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Introduction

Les alliages d’aluminium ont un large champ d’applications grace a la diversité de leurs

propriétés mécaniques. Les alliages corroyés d’aluminium se divisent en deux familles :

Les alliages trempants et les alliages non trempants. Les alliages qui répondent au durcissement
structural par précipitation sont les alliages de la série 2xxx (Al-Cu /AICuMg), la série 6xxx (Al-Mg- Si)

et la série 7xxx (Al-Zn).

Les alliages d'aluminium a durcissement structural (a I'exemple de ceux de la série 2000) sont
utilisés dans le cadre de l'allegement des structures notamment, de transport aérien, naval et

terrestre.

Un alliage mis en solution a haut température puis trempé a |'eau, se trouve a I’état de solution
solide sursaturée. Celle-ci évolue vers I'équilibre caractérisé par la précipitation d’'une phase
d’équilibre en passant par une succession d’états métastables caractérisés par la précipitation des

phases métastables cohérentes ou semi-cohérentes avec la matrice.

Ces précipités entravent le mouvement des dislocations et sont responsables du durcissement de
I'alliage. La précipitation des phases régie par la diffusion d’atomes de soluté au sein de la matrice,

peut étre accélérée par des traitements thermiques de revenu.

Le matériau réel (utilisé dans l'industriel) est généralement un alliage polycristallin. L'alliage est

constitué d’un ensemble de grains, séparés par des joints de grains.

En tout point a I'intérieur du grain, on admet que le mécanisme de déformation est analogue a celui

du monocristal équivalent, c’est-a-dire qu’il dépend de son orientation par rapport a I'effort.

Par ailleurs, du fait des différentes étapes de sa fabrication, I'alliage industriel contient tres

souvent des ségrégations d’impuretés, des précipités et des inclusions.

La déformation plastique étant provoquée par le déplacement irréversible des dislocations, toute
barriere a leur mouvement augmente le durcissement du matériau. La contrainte extérieure a
appliquer doit toujours augmenter pour permettre aux dislocations de poursuivre leur mouvement.

Suivant l'interaction mise en jeu, on distingue différents types de durcissement :

> le durcissement par la forét ou par écrouissage, qui est di a I'interaction entre dislocation-

dislocation



» le durcissement par les joints de grains, qui est d0 a 'interaction entre dislocation-joints de
grains
La modification de la composition chimique d’un alliage dans le souci d’améliorer ses
performances se fait souvent au détriment d’une autre de ses propriétés. Il est alors essentiel de
trouver un compromis, entre de bonnes propriétés mécaniques et une bonne résistance a la

corrosion.

Dans notre travail, nous nous proposons de mettre en évidence la précipitation des phases
métastables et stables dans I'alliage Al-2.6%Cu-1%Mg (en masse) et I'influence de I'étain (Sn) sur
I'alliage. D’apres la littérature, lorsque le rapport de concentration Cu: Mg est compris entre 4:1 la

solution solide sursaturée Al-2.6%Cu-1%Mg évolue vers I'équilibre selon la séquence :

Solution solide sursaturée->Zones (Guinier-Preston-Bagaryatsky) —>Précipité métastable—>Précipité

d’équilibre

Apres élaboration, nos alliages sont homogénéisés a haute température et trempés a I’eau. Les
solutions solides obtenues ont été caractérisées par diffraction des rayons-X puis traitées a
différentes températures de revenu. Des mesures de dureté ont permis d’établir des isothermes et
isochrone de dureté qui ont mis en évidence la précipitation des phases métastables d’équilibre. Ce

processus nous a permis de mettre en évidence I'effet de I’étain sur I'alliage Al-2.6%Cu-1%Mg, et

qui est d’accélere la cinétique de formation de I'alliage.

Ce mémoire est constitué de quatre chapitres :

Nous avons consacré les deux premiers chapitres aux des rappels théoriques concernant les
alliages d’une maniére générale ainsi que le systéme Al-Cu-Mg. Le troisieme chapitre est traité de la
description des techniques expérimentales utilisées. Dans le quatrieme chapitre, sont exposé nos

principaux résultats et leurs interprétations.



Chapitre I :
Géneralites sur
les solutions
solides



I. Notions de solution solides et de transformation de phases

I.1. Géneéralités sur les métaux et les alliages

Généralement les métaux purs ne possédent pas les critéres des propriétés d’usage (la
dureté, la résistivité électrique ...etc.). Mais la combinaison des métaux entre eux donne
naissance a des alliages adaptés a leur utilisation et leur mise en forme. Les métaux purs sont
alliés a d’autres ¢léments pour former des solutions solides qui peuvent étre d’insertion ou de
substitution selon que les atomes de soluté entrent en insertion ou en substitution dans le
réseau (figure 1.1). [1]. Les propriétés physiques des solutions solides peuvent étre modifiées

a I’aide de traitements thermiques ou mécaniques pour des usages spécifiques.

(b)

Figure 1.1 : Types de solutions solides :(a) solution solide de substitution désordonnée, (b)
solution solide de substitution ordonnée,( ¢) Solution solide de substitution (haut) et

d'insertion (bas).

1.2. Deéfinition

Un alliage métallique binaire est une substance cristallisée composée de deux elément A
et B possédant les caractéristiques de 1’état métallique. Du point de vue cristallographique,
les alliages peuvent étre classés dans deux catégories ; les composés intermétalliques et les

solutions solides [2].

1.2.1. Composés intermétalliques
Les composés intermétalliques sont des composeés stables dans un étroit domaine de

composition correspondant a une steechiométriec AnB . 1ls ont, en général, une structure

cristalline différente de A et de B.



1.2.2. solutions solides

On distingue deux types de solutions solides

1.2.2.a. solution solide de substitution

C’est le cas ou les atomes de soluté B se substituent aux atomes de solvant A sans
modification de la structure cristalline, mais avec distorsion du réseau cristallin. Pour prévoir
la formation d’une solution solide de substitution entre deux éléments purs, on se référé aux

régles empiriques de Hume-Rothery ci-dessous
> Effet de taille ou régle de 15%

La solubilit¢ du soluté est d’autant plus facile que les dimensions atomiques sont

voisines. Si la différence de taille entre I’atome de soluté et celle de solvant est de plus de
15 %, il y a création de lacunes (solutions lacunaires)
» Type de structure cristalline
L’analogie des systémes cristallins favorise la solubilité des atomes en substitution
» Affinite chimique
La solubilité est faible quand le soluté a tendance & former des liaisons chimiques
» Différences des électrovalences

La solubilité¢ des atomes en substitution est d’autant plus importante que la valence du
soluté est plus élevée que celle du solvant. Quand le soluté a une valence plus faible que celle

du solvant, la solubilité est trés faible.

1.2.2.b. solution solide d’insertion
Dans ce type de solution, les atomes de soluté occupent les sites interstitiels du réseau

de la matrice. On obtient ainsi une solution solide d’insertion.

I.3. Diagrammes d’équilibre
Les solutions solides sont caractérisées par leurs diagrammes d’équilibre qui établissent
les domaines d’existence des différentes phases en équilibre en fonction de la concentration et

de la température. Les diagrammes de phase peuvent étre a un seul fuseau lorsque les



constituants de la solution solide sont miscibles en toutes, proportions, ou présenter une

limite de solubilité lorsque la miscibilité est partielle figure (1.2).
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Figure 1.2 :(a) diagramme d’équilibre d 'une solution solide unique illimitée AB, (b)

Diagramme d’équilibre présentant une réaction eutectique.
Solution solide limitée AB.

Dans le cas d’un diagramme de phase a un seul fuseau, Un alliage de concentration Xg
se trouve a 1’état liquide a haute température T lors d’un refroidissement lent, jusqu'a la
température du liquidus T jiquiaus , la solidification debute. Entre la temperature de liquidus et
la température du solidus, I’alliage se trouve dans un état de mélange liquide et solide. A

basse température(T<T sqiqus) ; 1’alliage est a 1’état solide. L’alliage obtenu est monophaseé.

