standard d’une cartographie EBSD (figure 2.13 par exemple). R correspond au 
taux de réduction (en %). 

 
Figure B.2 : Images obtenues par microscopie binoculaire des pions cylindriques 
comprimés à des taux de réduction d’environ 30% et 50%. Le trait bleu vertical correspond 
à la direction normale de la tôle initiale, i.e. l’ancienne bande de grains de la fibre γ est 
horizontale. R correspond au taux de réduction (en %). 
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Figure B.3 : Cartographies EBSD des orientations cristallographiques acquises sur les 
pions cylindriques comprimés à des taux de réduction d’environ 30% et 50% au niveau des 
zones (a) et (b) Centre, (c) et (d) Mi-rayon, (e) et (f) Périphérie (code de couleur défini 
selon la projection de la direction de compression DC dans le triangle standard). Les traits 
noirs représentent les joints de grains définis par un angle de désorientation supérieur à 
10°. R correspond au taux de réduction (en %). 
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 Le niveau de déformation variant le long du rayon du pion pour chaque taux de 
réduction, les évolutions respectives des orientations de la fibre θ, de la fibre γ et de la 
classe « Autres » sont détaillées quantitativement en fonction du niveau de déformation et 
de la zone examinée dans la figure B.4. Comme précédemment avec les essais Channel Die 
(figure 2.25), une fibre γ se développe par rapport à la nouvelle direction de compression 
et l’intensité de cette fibre augmente avec le taux de réduction pour les trois zones. En 
particulier, malgré une triaxialité qui diminue en dessous de -0,6 pour la zone Centre après 
30% de réduction, la fibre γ continue de se développer. Par conséquent, l’hypothèse d’une 
valeur seuil de triaxialité en dessous de laquelle la texture n’évolue plus ne semble pas 
vérifiée dans le cas présent. En raison de la bande de fibre γ au centre des échantillons, il 
est fort probable également que les valeurs de triaxialité obtenues par simulation numérique 
ne sont pas très précises ce qui pourrait expliquer l’invalidation de l’hypothèse. 
L’utilisation d’un matériau présentant un état initial moins texturé pourrait sans doute 
apporter des informations complémentaires sur l’influence de la triaxialité. 

 
Figure B.4 : Evolution de la fraction surfacique des grains de la fibre L, de la fibre γ et de 
la classe « Autres » en fonction du niveau de déformation et de la zone examinée sur les 
pions cylindriques comprimés à des taux de réduction d’environ 30% et 50%. 
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Annexe C : Micrographies obtenues par ECCI sur les échantillons 
laminés (εVM ≈ 1,67) après traitement thermique de restauration 
(750°C-2h) 

 
Figure C.1 : Micrographies obtenues par ECCI à l’intérieur de grains de (a) la fibre γ, (b) 
la fibre θ et (c) la classe « Autres » dans la microstructure laminée à froid à un niveau de 
déformation de 1,67 puis traitée thermiquement (750°C-2h) (la direction de laminage est 
horizontale). 
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Annexe D : Caractérisation des zones non recristallisées des 
échantillons soumis aux traitements thermiques « Restauration + 
Recristallisation » (εVM ≈ 0,56) 

 Les fractions recristallisées étant faibles pour le niveau de déformation de 0,56 après 
les traitements thermiques « Restauration + Recristallisation » (figure 4.26), la 
caractérisation des zones non recristallisées peut apporter des informations 
complémentaires à propos de l’effet de la restauration sur les sous-structures. Néanmoins, 
il est nécessaire de remarquer que les résultats obtenus avec ce type d’analyse sont biaisés. 
En effet, comme les zones qui recristallisent sont celles avec le plus de dislocations, les 
zones analysées sur l’état déformé et celles sur l’état recristallisé diffèrent. Dès lors, les 
résultats obtenus en comparant les deux états ne sont pas représentatifs uniquement de 
l’effet de la restauration mais également de l’échantillonnage. 

