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Introduction

Introduction Générale

Les matériaux en général et les métaux en particulier prennent une place importante
dans tout développement industriel ou progres technologique. Vu les exigences de I’industrie
moderne, de nombreux programmes de recherches sont en route pour le développement
d’autres matériaux plus performants et moins colteux tels que les composites. Les alliages
métalligues occupent une place importante, car les caractéristiques de ces derniers

s’améliorent de jour en jour gréce aux recherches.

L’industrie technologique de pointe est aujourd’hui axée sur la recherche de nouveaux
matériaux aux propriétés microstructurales homogenes et éaborés par des techniques moins
colteuses et performantes. Les propriétés physico-chimiques d’un matériau dépendent de sa
microstructure. Ainsi, une connaissance détaillée de la microstructure est une étape trés
importante dans la conception de matériaux. L'aluminium est I'un des métaux les plus utilisés.
L aluminium et les aliages d’aluminium représentent une importante catégorie de matériaux
due a leur haute valeur technologique et leur large application spécialement dans |le domaine

aérospatial, les véhicules motorisés et I’industrie ménagere.

Des traitements thermiques et mécaniques permettent d’obtenir une microstructure
adéquate en vue une d’une utilisation optimale des alliages.

Ces traitements provoquent des transformations de phases a I’état solide responsables
de la formation de composés et introduisent des défauts linéaires conduisant ala formation de

nouveaux grains.

Dans notre travail, nous nous proposons de mettre en évidence la précipitation des
phases métastables dans I’alliage Al- 15% Zn (en poids) et de déterminer les différentes

contributions au durcissement de I’alliage.

La précipitation d’une solution solide sursaturée est une transformation de phases
résultant d’un processus de germination et croissance ou d’un processus de décomposition
spinodale.

Une solution solide sursaturée Al-Zn évolue vers I’équilibre selon la séquence :

a* —» o+ zones GP (sphériques) — o + zones GP (ellipsoidales) —» o +Phase
métastable R (rhomboédrique) . o +Phase métastable a’ (cubique) — . o +Phase

d’équilibre stableriche en zinc 3 (hexagonale).
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Cette évolution peut étre accélérée par des traitements thermiques de revenu. Les
phases preécipitées étant responsables d’un durcissement structural de I’alliage, la cinétique de
précipitation des phases métastables dans I’alliage Al-Zn est éudiée a I’aide d’une méthode

basée sur des mesures de dureté.

Ce mémoire s’articule autour de quatre chapitres.

Un premier chapitre, consacré aux généralités, décrit les principes de transformation
de phase al’état solide et les phénomenes de durcissement dans les alliages.

Un résumé des différents résultats obtenus sur e systéme Al-Zn constitue le deuxieme
chapitre.

L es techniques expérimental es utilisées sont présentées dans le troisieme chapitre.

Le quatriéme chapitre est consacré aux résultats et aleursinterprétations.
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Chapitre 1 Généralités sur les solutions solides

|.1 Lessolutions solides

La notion de solution solide est une notion thermodynamique. C’est un mélange

de corps purs formant un solide homogéne.

Dans un métal pur A, on peut gjouter des atomes étrangers B sans modifier la structure
cristalline du métal de base A : I’élément B entre en solution dans A. A et B forment la
solution solide AB. L’atome B est un élément d’alliage. Une solution solide peut exister dans
un large domaine de composition et pour toute composition de ce domaine, le matériau est
homogeéne. Sa structure et ses propriétés différentes de celles des compositions voisines.

La solution solide AB peut étre de substitution ou d’insertion selon que les atomes de
I’élément B se substituent a des atomes de I’élément A ou occupent des sites intersticiels du

réseau de I’élement A. (figurel.1, figure 1.2)

Atome B
00909, ik
0, 60000¢
000 00 00 FHOREHEODD
000 00000 000899808
H9O0680909)
0000000000
uog O 9900800085
%’i’l‘i‘l“:' #609800990)
.f ot ‘

Figurel.l: Solution solide de substitution. Figurel.2 : Solution solide d’insertion.