Dans le cas de la solution solide limitée, I’alliage X est entierement liquide a haute
température (c’est a dire température supérieure de T jiquidus )- A T liquius 0ebut de la
solidification de 1’alliage, et avec la diminution de la température jusqu’a la température de
solidus T siiqus 1’alliage se trouve dans un domaine monophasé¢ mélange de liquide et solide.
L’alliage est a 1’¢tat de solution solide homogeéne o jusqu’a la température de limite de
solubilité T sous AU dessous de T sous précipitent des particules de phase d’équilibre f.

L’alliage obtenu est constitué de deux phases a et .



1.4. Phénomene de durcissement dans les alliages
Les propriétés mécaniques d’un matériau, sont liées a sa microstructure et précisément
au mouvement facile ou difficile des dislocations [3-5]. En effet, pour améliorer les propriétés

mécaniques d’un matériau, il faut créer des obstacles au mouvement des dislocations.

C’est le type d’obstacle qui va définir le mécanisme de durcissement, dont on peut citer

quelques-uns :
e Durcissement par irradiation
e Durcissement en solution
e Durcissement par précipitation (durcissement structural)
e Durcissement par réduction de la taille des grains
e Durcissement par déformation plastique (écrouissage)
Dans notre travail interviennent les quatre derniers mécanismes.

1.4.1. Durcissement par réduction de la taille des grains
La taille des grains est gouvernée par plusieurs parametres, comme la composition
chimique du matériau, I’histoire thermique et mécanique subie par le matériau [3-5]

(contrainte et déformation, chauffage/refroidissement...... ).

Les joints de grains constituent des obstacles importants au mouvement des
dislocations. Ainsi, réduire la taille des grains revient a augmenter la densité des joints de

grains, et ainsi améliorer les propriétés mécaniques [5,6].

La loi de Hall-Petch [7,8] (équation. I. 1) décrit bien la variation des parametres
macroscopiques (propriétés mécaniques) en fonction des parametres microstructuraux (taille

des grains).
1
O =0, +KW (Il)

Ou o, représente la limite d’élasticité du matériau, K constante intrinséque du matériau et d,

la taille moyenne des grains



Il existe une relation proposée par TABOR (1975) (équations I. 2], 1. 3]), reliant la contrainte

d’écoulement ¢ a la microdureté H , [9].

o=3H, (1.2)
1
kHV =H0 +K le (|3)

Ou k' constante intrinséque du matériau.

Les moyens souvent utilisés pour réduire la taille des grains, sont les DPS (déformations
plastiques séveres) par des traitements thermomécaniques [6, 10,11].

Enfin, I’avantage de la taille fine des grains est d’avoir de bonnes propriétés mécaniques

tout en conservant les propriétes ductiles du matériau [4,6, 10,11].

1.4.2. Durcissement par solute
Ce type de durcissement est obtenu par addition d’¢léments d’alliage en solution. Le
mécanisme de ce durcissement est expliqué par I’existence d’une force de freinage qui résulte

d’une interaction entre les dislocations et les atomes étrangers en solution.

1.4.3. Durcissement par déformation plastique (écrouissage)

Lorsqu’un alliage subit une déformation plastique, sa microstructure et ses propriétés
mécaniques sont modifiées. L’augmentation de la densit¢ de joints de grains entrave
davantage le mouvement des dislocations et en raison de I’augmentation de leur densité, les

dislocations s’enchevétrent et durcissent I’alliage.

1.4.4. Durcissement par précipitation (durcissement structural)

Les principaux mécanismes physiques du durcissement structural se classent en fonction
du mode d’interaction entre les précipités et les dislocations ; ces modes d’interaction sont
souvent simultanés et dépendent des caractéristiques physico-chimiques de la matrice et des
précipités. Les précipités peuvent étre cohérents, semi-cohérents ou incohérents avec la

matrice.



1.4.4. a. Les précipités cohérents

Les précipités sont cohérents, s’il y a continuit¢é géométrique des réseaux
cristallographiques de la matrice et des précipités dans toutes les directions

cristallographiques. Seules la nature et la disposition des atomes sur le réseau sont modifiées

(figure 1. 3. (a), (b) et (c)). L’écart a la cohérence & dans un plan cristallographique est donné
par la différence relative des distances réticulaires dy, k| dans le plan de la matrice et d'pir

dans le plan de précipité :
0= (dnki-dnir) / (dritdnner) (1.4). [12]

Cet écart est a I’origine de distorsions élastiques dans les réseaux cristallographiques
des deux phases. Dans les alliages d’aluminium, la précipitation cohérente est le premier stade
de la précipitation homogeéne. Les précipités cohérents sont nécessairement trés petits a
condition que I’écart a la cohérence ne soit pas trés faible. Pour les zones Guinier-Preston, cet

écart est faible

Lorsque I’écart a la cohérence est, ou devient, trop élevé, des dislocations sont nécessaires aux
interfaces précipité-matrice pour accommoder les distorsions élastiques. Ce mécanisme

s’observe pour des précipités possédant un trés fort écart a la cohérence.
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Figure 1.3 : Représentations schématiques de précipités dans les solides cristallins : a)Zone
GP, effet de taille négatif ; b) Zone GP, effet de taille positif; c¢) Précipité cohérent avec
distorsion du réseau due a une variation de volume; d) Précipité semi-cohérent; e) Précipité
incohérent. [13].



1.4.4. b. Les précipités semi-cohérents

Des précipites en relation d’orientation sont semi-cohérents si les réseaux de la matrice
et des précipités ne sont cohérents que le long de quelques systemes de plans ou de directions
cristallographiques (figure 1. 4. (a)).

1.4.4. c. les précipites incohérents
Les précipites sont incohérents, s’il n’existe aucune relation d’orientation

cristallographique particuliere entre le réseau de la matrice et celui du précipité (figure 1.4)

ojo|o|o
ojo|Oo |O
ojojo|o

(100]
[010]

(a)

Figure 1.4 (a) : Représentation schématique du précipité semi-cohérent avec la matrice
(b) : précipité incohérent avec la matrice. [14]

1.4.4.1. Effets & distance

Les variations de volume liées a la précipitation ainsi que les différences entre les
constantes d’élasticité des précipités et de la matrice sont a 1’origine de microcontraintes
internes au matériau qui affectent le mouvement des dislocations, générant ainsi un

durcissement.
1.4.4.1. a. Durcissement par différence de module de cisaillement

L’énergie d’une dislocation, caractérisée par sa tension de ligne, est fonction du module
de cisaillement de la matrice. Une différence AG de module de cisaillement entre la matrice
Gm et une particule Gp induit une force d’interaction particule-dislocation, et génére un
durcissement caractéris€ par un accroissement de la contrainte seuil o d’écoulement des

dislocations de Ac [15].



1.4.4.1. b. Durcissement par contraintes de cohérence
Ce mécanisme est di a la différence du paramétre de maille entre la matrice et les
précipités cohérents ou encore une différence de coefficient de dilatation thermique entre la

matrice et les précipités (cohérents ou incohérents).

Dans les deux cas, le champ de distorsion élastique autour des précipités interagit avec

les champs de déformation associés aux dislocations et limite ainsi leur mouvement.
1.4.4.2. Effet a courte distance

1.4.4.2.a. Cisaillement des précipites par les dislocations
Le franchissement des précipités par les dislocations par cisaillement fait intervenir les

caractéristiques chimiques et cristallographiques du précipité et celles de ’interface précipité-

[
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Figure 1. 5: a)- Mécanisme de franchissement d'un précipité : a, b, ¢ contournement et d, e, f

b ¢

cisaillement [Gerold 1979] b)- Mécanisme de cisaillement se produisant dans un seul plan
[Kelly 1963].

Pour de faibles déformations plastiques, le cisaillement de précipités n’apparait que lorsque ceux-ci

sont cohérents ou semi cohérents et que la dislocation peut glisser de maniere
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continue dans la matrice a travers les précipités. Lorsque les plans de glissement de la matrice et des
précipités sont en coincidence, le cisaillement s’effectue dans un seul plan. Lors du cisaillement,

plusieurs mécanismes peuvent gouverner le durcissement.