 Les grains non recristallisés ont été analysés à l’échelle du polycristal par la densité 
de dislocations �xQyP et à l’échelle intragranulaire par la densité et l’angle de désorientation 
des sous-joints, respectivement �Zw et LZw. Le nombre de grains examinés et la surface totale 

observée par EBSD pour l’analyse intragranulaire sont résumés dans le tableau D.1. 
L’évolution de la valeur moyenne de ces trois paramètres est présentée en fonction de la 
température et du temps de restauration préalable dans la figure D.1. L’interprétation des 
résultats pour l’effet de la température et celui du temps étant assez similaire, seuls ceux 
pour l’effet de la température sont discutés dans la suite. 

 Avec le traitement thermique Rex, la recristallisation se produisant dans les grains 
les plus déformés, il est normal d’observer que la densité de dislocations dans les grains 
non recristallisés est inférieure à celle de l’état déformé (figure D.1a). De plus, la densité 
de sous-joints diminue par rapport à l’état déformé (figure D.1c). Cette diminution 
s’explique vraisemblablement par la consommation d’une partie des sous-joints pour la 
germination, en particulier ceux pour lesquels la désorientation est suffisamment élevée. 
Cela peut expliquer en outre la légère diminution de la valeur moyenne de LZw  (figure D.1e). 

 Lorsque la restauration favorise la recristallisation avec le traitement Rest700_60, 
la densité de dislocations dans les grains non recristallisés reste assez similaire (figure D.1a) 
alors que les sous-joints rémanents sont eux moins nombreux (figure D.1c) et leur 
désorientation plus faible (figure D.1e). Lors de la restauration, la diminution de l’énergie 
stockée est principalement causée par la diminution de la densité de dislocations ne formant 
pas de sous-joints. Dès lors, il est cohérent d’observer que la valeur moyenne de �xQyP 
diminue pour les grains de la fibre θ formant très peu de sous-joints alors qu’elle reste 
relativement stable pour les autres grains. 

 Avec les traitements Rest750_60 et Rest800_60, la densité de dislocations et la 
désorientation des sous-joints dans les grains non recristallisés sont supérieures par rapport 
au cas précédent (Rest700_60). Comme les fractions recristallisées avec ces deux 
traitements sont plus faibles par rapport au cas précédent, cela implique nécessairement que 
des zones avec plus de dislocations ont été analysées ce qui peut expliquer les valeurs 
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supérieures. Malgré ces tendances, il est difficile de tirer des conclusions claires quant à 
l’effet de la restauration préalable sur le développement des sous-structures. 

 
Figure D.1 : Evolutions des valeurs moyennes de (a) et (b) �xQyP, (c) et (d) �Zw, (e) et (f) LZw  dans les grains non recristallisés pour chaque classe d’orientations en fonction 

respectivement de la température de restauration préalable (traitement d’1h) et du temps 
de restauration préalable (traitement à 750°C) (niveau de déformation initial atteint par 
laminage de 0,56). 
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Tableau D.1 : Nombre de grains non recristallisés examinés et surface totale observée par 
EBSD pour l’observation à l’échelle des sous-structures de dislocations (niveau de 
déformation initial atteint par laminage de 0,56). 

Traitement 
thermique 

Classe 
d’orientations 

Nombre de 
grains 

examinés 

Surface totale 
observée par 
EBSD (µm2) 

Rex 
Fibre θ 3 5205 
Fibre γ 6 12594 

Classe « Autres » 4 5730 

Rest700-60 
Fibre θ 3 5472 
Fibre γ 5 9794 

Classe « Autres » 3 4935 

Rest750-60 
Fibre θ 3 5930 
Fibre γ 5 9083 

Classe « Autres » 3 5384 

Rest800-60 
Fibre θ 3 5774 
Fibre γ 6 12507 

Classe « Autres » 3 5821 

Rest750-15 
Fibre θ 3 5245 
Fibre γ 5 9245 

Classe « Autres » 3 5686 
Rest750-240 Fibre γ 6 11979 
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Communications issues de 
cette thèse 
Présentation orale en conférence : 

- J. Baton, C. Moussa, W. Geslin et N. Bozzolo. Dislocation substructures in cold 
deformed pure tantalum. Recrystallization and Grain Growth 2019, Ghent, 
Belgique, 4-9 août 2019. 

 

Articles dans des journaux avec comité de lecture : 

- J. Baton, W. Geslin et C. Moussa (2021). Orientation and deformation conditions 
dependence of dislocation substructures in cold deformed pure tantalum. Materials 
Characterization, 171, 1-17. 