Deux éléments A et B forment une solution solide AB s’ils satisfont aux regles
empiriques, nécessaires mais non suffisantes, de Hume-Rothery. Ces regles tiennent compte

des effets de taille, d’électronégativité, de vaence et de concentration éectronique.

La solution solide AB formée peut étre limitée ou illimitée selon que la solubilité de
I’élément B dans A soit partielle ou totale.
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Une solution solide AB est caractérisée par son diagramme d’équilibre donnant les
domaines d’existence des phases atoutes températures et a toutes concentrations.

Ces diagrammes sont a un seul fuseau s A et B solubles en toutes proportions ou

présentent des limites de solubilité si A et B sont partiellement miscibles (figure 1.3.a, figure
1.3.b).

|.2 Composésintermétalliques

Les composés intermétalliques sont des composés stables de steechiométrie bien
définie Ax By, dans un domaine de concentration étroit, de structure ordonnée et généralement

différente de leurs constituants.
|.3 Diagramme d’équilibre

La solubilité de I’éléement B dans le métal A dépend de la température. Les
diagrammes d’équilibre ont pour objet de définir, en fonction de cette derniere, I'éat physique
de I’alliage dans des conditions ou la cinétique de transformation est suffisamment lente pour
gu'a chague instant soit réalise I'équilibre thermodynamique. Un diagramme d'équilibre
représente les transformations solide-liquide ou solide-solide d’un alliage, et les domaines
d’existence des différentes phases en fonction de la concentration et de la température (figure
|.3.aet figurel.3.b).
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Figurel.3: Diagrammesd’équilibre

a) Diagramme d’équilibre d’une solution solide unique illimitée
b) Diagramme d’équilibre présentant une réaction eutectique, solution

solide limitée.

L’alliage a concentration xo est entierement liquide & latempérature T supérieurea Tu.
Lors d’un refroidissement suffisamment lent, la solidification commence a la température T
et s’acheve alatempérature Ts. Dansle cas d’une miscibilité totale, la solution solide obtenue
en dessous de Ts est monophasée (figure 1.3.8). Dans le cas d’une miscibilité partielle, entre
les températures Ts et Twolvus, I’alliage est a I’état de solution solide homogéne. A une
température inférieure a Tsolvus, il @pparait une nouvelle phase dispersée 3, constituée par un
composé intermétallique défini. L’alliage est dans ce cas constitué de deux phases a et 3

(figure 1.3.b) résultant de transformations de phases a I’état solide.
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Ces transformations de phase a I’état solide résultent de mouvements d’atomes, sur
courtes distances, sans diffusion, qui mettent en jeu un déplacement brusque et de faibles
amplitudes d’atomes ou, sur longues distances, par diffuson, qui mettent en jeu le

mouvement lent d’atomes ou de lacunes sur de longues distances.

La diffusion des atomes est favorisée par I’agitation thermique et la présence
d’imperfections abaissant I’énergie d’activation de ladiffusion.

|.4 Précipitation dansles solutions solides

L’apparition d’une seconde phase au sein des solutions solides est observée dans des

systemes ou la solubilité du soluté dans le solvant est limitée (figure 1.4).

TA

Liguide

Liguidus
- Q

i Solidus

selidus
ot

ﬁ =l 4+ Lig.

S

Solution Sol.

B

Figurel.4 : Diagramme d’équilibre d’un alliage binaire (A-B) présentant une limite
de solubilité.
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Lorsque I’alliage, de concentration Xo, est maintenu a température T« comprise entre
To et T1 pendant une durée suffisante pour que I’état d’équilibre, a la température To, Soit

atteint, il setrouve dans un état de solution solide homogene a.