1.4.4.2. b. Durcissement par incrément de surface

La création d’une interface précipité-matrice supplémentaire dS apparaissant au
cisaillement (figure 1.6) nécessite 1’apport d’énergie ys dS ou ys est 1’énergie superficielle de
I’interface du précipité qui s’oppose a sa création et contribue a freiner le mouvement des

dislocations [16, 14,17].

QY o
%_1? _____ e Pl

S+dS

Figure 1.6 : Cisaillement d’un précipité sphérique dans le plan de glissement d 'une

dislocation coin.

1.4.4.2. c. Durcissement par différence d’énergie de faute d’empilement

L’énergie de faute d’empilement d’un cristal est a 1’origine de la dissociation en deux
dislocations partielles. Selon la nature de la phase dans laquelle glisse la dislocation, la
séparation de ces dislocations partielles est plus ou moins prononcée et géne son mouvement
[18].

1.4.4.2. d. Durcissement par effet d’ordre

Ce durcissement suppose la présence de précipités de structure ordonnée. Leur
franchissement par une dislocation de la matrice conduit a la formation d’une paroi
d’antiphase ou I’ordre chimique entre les atomes voisins n’est plus respecté (Figurel.7) ce

mécanisme se caractérise microscopiquement par des empilements de dislocations appariées.

11



olelelelelelolololeloloolololololololo]e)

Ni 000000000 LCeQO0000CQO000

Q000000 E 0080 egooooo
lolelolelel~Y o) oY Tof Yol Jetelel Yol
oooogboooooooooosoooo
0009 oY YoX Tor Yoo Tor Jof Jelelels!
0008000000000 00008000
lolole]5Y Yor ToX Io] [oX JoI Yor lalelele
PP = 0 _0903_8_._8_%8,*0 000 0e000
ooD el e 60000000000
loTe) Jor Tof XoX XoX YoX Yol Yor Ielele
O0Oe0 e 80 ooooooogooo
oY Teto! Yol YoI XoX YoX oI laleleYele
000R0e0 80 008 O 8080000
tololelol ToI XoX XoX ToX Yol felelelele,
Al — 50000000 00 80 ® 08000080
0000000V Qa0 0000000
000000000 00000000000

Figure 1.7 : Représentation schématique de la paroi d’antiphase formée lors du passage
d’une dislocation. [19]

17@@@@@(?© @@
ol®® @

4° dislocation 3° dislocation 2° dislocation 1™ dislocation
) D 3 _J
N 1 R 4
2° paire 1" paire

paroi d'antiphase
b norme du vecteur de Burgers

Figure 1.8 : passages de deux super dislocations dans des précipites. [19]
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1.4.4.3. Contournement des précipités par les dislocations

Le mécanisme de contournement le plus simple ou contournement d’Orowan est
schématise par la figure 1.9. (a). La dislocation évite par contournement le précipité tout en
restant dans son propre plan de glissement. Les deux brins de la ligne de dislocation, incurves
de part et d’autre de 1’obstacle, se recombinent, permettant 1’échappement de la dislocation et

laissent autour du précipité une boucle de dislocation.

Dislocation Précipé

ﬁ@@@

0 convante applquée

Figure 1.9 :a) Représentation schématique du mécanisme de contournement d’Orwan.
b) Boucles de dislocation dans un alliage du systéme Al-Lil. [20]

Ce mécanisme de contournement, concerne les précipités incohérents avec la matrice et

les précipités cohérents lorsque le bilan énergétique est favorable au contournement.
1.5. Mécanisme de précipitation

1.5.1. Précipitation par germination et croissance
Selon la théorie de Gibbs, la formation de germes résulte de fluctuations trés amples

mais tres localisées de 1I’arrangement atomique.

1.5.1.1. La germination

Les germes peuvent résulter de fluctuations statistiques de composition de taille
suffisante (de I’ordre du nanometre) au sein de la solution solide avec une cinétique de
formation trés rapide en présence de lacunes en sursaturation (Précipitation homogéne), ou se
former préférentiellement sur les défauts du réseau ou les interfaces préexistantes entre les

différents grains ou les particules (précipitation hétérogene).La germination n’est possible
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que si elle s’accompagne d’une diminution de 1’énergie libre du systéme constitué

initialement par la solution solide homogene.

La variation d’énergie libre nécessaire a la formation d’un germe de rayon r, AG(r)
englobe une énergie libre de formation liée au volume du germe, AG, =Ag,. (4/3T %),
négative, une énergie libre de surface requise pour la formation d’une interface entre la

matrice et le germe, AGs=4TT r’s, ol & est I’énergie d’interface, et une énergie €lastique de

distorsion des réseaux, AGy, positive, dépendant de 1’écart a la cohérence entre le germe

et la matrice.
AG(r)= AGvV+AGs + AGq [21]

La variation d’énergie libre associée a la création d’un germe sphérique de rayon r est

donnée par 1’équation suivante:

AG(r)= AGv+ + AGg+4 T 1’6 [22]

Elle croitre avec le rayon du germe jusqu’a atteindre sa valeur maximale, AG, pour un
rayon critique, ro, puis diminue au-dela (Figurel.10).ainsi, pour des raisons de stabilité
thermodynamique : les germes de rayon inférieur au rayon critique se dissolvent tandis que
ceux de rayon supérieur au rayon critique croissent et donnent des précipités. Ceux-ci se
développent jusqu’a la phase de coalescence qui consiste en un grossissement des précipités
de grande taille au détriment de ceux de petite taille.

Pour qu’un germe puisse croitre, son énergie doit étre supérieure a la barriére

d’énergie :
AGo=4/3.7 ry’.6 .[23]

Dans le cas d’un faible écart a la cohérence, AGq peut étre négligée et ro=-2.0/Ag
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n# r*,AG" : Valeurs critique au

AG*
AG

dessous des quelles la germination
est déstabilisée

Figure 1.10 : représentation schématique des énergies mises en jeu pour la formation D 'un

germe. [23]

1.5.1.2. Croissance
La croissance ultérieure des germes et des precipités est régie par la diffusion des

atomes de soluté vers les germes, qui est thermiquement activée.

Le traitement de revenu provoque la croissance initiale des précipités par drainage du
soluté selon un processus régi, soit par le transfert du soluté a I’interface entre la matrice et le
précipité, soit par la diffusion du soluté dans la matrice, soit par un mode de contréle mixte. Il
s’ensuit ’existence d’un gradient de concentration en soluté dans la matrice a partir de

I’interface entre la matrice et le précipité.
e cinétique de croissance

Les cinétiques de transformation de phases résultant d’un processus de germination et
croissance sont généralement régies par la loi de transformation proposée par Johnson Mehl-
Avrami-Kolmorov [24-26]. Elle exprime le taux d’avancement de la transformation au cours

du temps :
F=1-exp(-kt)"

Ou k est une constante dépendant de la température et de la vitesse de la transformation

et n, le paramétre de croissance variant de 1 a4 selon le type de transformation.



1.5.2. Coalescence

Au cours de la croissance d’une phase, la matrice s’appauvrit en atomes de soluté
jusqu’a 1’équilibre. Au voisinage de 1’équilibre, aux faibles sursaturations, les particules de
phase précipitée de taille supérieure a une taille critique se développent au détriment des plus
petites. Pour de faibles fractions volumiques précipitées, le rayon critique est donné par la

relation:
ro (X)= -26/AGy(x)= (26 V/RTe) (1-Xe)/ (Xp-Xe) l0g(X/Xe). [21]

Et la barriere d’énergie a la formation d’un précipité de rayon critique est donnée par:
AGo(x)= (4n/3) [ro(X)] %e. [21]

Ou o est I’énergie libre d’interface, V, le volume de N, atomes a l’intérieur des
précipités, x, la concentration moyenne de la matrice en atomes de soluté, x, la concentration
en atomes de soluté de la matrice a 1’équilibre métastable, xpe , la concentration en atomes de

soluté des précipités a I’équilibre métastable et € ,un facteur thermodynamique.

1.5.3. Précipitation par décomposition spinodale
La courbe d’énergie libre molaire de Gibbs, représentée a une température T

(Figurel.1), est caractérisée par deux points d’inflexion I et J aux concentrations X, et X;.