- J. Baton, W. Geslin et C. Moussa. Impact de la microstructure déformée sur la 
restauration et la recristallisation du tantale pur. Revue chocs du CEA. En cours de 
révision. 

- J. Baton, W. Geslin et C. Moussa. Influence of pre-recovery on the recrystallization 
of pure tantalum. Journal of Materials Science. En cours de révision. 
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ABSTRACT 

Thanks to its high ductility at room temperature, pure tantalum is ideal for the cold forming of parts with 
complex geometries with minimal rupture risks. This thesis aims at understanding and providing a 
description of the physical mechanisms taking place during a plastic deformation and then an annealing. 

Various samples of pure tantalum were cold deformed by compression and rolling. The deformed 
microstructures were then characterized by scanning electron microscopy at grain and substructure 
scales. These characterizations revealed that the substructure development is strongly influenced by 
the crystallographic orientation of the grains and also by the texture of the initial state. In particular, γ-
fiber grains form more substructures than θ-fiber grains. These differences cannot be correctly depicted 
only by dislocation density values. Parameters for the quantification of substructures have been 
proposed and their evolutions have been described by models. 

Recrystallization is greatly impacted by the orientation dependence of the deformed state. Nucleation is 
promoted in γ-fiber grains due to the more advanced substructure development during deformation. This 
heterogeneity of behavior can be well described with stored energy estimated at substructure scale. 
Recovery has been studied directly and indirectly through its effects on recrystallization with various 
pre-recovery treatments. Two opposite effects on recrystallization were observed. A first non-
contributive effect is related to the dislocation annihilation, which involves a decrease in the driving force 
for recrystallization. A second contributive effect is related to the enhancement of migration ability of 
subboundaries, which promotes nucleation. The balance between these two effects determines the 
overall effect of recovery on recrystallization. This balance varies depending on the deformation, the 
crystallographic orientation and the conditions of the pre-recovery treatment (time and temperature). 

MOTS CLÉS 

Tantale, microstructure, structure de dislocations, restauration, recristallisation 

RÉSUMÉ 

Du fait de sa grande ductilité à température ambiante, le tantale pur est idéal pour la mise en forme à 
froid de pièces à géométries complexes avec des risques de rupture minimes. L’objectif de cette thèse 
est de comprendre et proposer une description des mécanismes physiques qui se déroulent lors d’une 
déformation plastique suivie d’un traitement thermique. 

Différents échantillons de tantale pur ont été déformés à froid par compression et laminage. Les 
microstructures déformées ont été ensuite caractérisées par microscopie électronique à balayage à 
l’échelle des grains et des sous-structures. Ces caractérisations ont révélé que le développement de 
sous-structures est fortement influencé par l’orientation cristallographique des grains et également par 
la texture de l’état initial. En particulier, les grains de la fibre γ forment plus de sous-structures que ceux 
de la fibre θ. Ces différences ne peuvent pas être correctement retranscrites uniquement par les valeurs 
de densité de dislocations. D’autres paramètres permettant de quantifier les sous-structures ont été 
proposés et leurs évolutions ont été décrites par des modèles. 

La recristallisation est très impactée par la dépendance de l’état déformé à l’orientation 
cristallographique. La germination est favorisée dans les grains de la fibre γ en raison du développement 
de sous-structures plus important lors de la déformation. Cette hétérogénéité de comportement peut 
être bien décrite par l’énergie stockée lorsqu’elle est estimée à l’échelle des sous-structures. La 
restauration a été étudiée de manière directe et indirecte à travers ses effets sur la recristallisation avec 
différents pré-traitements de restauration. Deux effets opposés sur la recristallisation ont été observés. 
Un premier effet défavorable est lié à l’annihilation des dislocations, ce qui implique une diminution de 
la force motrice pour la recristallisation. Un second effet favorable est lié à l’amélioration de l’aptitude à 
migrer des sous-joints, ce qui favorise la germination. L’effet global de la restauration sur la 
recristallisation est conditionné par l’équilibre entre ces deux effets. Cet équilibre varie en fonction du 
niveau de déformation, de l’orientation cristallographique et des conditions du pré-traitement de 
restauration (temps et température). 

KEYWORDS 

Tantalum, microstructure, dislocation structure, recovery, recrystallization 