Lorsqu’il est refroidi lentement, a partir de T1 se forment des germes de la phase
d’équilibre . La solution solide obtenue a une température T < T1 est biphasée a+f. Lorsqu’il
est refroidi rapidement par trempe, la solution solide obtenue est une solution solide hors

équilibre sursaturée en atomes de soluté et en lacunes.

A une température T < T1, cette solution solide, de concentration xo, évolue vers
I’équilibre, caractérisé pour la précipitation d’une phase d’équilibre, en passant par un ou

plusieurs états métastables caractérisés par |a précipitation de phases métastables :
O* SUrsaturée g 01 + phased’équilibre métastable . 02+ phase d’équilibre stable
La précipitation d’une phase résulte d’un processus de germination et croissance ou de
décomposition spinodale.

A I’équilibre, la solution solide de concentration xo est constituée de deux phases o et
B de concentration respectives Xa €t xg en atomes de soluté déterminée a partir de la variation
de I’enthalpie libre de I’alliage alatempérature T (figure 1.5).

AG &

Figurel.5: Enthalpielibre d’un alliage binaire AB a une température T.
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Lorsgue xo est comprise entre les concentrations correspondant aux points d’inflexion,
x1 et x2, I’évolution alieu par décomposition spinodale. Lorsque Xa < Xo < X1 0U X2 < Xo < Xg,

I’évolution alieu par germination et croissance.
|.4.1 Germination

Quand un embryon de la phase B apparait au sein de la phase mére a, la variation
d’enthalpie libre correspondante AG comprend I’accroissement  d’enthalpie libre
correspondant au passage de la phase o ala phase 3, AGv = V. Agv, ou Agv est I’énergie par
unité de volume et V, le volume formé, I’énergie interfaciale, AGs =ysouy est I’énergie par
unité de surface et s, la surface formeée, et I’énergie de la déformation éastique due au

changement de volume et ala distorsion produite par le changement de réseau cristallin, Age.

Si I’on néglige le terme de distorsion et si I’on admet que I’embryon est une sphére de

rayon r, I’enthalpie libre est donnée par :
AG(r) = AGv .(4/3).1.r) + 4mrly
L’ enthalpie AG(r) est maximale, (0(AG(r))/or) = O, pour unetaille critique r (figurel.6) :
0(AGv .((4/3).T[.r3) + 4.n.r2.y)/6r =0 pour r= -2.yIAGv
AG = ((43).1.(y1(6. AGw2))) + 4T.(y /(4. AGw))
AG' = (41UAGv).(4y13)

Pour des considérations thermodynamiques les embryons de tailles inférieures a la
taille critique se dissolvent et les embryons de tailles supérieures a la taille critique se

dével oppent et forment des germes.
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A G
va— Energie de surface (Ag,)

aEt) | aosna s o
e
P I
0 = |

Frergie de volnme + énergie alastinque (Agv ., Agd)

Figurel.6 : Variation d’énergie libre AG(r).

|.4.2 Croissance

La croissance des germes se produit plus lentement que la germination, car elle

nécessite une migration atomique importante.

Lors d’un recuit prolongé & haute température, le nombre de particules du précipité
décroit tandis que la taille moyenne des particules augmente. Le soluté diffuse des régions

voisines des petites particules vers celles qui entourent |es grosses.

Ce processus résulte de la tendance du systéme a réduire son enthapie libre en

diminuant la surface totale des cristaux et par conséquent, I’énergie interfaciale.
|.4.2.a Cinétique de croissance

La cinétique de croissance, contrdlée par la diffusion d’atomes de soluté, obéit alaloi
de Johnson-Mehl-Avrami-Kolmorov (JIMAK) [1,2,3], selon laguelle la fraction transformée
correspondant au volume occupé par la phase précipitée au cours de la précipitation a un

instant t rapporté au volume occupé par la phase al’équilibre métastable ou stable Vmax,
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F = est donnée par : F(t) = 1-exp(-kt)"

max

ou F est fraction transformée, t, le temps de maintien isotherme, k, la constante globale de
vitesse de latransformation, et n, le paramétre de croissance.