Une diminution continue et progressive de 1’énergie libre chimique du systeme de
concentration comprise entre X, et x;, favorable du point de vue thermodynamique, est
obtenue par la démixtion de la solution solide initiale en deux composantes dont I’une est de

plus en plus appauvrie en soluté et I’autre, de plus en plus enrichie en soluté.

La précipitation, qui s’initie alors a partir de fluctuations de faibles amplitudes et tres

étendues en composition au sein de la solution solide, se produit dans tout le grain.
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Figure 1.11 : Courbe d’énergie libre G a basse température d’un alliage de concentration xg

[27].

Les différences de compositions, tres faibles au début de la démixtion de 1’alliage, tendent a

s’amplifier au fur et a mesure de I’avancement de la décomposition, le soluté migrant vers le

précipité par diffusion a courte distance en remontant le gradient de concentration jusqu’a la
composition finale du précipité x,. Il en résulte une microstructure caractéerisée par une

modulation apparemment périodique de la distribution de précipités dans la matrice. [22].
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Chapitre Il :
Systeme

Aluminium-Cuivre-Magnésium



I1. Généralités sur ’aluminium et ses alliages —Systéme ternaire
AlICuMg :

1.1 .Aluminium et ses alliages

L’¢lément aluminium a été découvert en 1825. C’est 1’élément métallique le plus
présent a la surface de la terre. En tonnage, la production d'aluminium ne représente que 2 %

environ de celle des aciers. Cependant, ce métal (et ses alliages) arrive en seconde position.

L’ensemble de ses propriétés physiques en font un matériau remarquable. Les
conductivités électrique (62 % de celle du cuivre) et thermique de ce matériau sont élevées.
De plus, sa masse volumique de 2,7 g.cm-3 en fait un matériau léger et de ce fait tres
intéressant, notamment pour des applications dans le secteur de 1’aéronautique. Néanmoins,
I’utilisation de I’aluminium pur reste limitée en raison de ses propriétés mécaniques

médiocres.

Ainsi, il apparait intéressant et nécessaire de développer des alliages d’aluminium ; le
choix des éléments d’additions se fait dans le but d’obtenir une amélioration de certaines
caractéristiques par rapport aux propriétés de I’aluminium pur. Il existe de nombreux
domaines d’applications pour ces alliages et de nombreuses nuances ont donc éte développées
afin de satisfaire les caractéristiques requises. Néanmoins, la modification de la composition
chimique d’un alliage dans le but d’améliorer une performance donnée s’accompagne souvent
d’une chute en ce qui concerne une autre propriété. Il est alors essentiel d’adopter un
compromis : par exemple, entre de bonnes propriétés mécaniques et une bonne résistance a la

corrosion.

11 existe environ 310 alliages d’aluminium différents. Certains alliages possedent des
caractéristiques méecaniques qui répondent aux besoins du domaine aéronautique, comme par
exemple I’alliage 2024 utilisé dans les structures des avions et le revétement de leur fuselage.
L’aéronautique est donc un grand « consommateur » d’alliages d’aluminium, Comme cela

apparait dans le tableau suivant :
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Appareils Alliages Al Alliages Ti | Composites - Aciers Autres
organiques
A310 67% 5% 10% 13% 5%
A320 58% 6% 20% 13% 3%
A330/A340 73% 6.5% 10% 7.5% 3%
A380 75% 7% 8% 7% 3%

Tableau 1.1 : Répartition des matériaux constituant certains appareils d’airbus industries

(%en masse). [28].

11.2. Le systeme ternaire AICuMg :

Les alliages d'aluminium basés sur les ajouts de Cu et Mg sont les principaux éléments
d'alliage constituant un groupe de technologie Importante de matériaux légers structurels [29-
30]. Les alliages AICuMg ont de nombreuses excellentes performances, telles que : module
d’¢élasticité élevé, bonne résistance a la corrosion et de bonnes propriétés a haut température.
IIs sont largement utilisés dans 1’aviation comme nouveaux matériaux de structure qui
constituent, principalement, de nombreux types d’instruments tels que le cadre, 1’hélice, le

piston. [31,33].

Il est bien connu que la série des alliages d’aluminium Al-Cu-Mg est largement utilisée

dans les applications aéronautiques qui exigent la tolérance aux dommages de fatigue [34,36].

En raison de leur forte teneur en cuivre, les alliages AICuMg sont un candidat potentiel
pour un certain nombre d’applications industrielles [37], Ils sont principalement considérés
comme un substitut de matériaux a base de fer pour les éléments de structure de l'industrie du

transport [38].

La nature du renforcement de phases précipitées dans les alliages Al-Cu-Mg est
déterminée par les niveaux de soluté et le rapport de Cu: Mg, ainsi que les parametres de
traitement thermomécanique. 1l y a généralement une augmentation significative de la dureté

et de niveaux de résistance avec une augmentation du rapport Cu: Mg [39].
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11.2. 1. Diagramme de phase de AICuMg :

Les diagrammes d’équilibres des alliages binaires sont différents de diagrammes

d’équilibre ternaires,
Ces derniers consistent en deux types de coupes :

>  Une Coupe verticale pour une concentration fixée par exemple, x : ce diagramme est
nommé diagramme quasi-binaire, 1I’étude de ce dernier est 1a méme que celle du
diagramme des alliages binaires.

»  Une Coupe verticale a température fixée : Il est le plus utilisé et on obtient un

diagramme sous forme équilatérale

La connaissance de ces deux types de coupes nous permet de déterminer 1’évolution

d’alliages.

La Figure 11-1 représente la relation entre la projection isotherme de liquidus, solidus et

solvus et le diagramme de phase a trois dimensions.

Le diagramme d’équilibre de I’alliage AICuMg présente une réaction eutectique a
548°C. A 650°C I’alliage est a I’état liquide. Entre 650°C et 570°C, o n a deux phases, liquide
et solide, et entre 570°C et 500°C I’alliage est a 1’état solide, Au dessous de 500°C I’alliage

est a I’état solide, La gamme de température d’homogénéisation va de 500°C jusqu’a 570° C.
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Figure 11.1. Diagramme d’équilibre de [’alliage Al-2.6%Cu-1%Mg. [40].

11.2. 2. Durcissement structural dans I’alliage Al Cu Mg

La séquence de précipitation des alliages AICuMg peut étre résumée par :

SSS — zones GPB— S’ —S (Al,CuMg) [41, 42].
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Ou SSS représente la solution solide sursaturée, et GPB signifie Guinier—Preston—
Bagaryatsky (Une expression popularisée par Silcock). S’ est la phase métastable de transition
et S (Al,CuMg) la phase d’équilibre stable.

Zones Guinier-Preston (GP) et Guinier-Preston-Bagaryatsky (GPB) :
Deux types de zones peuvent étre observés dans ’alliage AICuMg :

a)- Un type qui est prédominant dans 1’alliage dont le rapport des nombres d’atomes Cu et
Mg, (Ncu/Nwmg), est éleve (environ trois) et qui est le méme que le type de zones trouvées dans

les alliages binaires Al-Cu : Les zones Guinier-Preston

b)-Un deuxiéme type de zones habituellement dénommé Guinier-Preston-Bagaryatsky (GPB).
Ces zones apparaissent dans 1’alliage Al-Cu-Mg dont le rapport des nombres d’atomes Cu et

Mg, (Ncu/Nwmg) est voisin de 1.

Notre alliage Al2.6%Cul%Mg (en poids) donne comme rapport des nombres d’atomes
Cu et Mg, (Ncu,/Nmg)= 0.99~1
Au le début des annees 1950, Bagaryatsky était le premier qui a proposer une sequence
de précipitation avec quatre étapes pour le vieillissement des alliages AICuMg
SSS — GPB zone — S"/GPB2 — S’ — S [43].

Ringer et al. [44,45] ont proposé la séquence de précipitation par vieillissement

suivante :
SSS — (co-clusters) Cu—Mg — zone GPB — S.

Par une combinaison de techniques (MET) et (DSC) Wange et al. [46,47] ont confirmé

I’existence de la phase S" [48], et ont proposé la séquence de préecipitation suivante :
SSS — (co-clusters) Cu—Mg — S"/GPB2 —S

Pour une large gamme d'alliages ternaires Al-Cu-Mg vieillis jusqu’au maximum de
dureté dans la gamme de températures moyennes (120—220°C), le durcissement est dd & la
précipitation du zones GP (Cu, Mg), des zones GPB et de la phase S’ orthorhombique
(éventuellement S) Al2 Cu Mg [49,50].
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Lorsque le vieillissement est effectué a des températures suffisamment basses
(généralement inférieure & 200°C), deux étapes distinctes de durcissement par précipitation
dans les alliages AICuMg sont observées, la premiere étape est une augmentation tres rapide
de dureté apres trempe et représente environ 60% du maximum de durcissement, la seconde
étape est I’augmentation jusqu’au pic de dureté. L’origine du durcissement initial rapide est

en litige.

La formation des zones Guinier—Preston—Bagaryatsky (GPB) [51], des co-clusters Cu—
Mg [52,53] et I’interaction dislocation-soluté [54,55] seraient le mécanisme de durcissement

rapide dans les alliages AICuMg.

Dans les années 1990 on a montré que la premiére phase de durcissement par
vieillissement était due a la formation de co-clusters [56,57] ou les co-clusters sont définis

comme des amas formés par 2 éléments d’alliage.

Pour la séquence de précipitation proposée par Ringer et al. [56,45], les co-clusters sont
responsables du durcissement initial. La GPB zone est le précipit¢é dominant jusqu’au

maximum de durcissement, et la phase S apparait dans le stade d’adoucissement.

Alors que pour la séquence de précipitation de Wange et al. [46,47], la phase S est la
responsable du durcissement maximal. S"/GPB2 a été considéré comme une phase ayant une

contribution limitée au durcissement des alliages dont contenus en cuivre sont élevés. [58].

11.3. Les Zones GPB dans les alliages AICuMg

Pour une solution solide traitée, trempée et vieillie, les atomes de soluté ont tendance a
se ségréger pour former 1I’embryon ou précurseur de structure de la zone GPB, au stade de
vieillissement prématuré des alliages AICuMg, et cela est dd a la forte interaction entre les

atomes de soluté et les lacunes [59,60].

La preuve de ’existence des zones GPB a été initialement établie par une étude de

diffusion des rayons X aux petits angles [31,35].

Une étude récente a montré que les preuves de I’existence des zones GPB sont faibles,
et aucun des modeles des zones GPB riches en cuivre et magnésium présenté depuis les

années 1950, [51,61, 62,63] n’a été confirmé de maniére indépendante. Au lieu de cela, des
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travaux récents [32,64, 42] utilisant la technique trois dimensions atome sonde (3DAP)
montrent que la coopération Cu-Mg-clusters apparait au lieu des zones GPB, au cours du

vieillissement initial.

Selon Bagaryatsky, la premiere phase a se former (maintenant appelé zone Guinier—
Preston—Bagaryatsky [GPB]) forme un arrangement atomique dans lequel les atomes de
cuivre et magnésium remplissent la famille du plan {100} de la matrice d’aluminium d’une

maniére similaire a celle de la phase stable S. sur les plans {100} s [65].

Silcock. [51]. a fourni une interprétation différente pour les zones GPB, Il a conclu que
les zones GPB étaient de particules en forme d’aiguilles, avec un diamétre de 1 - 2nm et une
longueur de 4-8nm. Il a proposé que les zones GPB pouvaient avoir une maille tétragonale
avec les parameétres a = 0.55 nm, ¢ = 0.404 nm [51].

Depuis les premiers travaux de Bagaryatsky et Silcock, un grand nombre de recherches
ont porté sur la formation de la zone GPB en utilisant diverses techniques expérimentales,
notamment la diffraction par rayons X, la microscopie électronique en transmission (MET),
la tomographie par sonde atomique, la calorimétrie différentielle a balayage, et la technique

de résonance magnetique nucléaire (RMN) utilisée, dans les travaux de Allekseev et al. [64].

Ces recherches sur les zones GPB ont pu confirmer leur morphologie en forme
d’aiguille prédite par Silcock [55, 53 ,65], La détection des zones GPB n’a été possible que
dans les étapes ultérieures du vieillissement artificiel [55,53]. Des observations aprés un
vieillissement naturel ou avec un temps de vieillissement artificiel court n'ont pas pu révéler

leur présence.

Lors de la premiere (rapide) étape de durcissement aucun précipité distinct ne peut étre
détecte par (MET) conventionnelle mais des expériences de DSC montrent clairement un effet

de dissolution attestant qu’un pré-précipité métastable se forme [34,66]. L’utilisation de la

sonde atomique pour étudier les GPB a été faite dans plusieurs études [31, 67, 55 ,53].

Le classement des zones GPB comme étant la premiere phase a se former a été

reconsidéré et il a été proposé que les “clusters” atomiques étaient la premiére structure de
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précipitation. Les "clusters” ont été considérés comme des zones GPB, a cause du manque de

forme caractéristique, de composition et de structure cristalline.

Depuis le milieu des années 1990,

la microscopie ionique atome sonde de champ

(APFIM) et en trois dimensions atome sonde (3DAP) ont mis en évidence que la premiére

étape de durcissement était due a la formation de co-clusters [31, 45, 52,57].

Plusieurs structures ont été proposées pour les zones GPB, GPB2 et la phase S”,

comme indiqué dans le tableau ci-dessous :

Structures cristallographiques composition | Nom de la Les données références
structure | expérimentales du
modéle soutien
Ordre a cour te distance d’une AlxCuMg GPB XRD [68]
couche de Cu+Mg et plusieurs
couches Al sur la famille {1 0 0}
d’aluminium
Monoclinic, a =0.400 nm, b = Al2CuMg S" XRD [32]
0.925 nm, ¢ = 0.718 nm, a = 88.6°
Monoclinic, a=0.32 nm, b = 0.405 Inconnu S HREM [69]
nm, ¢ = 0.254 nm, f = 91.7-.
Orthorhombic, a = 0.405 nm, b = Al2CuMg GPB proposed [29]
0.906 nm and ¢ =0.725 nm
Orthorhombic, a = 0.405 nm, b = Al2CuMg s TEM [74]
0.405 nm and ¢ = 0.81 nm, Imm2
Tetragonal, a=0.405 nm, c=0.81 Al2CuMg GPB FPTEC [70]
nm, P4/nbm
Tetragonal, CuAul type, a= 0.47 Al2CuMg GPB XRD [34]
nm, ¢ = 0.4 nm
Tetragonal a = 0.55 nm, ¢ = 0.404 Al2CuMg GPB XRD [71]

nm
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Tetragonal, a = 0.58 nm, ¢ = 0.808 AlxCuMg S" TEM [72]

nm

Cubic, a=0.827 nm Al5Cu5Mg2 s" XRD [71]

Tableau 11.2 : différentes propositions de structure de GPB, GPB,, et S".

Bien que les structures cristallines de zones GPB et la phase métastable S" soient
contestées par un bon nombre de chercheurs internationaux ces derniéres annees, la structure
la plus acceptée est le modele de [48,73] proposé par  Perlitz et Westgren pour la zone GPB
qui a une structure P4/nbm avec des paramétres de maille a = 0.405 nm, ¢ = 0.810 nm et

illustré a la figure suivante :

Ol @, @ =)k @. @

(a) (b)
Figure 1.2 : Les modéles structurels de la zone de GPB (a) et les modeles structuraux de la

phase S" (b).

I1.4. Précipité metastable S*

L’existence d’une phase (appelée S" ou GPB2) différente de la phase S et GPB ont été
rapportés [74, 33, 69,75]. Charai et al. [69] et Kovarik et al. [75] Au moyen de la haute




résolution microscopie électronique (HREM) ont effectué un travail indiquant la présence

d’une phase intermédiaire appelée S" ou GPB2.