Le développement de I'équation de IMAK conduit a:

F = 1-exp(-kt)"

1-F = exp(-kt)"  soit : In(1-F)= (-kt)"

In(1/1-F) = (kt)"
In(In(1/1-F)= n In(kt)
In(In(1/1-F)) = nIn(k) + nIn(t)
Les parametres n et k sont déterminés a partir de la courbe In(In(1/1-F)= f(In(t)).

|.4.3 Coalescence

A la fin de la croissance, la force motrice disponible pour faire croitre les précipités
par un apport de soluté de la matrice devient trés faible. Les précipités coalescent pour
minimiser leur énergie de surface. Les petits précipités ont une solubilité plus importante que

les gros et se dissolvent, alors que les gros préci pités croissent.
|.4.4 Décomposition spinodale

En un point de la solution solide, I’apparition d’une petite fluctuation de composition
passant de Xi a Xi’, engendre locaement un gradient de composition. Au gradient de
concentration en élément B est lié un gradient de potentiel chimique qui induit un flux de

matiere B dirigé dans le sens des potentiel s chimiques décroissants (figure 1.7).

10



Chapitre 1

Généralités sur les solutions solides
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Figurel.7 : Variation du potentiel chimique en fonction de la composition dansle

domaine de miscibilité [4].

Dans le domaine de décomposition spinodale, une fluctuation de concentration de Xi a

Xi” se traduit par une diminution du potentiel chimique du constituant B et une augmentation

du potentiel chimique du constituant A. Selon laloi de Gibbs, les constituants B adjacents ala

zone ou la fluctuation de composition s’est produite, diffusent vers cette derniere zone dans le

sens inhabituel des concentrations croissantes tandis que les constituants A vont s’en éoigner.

Il apparait alors dans le matériau des zones de plus en plus enrichies en atomes B et d’autres

zones de plus en plus appauvries en atomes B (figure I-8-stade I1, figure I-8-stade I11).

Kp

}{.e._.

P e TN A .
N gt
B
{I] stade (i) stade {lll) stade
inital intz=rmediaire final

Figurel.8: Progression d’une petite fluctuation dans la lacune de décomposition

spinodale[4].
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Chapitre 1 Généralités sur les solutions solides

|.5 Méthodes d’étude de la cinétique de précipitation

Des méthodes telles que la microscopie éectronique a transmission, conventionnelle
ou a haute résolution, la diffraction des rayons X ou la calorimétrie différentielle permettent

une mesure directe de la fraction transformée.

Les méthodes directes permettent également d’observer I’évolution de lataille et de la

forme des particul es préci pitées au cours des traitements de revenu.

Pour une température de revenu donnée, la cinétique de précipitation peut étre suivie
par différentes méthodes indirectes et particuliérement, par une méthode basée sur des

mesures de dureté.

Selon Merle [5], au cours de la précipitation d’une phase, la dureté d’un aliage
contenant une fraction transformée F, représentant |e volume occupé par la précipitée pendant
la transformation rapporté au volume occupé par la précipitée a I’équilibre métastable, est

donné par :
Hv(t) = EHvmax + (1-F).Hv(0)

ou Hv(t), est la dureté de I’alliage a un instant t, Hvmax, la dureté de I’alliage lorsgue la

précipitation est maximale et Hv(0), celle de I’alliage trempé.
|.6 Phénomeéne de durcissement dansles alliages
L es propriétés mécaniques d’un matériau, sont liées asamicrostructure [6,7,8].
Le durcissement d’un aliage résulte de I’entrave au mouvement des dislocations.
1.6.1 Durcissement par réduction delataille desgrains

La taille des grains est gouvernée par la composition chimique du matériau et
I”histoire thermique et mécanique subie par le matériau [6,7,8].