Par une combinaison des techniques (MET) et (DSC) Wang et al. [39,41] ont confirmé
I’existence de la phase S" [42].

La structure de S’ n’a pas été clairement confirmée, ils ont proposé plusieurs

structures :
Orthorhombique [76, 77,78], cubique [51], Tétragonale [79,62], monoclinique [80].

Une nouvelle structure [66,81] a été proposée pour GPB2/S™ avec la composition Al5
(Cu, Mg) 3 et une structure orthorhombique de parametres de réseau a = 0.405 nm, b=1.62 nm
et ¢ = 0.405 nm, qui est compatible avec les résultats obtenus (HREM) et (TEM) [42]. Les
GPB; (deuxieme zones) ont été trouvés seulement pour un vieillissement & haute température
[51]. Silcock. [51] a proposeé que la structure du GPB, était liée a des cubes Mg2AI5Cub5.

La structure de S™ proposée par Cuisiat et al. [76], et la structure GPB proposée par

Wolverton [62], sont illustrées dans la figure ci-dessous :
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Figure 11.3 : (a) structure S" proposée par Cuisiat et al.

(b) structure GPB proposée par Wolverton.

I1.5. Précipité d’équilibre S

Les précipités S’ et S ayant une structure trés proche et peu différentiable, il est de
coutume de noter la phase S’(S). Les précipités de phase S'(S) se présentent sous forme de

lattes sur les plans {012} o et allongées le long des directions <001>a de la matrice.
Les relations d'orientations sont [Bagaryatskii 1952] [Silcock 1960] [Wilson 1965]:
[100]S'//[100]a le long de la latte

[010]S//[0-21] o et [001] S°//[012]. [28].
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Des études recentes (par exemple [55]) excluent I'existence d'une phase indépendante S’

qui est maintenant considéree comme continue plutdt que distincte de la phase S.

Comme S' a la méme structure que la phase S avec une légere différence dans leur
parameétre du réseau, il est maintenant considéré qu’il n’y a pas de distinction entre la phase S
etS'

Quelques structures de la phase S ont été signalées [82-84], mais la structure la plus
acceptée pour la phase S semble étre celle proposée par Perlitz et Westgren [82], qui a une
structure orthorhombique avec les parameétres de maille a = 0,400 nm, b =0,923 nm, ¢ =
0,714nm. La structure de la phase stable S est un composeé ternaire Al,CuMg, principalement

sous formes de lattes [84].
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Chapitre Il :
Techniques
experimentals



I11. Techniques expérimentales

I11.1. Elaboration

On a élaboré deux échantillons :

Echantillon 1: Alliage Al-2.6%Cu-1%Mg (en masse), la pesée des éléments est faite a 'aide

d’une balance type SARTORIUS de précision 10~ gramme Figure (Ill.1). Ces éléments sont d’une

pureté de 99,99%. Au préalable on a trempé Aluminium dans de la soude NaOH pour le désoxyder.

Les températures de fusion sont : 660°C pour I’Aluminium, 1084°C pour le Cuivre et 650°C
pour le magnésium, et comme Magnésium se vaporise a 1084°C on a commencé par |’élaboration de

I'alliage Al-Cu, puis on a incorporé Magnésium.

Les trois matériaux sont mis dans un creuset en graphite qui est placé dans un four qui pouvait
atteindre 1200°C Figure (l11.2), on a fixé la température de four a T=800°C, on maintient I’échantillon
a cette température pendant Sheures, ensuite on procede a un refroidissement lent en arrétant
I’alimentation du four. On effectue une deuxieme fusion, afin d’assurer une bonne miscibilité. La

multiplication de la fusion provoque une perte de masse .

Echantillons 2 : on effectue les mémes étapes d’élaboration que pour I’échantillonl puis on

ajoute 0.02% (en masse) d’étain (Sn).

Figure lll.1 : balance type SARTORIUS. Figure 1.2 : Dispositif d’élaboration
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I11.2. Traitements thermiques

111.2.1. Traitement d’homogénéisation
Les traitements d’homogénéisation se font juste apres I'élaboration, dans un four a moufle

IVAL de température maximale 800°C (Figure I11.3).

Un creuset en graphite contenant I"échantillon est suspendu au milieu de I’enceinte du four a I'aide

d’un fil de tungsténe.

Afin d’éviter I'oxydation de [I’échantillon, I’'enceinte est balayée par un flux de gaz

inerte(Argon), processus appel I'on dit (Traitement sous Argon).

Le four vertical (Figure Ill.3) est porté a la température 520°C (valeur déterminée sur une
partie du diagramme d’équilibre dans le domaine monophasé) pendant une durée de 10 jours pour

assurer ’homogénéisation de I’échantillon.

L'opération de trempe est assurée par simple chute libre de I’échantillon dans un bac rempli

d’eau, situé au-dessous du four. Nous obtenons ainsi une solution solide sursaturée homogéne.

~
o

Figure 1.3 : dispositif d’homogénéisation
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111.2.2. Traitement de revenu

Apres avoir découpé I'échantillon en petits morceaux, on procede a leur polissage fin avant de
les réhomogénéiser a la température 520°C pendant 2 jours et de les tremper a I'ambiante
(température comprise entre 19°et 25°C). Les échantillons se trouvent ainsi dans un état de solution
solide sursaturée métastable, cet état peut évoluer au cours du temps par précipitation. L'évolution
se produit soit lentement par simple maintien a la température ambiante (vieillissement naturel),
soit par traitement thermique en portant I’échantillon aux températures désirée (inferieure a la

température de solvus) : c’est le traitement de revenu (vieillissement artificiel).

Pour ces traitements on a utilisé une étuve de température maximale 200°C(Figure IIl.4),
Pendant le traitement, les échantillons sont mis dans un bain d’huile pour les protéger de

I’oxydation.

Figure 11.4 : dispositif de revenu pour traitement de revenu.
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111.3. Caractérisation par diffraction des rayons- X

Les échantillons homogénes sont caractérisés par diffraction des rayons X. La radiation utilisée

est Ka; du cuivre de longueur d’onde ( A =1.54 A°) avec un diffractométre R-X

L'analyse de diffraction des rayons X est faite pour le but de confirmer I’homogénéisation de

I'alliage AL-2.6%-1%Mg.

Figure 1.5 : diffractométre X’PERT PRO MPD.

111.4. Mesure de microdureté

I11.4 .1. Essai de microdureté

Dans notre étude nous avons déterminé la dureté de VICKERS. Nous avons utilisé un
microduremetre de type SHIMADZU (Figure 111.5.1), dont le pénétrateur est un diamant pyramidal a

base carrée d’angle au sommet de 136°C, soumis a une charge de 100 g (Figure 111.5.2).

La dureté H, est reliée a la diagonale de I'empreinte D par la relation :
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H,.0.1854. P/D?

Ou, p charges appliquées sur le pénétrateur (g), D, longueur moyenne des diagonales de I'empreinte

(en micrometres)

Chaque point porté sur la courbe est la moyenne d’'un minimum de huit essais de dureté. La

charge est appliquée pendant une durée de 15 secondes.
Précision des essais : il y a deux types d’erreur :

» une erreur systématique due a I'appareil de I'ordre de 3.84%.

> une erreur statistique due a I'inhomogénéité de I’échantillon.

Figure 1.6 : photo du microduremétre Figure lll.7 : procédure d’un essai de dureté.

Type (SHIMADZU). Vickers.
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IV. Résultats et interprétation

IV.1. Caracterérisations des solutions solides AICuMg par diffractions des

rayons X :

Les enregistrements obtenus au diffractometre montrent que la solution solide AICuMg donne
des raies de diffraction aux positions angulaires analogues a celle données par le réseau C.F.C de
I"aluminium qui est métal de base, Al, (Figures let2), ces résultats, en accord avec les prévisions
théoriques [85], confirment que nous sommes en présence d’'une solution solide de substitution

désordonnée.

24004

2200 4
2000 4
1800 -
1600 4
1400 (200)
1200 4
1000 4
- (220) (311)
800
600 -

1 (222
400 -

200 -

(o=

-200 T T T T T T T T T T T T T T T
20 30 40 50 60 70 80 90

2 (6°)

Figure |V .1 : Spectre de diffraction des rayons X de Al (pur).
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Figure IV .2 : Spectre de diffraction des rayons X de AICuMg (homogéne).

IVV.2.Détermination des parametres de maille

L’aluminium a une structure cubique a faces centrés (cfc), et a partir du spectre de ce dernier

on peut déduire les plans {hkl}, et les positions angulaires 28y,,.

Dans un systéme a symétrie cubique, la distance interréticulaire dpg, est donnée par la
relation : dpg = a/ (h2+k?+%)*/2 ol a est le paramétre de maille et h, k, |, les indices de Miller de la
famille de plans {hkl}; la relation de Bragg 2d sin (6;)=nA ou A est la longueur d’onde de la radiation

utilisée, By, 'angle de diffraction. Nous permet de déduire (a).

Le parameétre de maille (a) est représenté en fonction F {6}, qui est la fonction d’extrapolation

de Nel t Riley F(0) ==
e Nelson et Riley () Sin g 0

1] cos’@ cos’ 6O
> + . [86] :

Le paramétre de maille a est déterminé par la valeur extrapolée pour F[8]=0 Figure(3)
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Figure IV .3 : Valeurs extrapolées de a pour Al pur (a) et pour AICuMg (b).
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Alliage Al pur Al-2.6%Cu-1%Mg homogene

a(A°) (4.052+0.020PA (4.046+0.020P A

Tableaux IV.1 : parametres de maille.

IV.3. Isochrones de dureté de AICuMg :

L'isochrone de dureté H,(T) pour un temps de maintien t=10 minutes, a été établie dans le

domaine de température 25->400°C (Figure4)

120

o i ® (t=10min) I

100

90 -
Hv(Kg/mmZ)
80

70

60 |-

50F =

. 1 . 1 . 1 . 1 .
0 100 200 300 400 500

température°C

Figure |V .4 : Isochrone de dureté H,(T) de AlCuMg.



Cette isochrone montre qu’il y a un durcissement en deux étapes :
1% étape : un durcissement dit " a froid " aux basses températures (50->230°C)

2°™&tape : un durcissement dit " a chaud” dans le domaine des hautes températures (250-400°C)

Dans le domaine de température 50->230°C, le durcissement qui se produit correspond a la

formation des zones Guinier-Preston —Bagaryatsky(GPB).

A la température T=250°C, une partie des zones est dissoute (réversion partielle) et les zones

GPB qui subsistent servent de sites de germination aux particules de la phase métastable S”.
Pour T>250°C, la 2°™ étape de durcissement correspond a la formation de S~
qui se traduit par une augmentation de la dureté H, jusqu’a un maximum atteint pour T=350°C.

Pour T>350°C, se forment successivement les phases S et S  qui correspondent a un

adoucissement de I'alliage.

L’évolution de la dureté H, en fonction de la température correspond a la séquence de

précipitation suivante :
(SSS) aicumg —> zones GPB—>S"> S'— S

ou (SSS) aicumg: est la solution solide sursaturée AICuMg, les Zones GPB, sont les zones guinier-
Preston-Bagaryatsky cohérentes avec le réseau de la matrice, S “ la phase métastable de transition,
parfois notée GPB,, cohérente avec la matrice et, S ‘la phase métastable de transition, semi-

cohérente avec la matrice. S est le précipité d’équilibre incohérent avec la matrice.

IV.4. Isothermes de dureté Hv(t) d’AlICuMg

IV.4.1. Effet de la température :
Des isothermes de dureté H,(t) ont été établies aux températures T=90°, 130°,160°et 200°C
(Figure 5, 6, 7,8)
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Figure IV .5 : Isotherme de dureté a T=90°C de I’alliage Al-Cu-Mg.
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Figure IV .6 : Isotherme de dureté a T=130°C de I'alliage Al-Cu-Mg.

40



110

t3

100

—<4—T=160°C(AlICuMg) I

90

80
2
H (Kg/mm?) {
70
60
50
1 N gl N gl N g aaaal N a3 aaaal
0,01 0,1 1 10 100
Temps(h)
Figure IV .7 : Isotherme de dureté a T=160°C de I'alliage Al-Cu-Mag.
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Figure IV .8 : Isotherme de dureté a T=200°C de I'alliage Al-Cu-Mg.
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Ces isothermes sont caractérisées par 4 périodes :
La premiere correspond a une augmentation rapide de la dureté et sa durée dans le temps

dépend de la température (tableau ci-dessous) :

T(°C) 90 130 160 200

Durée (h)= (ty-t;) 0.5 0.3 0.16 0.1

Tableau IV.2 : Durée de formation des zones GPB en fonction de la température.

Cette augmentation rapide de H, est due a la formation des premiéres zones'GPB, par diffusion
lacunaire des atomes de soluté. La formation maximale des zones GPB est atteinte a l'instant t; et

dure jusqu'a I'instant t, qui indique le début de la formation de S".

La deuxieme période se présente sous forme de plateau (H,(t)) constante). La durée dans le

temps de ce plateau est variable avec la température T :

T(°C) 90 130 160 200
Durée(h)
de vietgps 5.5 3.7 1.58 0.9
= (tp-ty)

Tableau IV.3 : Durée maximale du plateau des zones GPB en fonction de la température.

Cette période correspond a la formation maximale des zones GPB et nous permet de définir la
durée de vie t de ces zones, comme étant l'intervalle de temps durant lequel la dureté est
constante : le plateau de 'isotherme H, (t) correspond a I'existence d’'un nombre maximal de zones

GPB.

La troisieme période se traduit par une nouvelle augmentation de la dureté en atteignant un
maximum pour un temps t;. Elle correspond a la formation de la phase métastable S “. Sa durée (ts-

t,) dans le temps est fonction de la température :
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T(°C) 90 130 160 200
Durée(h) 394 97 68 39
= (ts-ty)

Tableau IV.4 : Durée de la formation de la phase S" avec la température.

La quatriéme période commence a partir du maximum de dureté, ou le nombre de particules

S ” cohérente, avec la matrice décroit, au profit de particules de taille plus grande: c’'est la

coalescence qui conduit a la formation de la phase S’ semi-cohérente avec la matrice.

L'augmentation du temps de maintien, au-dela du pic de dureté accélére la transformation de

S’ en la phase S incohérente avec la matrice.

Au cours de cette période, la dureté H, diminue car le mécanisme de durcissement est

différent de celui intervenant pour les phases cohérentes avec la matrice

IV.4.2. Influence de I’étain (Sn) sur la cinétique de précipitation des zones GPB Dans I’alliage Al-

2.6%Cu-1%Mg :

Des isothermes de dureté H,(t) ont été établies aux températures T=150 et 200°C (Figure9, 10,

11,12)
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Figure IV .9: Isotherme de dureté a T=150°C de I’alliage Al-Cu-Mg-(Sn).
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Figure IV .10 : Isotherme de dureté a T=150°C de I'alliage Al-Cu-Mg.
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Figure IV .11: Isotherme de dureté a T=200°C de I’alliage Al-Cu-Mg-(Sn)



100

95 Tsmax=ts

—m— T=200°C

or AICuMg

85 -
80 -
L t,

75

1,(Kg/mm2) |
70
65 -
60 |

55

50

45-I " Ll " 3l " 3l " L0l
0,01 01 1 10 100

Temps (h)

Figure IV .12 : [sotherme de dureté a T=200°C de I’alliage Al-Cu-Mg.