Les joints de grains constituent des obstacles importants au mouvement des
dislocations. La réduction de la taille des grains augmente la densité des joints de grains et

améliore les propriétés mécaniques [8,9].
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Chapitre 1 Généralités sur les solutions solides

La loi de Hall-Petch [10,11] (équation. I. 1) donne la contrainte d’écoulement des
dislocations o en fonction de lataille des grains:

0 = go + k.(Ud") (1. 1)

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

contrainte d’écoulement ¢ alamicrodureté H v [12].
Hv=3.0 (1.2)
ains, Hv = Ho + k .(1/d"?) (.3)

oucest la limite d’élasticite du mateériau, k, k’, Hoet 0o, des constantes intrinséques du

matériau, Hv, lamicrodureté, et d, lataille moyenne des grains.

| .6.2 Durcissement en solution

Ce type de durcissement est obtenu par addition d’éléments d’alliage en solution
responsables d’une force de freinage qui doit &re surmontée par une augmentation de la

contrainte appliquée cette contrainte est donnée par :

0 =kx
ou k est une constante et X, la concentration de I’alliage en atomes soulte.
[.6.3 Durcissement par déformation plastique ou écrouissage

Dans un matériau déforme, la densité de dislocations augmente. Les dislocations

interagissent entres elles et durcissent le matériau.
[.6.4 Durcissement par précipitation ou durcissement structural

Le durcissement structural résulte de I’interaction entre les dislocations en mouvement
et les particules précipitées. Au cours de leur mouvement, les dislocations cisallent les

précipités cohérents et semi-cohérents et contournent |es préci pités incohérents.

Les précipités sont cohérents ou semi- cohérents avec la matrice lorsqu’il y a
continuité entre le réseau cristallin de la matrice et celui des précipités ou que la continuité est

assurée par des disocations (figure 1.9.a, figure 1.9.b).
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Chapitre 1 Généralités sur les solutions solides

Les précipité sont incohérents s’il n’y ou aucune relation d’orientation entre le réseau
delamatrice et celui des précipités (figure 1.9.c).

Figurel.9 : Différentstypes de précipites :
a- précipités cohérents, b- précipités semi-cohérents, ¢c- précipitésincohérents.
|.7 M écanisme de dur cissement

|.7.1 Effets a courte distance

Au cours de leurs mouvements, les dislocations peuvent cisailler ou contourner les

précipités.
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Chapitre 1 Généralités sur les solutions solides

|. 7.1.a Cisaillement des précipités par les dislocations

Les précipités ne peuvent-étre cisaillés que s’ils sont cohérents ou semi-cohérents de
sorte que la dislocation puisse glisser de maniére continue de la matrice dans les précipités

(figure1.10).

Ce mécanisme engendre la création de nouvelles interfaces précipité-matrice.

20 %\ 2 L

g
T_':-J.O _____ _O----O.l-_--, vue de profil
s

S+dS

o contrainte appliquée dans le plan de glissement de la

dislocation

Figurel.10 : Cisaillement d’un précipité cohérent dansle plan de glissement
d’une dislocation [13] .

L es précipités ordonnés sont cisaillés par des pairs de dislocations qui forment une
paroi d’antiphase dans le plan de cisaillement (figure 1.11), la deuxiéme dislocation de la paire

rétablit I’ordre détruit par lapremiére.
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Figurel.11 : Représentation schématique de la paroi d’antiphase formée lorsdu

|.7.1.b Contour nement des précipités par lesdislocations

passage d’une dislocation [13].

Lorsque les particules cohérentes est semi cohérentes deviennent plus dures que la

matrice, les dislocations en mouvement ne peuvent pas les cisailler et les contournent par

glissement primaire ou par glissement dévié. Les particules incohérentes sont contournées par

|es disocations selon |e mécanisme d’Orowan.

[.7.1.b.1 Contournement d’Orowan

La dislocation franchit le précipité incohérent par contournement d’Orowan

(figure 1.12), tout en restant dans son propre plan de glissement. Une fois I’obstacle

contourné, les deux brins de la dislocation de recombinent laissant autour du précipité une

boucle de dislocation.
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Figurel.12 : Représentation schématique du mécanisme de contournement d’Orowan.

|.7.2 Effets a distance

Les effets a distance résultent de microcontraintes internes au matériau dues a I’écart
entre les constantes d’élasticité de la matrice et des précipités, de la force d’interaction
précipité-dislocation genérée par la différence de module de cisaillement entre le précipité et
lamatrice et de I’interaction entre le champ de distorsion élastique autour des précipités et le

champ de déformations associées aux dislocations.
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Chapitre 11 Systéme Al-Zn

1.1 Lesystéme Al-Zn

Le nombre d’études significatives sur le systéme Al-Zn est limité tant par la rapidité
des cinétiques que par la complexité des expériences mises en jeu et les difficultés de leurs
interprétations. C’est pourquoi I’étude des mécanismes de décomposition s’oriente depuis
guelques années vers la recherche de données convergentes obtenues par diverses techniques

expérimentales.
I1.2 Diagramme d’équilibre du systeme AlZn

L’intérét porté al’alliage Al-Zn est d alalarge lacune de miscibilité que présente son
diagramme d’équilibre et a [I’apparition, apres trempe et revenu, de phases
thermodynamiquement métastables. La décomposition de la solution solide peut alors
théoriquement d’effectuer soit par germination et croissance [14,15] soit par décomposition
spinodale [16].

Le diagramme d’équilibre de I’alliage Al-Zn (figure 11.1) illustre le phénoméne de

transformation de phases tres variées avec latempérature et |a vitesse de refroidissement.

Il présente un eutectique a 88,7% pour une température de 381°C, et une solubilité
limite du zinc dans I’aluminium de 16,5% a 220°C. Le domaine monophasé de la solution
solide (0) est trés étendu. Il est interrompu par une lacune de miscibilité de température
critique Tc = 351°C [17]. La solution solide (3 riche en Zn a une solubilité maximale de 2,8%

en atomes alatempérature eutectique et a une structure cristalline hexagonal e compacte.
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Figurell.l: Diagramme d’équilibre des phases du systeme AlZn [ 18].

La simplicité du diagramme de phases de Al-Zn est en fait tres relative comme le
montrent lesfigures |l (2.a et 2.b) [19-20].

Le digramme d’équilibre stable définit les domaines biphasés de phases incohérentes
caractéristiques d’un état avancé de décomposition homogéne ou des précipitations
hétérogeéne ou discontinue. |l comporte une lacune de miscibilité a-o (c.f.c) limitée asa partie
inférieure  par une transformation monotectoide (figure 11.2.b) publiée par
ANANTHARAMAN et col). [19]. Cette lacune serait plus complexe & haute température.

En dessous de la température monotectoide T=250°C, I’équilibre correspond a la

coexistence des phases aci.c riche en aluminium et Bhc constituée presque essentiellement de
zinc.

Le diagramme d’équilibre est completé par un diagramme d’équilibre métastable
(figure 11.2). Certaines controverses subsistent quant a sa définition et a sa position
précises[19-20].
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Chapitre 11 Systéme Al-Zn

Par des calculs d’énergie élastique, LASEK [21] déduit de la lacune stable o-o et de
son extrapolation a basse température, une courbe délimitant le domaine de démixtion en
phases cohérentes. Les contraintes de cohérence étant faibles pour Al-Zn, la courbe est
décalée de la lacune stable de 20-30°C vers les basses températures. Ces calculs sont vérifiés
par les premieres déterminations expérimentales du solvus de la décomposition homogéne
recensées par MURAKAMI et col [19]. (figurel1.2.a).
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Figurell.2: Diagramme d’équilibre Al-Zn.
a) Diagramme d’équilibre Al-Zn d’apres MURAKAMI et col [19].
Courbe Lm : lacune de miscibilité métastable (solvus de la

décomposition homogene).
b) Diagramme d’équilibre Al-Zn d’apres ANANTHARAMAN et col [ 20] .
Courbe L1 : lacune de miscibilité relative a a'r.