Ces isothermes de dureté, établies pour Al-2.6%Cu-1%Mg-(Sn) a T=150et 200°C
montrent, comparativement a celles de Al-2.6%Cu-1%Mg établies aux mémes temperatures
Figure (10,12) que les temps pour lesquels, les zones GPB et la phase S” sont formées

totalement, diminuent lorsque la température augmente

T(°C) 150 200

t,=teps uax () de AICuMg 1,36 1

t2=tGpB MAX (h) de AICUMgsn 1 << 0,01

t3=ts"max(h) de AICuMg 70 40

t3=tsmax(h) de AlCuMgSn 20 3

Tableau IV.5 : maximum de formation des zones GPB et de la phase S" avec la température.
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IV.5. Cinétique de formation des zones GPB :

IV.5.1. Fraction transformée (pour Al-2.6%Cu-1%Mg) :

La fraction transformé relative, f(t), des zones GPB formées durant le temps t a une température de
vieillissement T est déterminés par mesure de microduremetre en utilisant I’expression :
f(t)=V cra(t)/ V cps max

OU V gpg max €St le volume occupé par toutes les zones GPB, V gpg(t), le volume occupé par les zones
GPB dans I’échantillon vieilli durant un temps t, et f(t), est relié a I'accroissement de dureté par la

relation de GLEITER et HORNBOGEN:

AH ) Y
f (t)o{—vj [87].
HV max HVO

ou Hyg, dureté de I"échantillon non vieilli, Hymax , €St le maximum de dureté et

A Hy(t)=Hy(y-Hvo .

Les figures 13, 14, 15,16 des cinétiques de formation des zones nous permettent, par
extrapolation, de déterminer les temps d’incubation t; de ces zones, pour les températures 90, 130,

160,200°C

10| —m— T=90°C

0,8

0,6 -

04 |-

0,2 -

il P | Y
1E-3 0,01 0,1

t(h)

Figure |V .13: Cinétique isotherme de précipitation des zones GPB a 90°C.
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Figure IV. 14:Cinétique isotherme de précipitation des zones GPB a 130°C.
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Figure IV. 15:Cinétique isotherme de précipitation des zones GPB a160°C
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Figure IV .16: Cinétique isotherme de précipitation des zones GPB a200°C.
T(°C) 90 130 160 200
t; (h) 0.020 0.0133 0.0113 0.010

Tableau IV.6 : Temps d’incubations exprimées en heures pour différentes températures de revenus

obtenus par extrapolation.

IV.5.2. Energie d’activation de la diffusion au cours de la germination et la croissance des zones

GPB :

Les figures (17,18) montrent que les temps nécessaires pour qu’une fraction transformée soit
atteinte, varient selon la loi d’Arrhénius t=A exp(Q/rr ) OU A est une constante, Q, 1’énergie

d’activation, T, la température et R, la constante des gaz parfaits. En représentant In(t) en fonction de
1 _— Q. e
? , on détermine Q (pente de la courbe :E) I’énergie d’activation de la diffusion au cours de la

germination et de la croissance est faible et caractéristique d’une diffusion rapide en raison de la

sursaturation importante en lacunes.
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Figure IV. 17 : Détermination de I’énergie d’activation au cours de la germination des zones GPB dans
I'alliage Al-2.6%Cu-1%Mg.
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Figure |V .18 : Détermination de I’énergie d’activation au cours de la croissance des zones GPB dans
I'alliage Al-2.6%Cu-1%Mg




Energie d’activation au cours de la germination Energie d’activation au cours de la croissance
Q (KJ/mole) Q (KJ/mole)

9.063 £0.52 29.018 +8.071

Tableau IV.7 : Energie d’activation apparente de la germination et de la croissance.

1V.5.1.2. durée de vie T des zones GPB :
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Figure 1V .19 : Variation de t en fonction de la température.

Dans le domaine de températures 25->230°C, domaine d’existence des zones Guinier —
Préston-Bagaryatsky, la loi de variation de Tt en fonction de la température T serait de la forme t

=Aexp (-BT), A et B étant des constantes dépendant de I'alliage.

Al-2.6%Cul%Mg. La détermination expérimentale de ces constantes nous donne comme loi de

variation t(h)= 20.85exp-0.015T.




IV.5.1.3. parametre de croissance

Les parametres n, et k sont déterminé a partir de la loi de JIMAK : F=1-exp (-kt)"
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Figure IV .19 : Détermination des parametres de croissance n, k des zones GPB dans I'alliage  Al-

2.6%Cu-1%Mg a T=90°C.
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Figure IV. 20 : Détermination des parametres de croissance n, k des zonesGPB dans I'alliage Al-

2.6%Cu-1%Mg a T=130°C.
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Figure IV. 21 : détermination des parameétres de croissance n, k des zones GPB dans I'alliage Al-

2.6%Cu-1%Mg a T=160°C.
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Figure IV. 22 : Détermination des paramétrlé}@} croissance n, k des zones GPB dans I'alliage Al-

2.6%Cu-1%Mg a T=200°C



T(C°) n k
90 1.68 4
130 5.06 5.06
160 2.31 16.75
200 2.105 25.93

Tableau IV.8 : Parameétres de croissances n, k a différentes températures de revenu.

> Lesvaleurs de n indiquées au tableau ci-dessus, montrent que le mode de précipitation est
hétérogene et que la germination se fait généralement aux coins des grains [88].

> Lesvaleurs de k montrent qu’avec 'augmentation de température la vitesse de

transformation k augmente.

IV.5.1. Fraction transformée pour Al-2.6%Cu-1%Mg-(Sn) :

1,0 - —m— T=150°C I u

0.8
0.6 4
0.4
0.2

0,0 H

1E-3 0,01 0,1

t(h)

Figure IV .23: Cinétique isotherme de précipitation des zones GPB a T=150°C(AICuMg).
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Figure IV. 24:Cinétique isotherme de précipitation des
zones GPB a T=150°C AlCuMg-(Sn).
T(°C) 150°C AlCuMg 150°C AlCuMg-(Sn)
t;i (h) 0.0105 0.0100

Tableau IV.9 : Temps d’incubations exprimées en heurs pour la température

de revenu T=150°C obtenus par extrapolation.

A 150°C, les zones GPB a se former, pour AlICuMg, au bout d’un temps t; h alors que pour
AlCuMg(Sn) la formation de ces zones commence aprés un temps t' ~0.01h.t' < ti, il y a

accélération de la précipitation des zones GPB.




Conclusion



V. Conclusion

Apres leur préparation les solutions solides Al-2 .6%Cu-1%Mg et Al-2 .6%Cu-1%Mg -

(Sn) (en masse) ont été caractérisées par diffraction des rayons X.

La caractérisation par diffraction des rayons X montre que I’échantillon est homogene, a
partir du spectre de I’alliage Al2.6%Cul%Mg, nous avons déduit le parametre de maille

a(°A) de I’alliage homogénéisé

Puis un traitement thermique adéquat a permis leur précipitation qui a été étudiée par

microdureté par 1’établissement d’isochrone et d’isothermes de dureté.

Cette étude a mis en évidence deux effets, celui de la température et celui causé par
I’ajout de 0.02%$Sn :

> Une accélération de la précipitation des zones Guinier-Preston-Bagaryatsky
(GPB) et de la phase métastable semi-cohérente S” lorsque la température
augmente.

> Une accélération de la précipitation des zones GPB et de la phase métastable
S”, due a I’ajout de Sn.

Ces effets sont dus d’une part a I’accroissement du coefficient de diffusion des atomes
de soluté lorsque la température augmente, et d’autre part, a 1’existence de nouveaux sites de

germination créés par les atomes de Sn.

Les cinétiques de précipitation des zones Guinier-Preston-Bagaryatsky nous permettent

de déterminé les temps d’incubation t; des zones GPB

Les courbes In(t) en fonction de /T nous permettent de déterminer 1’énergie

d’activation de la diffusion au cours de la germination et de la croissance.

La représentation de In In (1/1-F) en fonction de In(t) nous a permis de déterminer les

parametres de croissance n, k des zones GPB.

% Les valeurs de parametre de croissance n montrent :
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Pour les traitements de revenu T=90°, 130°et 200°C, apres la sursaturation la
germination serait au coin des grains, cependant, pour la température de revenu T=130°C la

germination serait aux parois des grains.

% Les valeurs de K montrent qu’avec 1’augmentation de la température la vitesse

de transformation augmente

La courbe de la durée de vie des zones GPB en fonction de la température
montre que I’équilibre métastable des zones GPB est diminue avec
I’augmentation de la température, et peut étre a partir de la température environ

230°Celsius les zones GPB n’existent plus.
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