Courbe L> : lacune de miscibilité relative aux zones GP.
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Chapitre 11 Systéme Al-Zn

Récemment, ce diagramme métastable unique est contesté par ANANTHARAMAN et
col [20], qui différencie nettement deux lacunes de miscibilité correspondant a deux types
d’agglomérats riches en Zn: I’'une, L1, figure 11.2.b, concerne I’apparition de la phase
rhomboédrique a'r mise en évidence par un certain nombre d’auteurs [22 a 23], et la seconde,

L2, celle des zones de GUINIER-PRESTON.

Ces résultats divergents soulévent d’ailleurs les problemes d’une semi-cohérence de la
phase a'r souvent supposee mais mal établie et du lien éventud entre les zones GP. et la
phase a'r. Les travaux radiocritalographiques [23-24] en différenciant les zones GP.
sphériques, des zones GP. dlipsoidales a champ de déformation rhomboédrique font

implicitement penser & une formation de a'r semi-cohérente a partir des zones GP.

I1.3 Cinétique et mécanisme de la décomposition homogene

Malgré les ambiguités précédemment signalées, I’intérieur de la courbe d’equilibre
métastable réunit, du fait des possibilités de trempe d’alliage a partir d’un large domaine
monophasé, les conditions propices a I’étude de la décomposition dans un intervale de

concentration atomique en Zn allant jusqu'a plus de 50% en atomes (figure 11.2 et figure 11.3).
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Figurell.3: Courbes spinodal es théorique et expérimentale relatives a la lacune de
miscibilité des zones GP. dans Al-Zn.
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Chapitre 11 Systéme Al-Zn

I1.4 Etude en diffusion centrale des R.X de la décomposition spinodale

[1.4.1 Alliage Al-Zn dilués (3 at% < xzn < 12 at%)

Pour ces dliages ou la décomposition spinodale est théoriquement moins probable,
I’apparition quasi spontanée des zones G.P. apres tempe et revenu aux températures voisines
de I’ambiante se traduit comme dans les aliages symétriques par un anneau de diffusion des
R.X. d0 aun effet d’interférences et aun ordre a courte distance entre agglomérats (GUINIER
[25]), ou a I’existence d’une région appauvrie en soluté autour des zones G.P. pendant leur
croissance (WALKER et GUINIER [26]).

L’existence d’une région appauvrie autour des zones G.P pendant leur croissance est
écartée par GEROLD qui montre d’apres des mesures d’intensité intégrée [27] que les alliages

sont completement ségrégés en zones G.P. dés|es premieres mesures.

L’étude des premiers stades de la décomposition a été suivie a basse température
(-45°C) par BONFIGLIOLI et GUINIER [28] sur des aliages a teneur en Zn comprise entre
4,2 et 5 at%. Une breve période de démixtion de la solution solide la plus diluée est observée.
La vérification de la loi de POROD tend a justifier dans ce cas, la présence d’une interface
nette entre les premiers amas détectés et la matrice. La similarité de I’évolution des divers
alliages et le profil en anneau présent dés les premieres courbes suggéerent aux auteurs la
validité de I’effet d’interférence, qui est de plus considéré comme tres compatible avec un
mode spinodale d’initiation des zones caractérisé par une certaine régularité de leur
répartition. Une interprétation du méme type a été adoptée plus récemment par MURAKAMI
[29] pour I’alliage Al 6,8 at% Zn.

I1.5 Différenciation entre ger mination-croissance et décomposition

spinodale

JUNQUA, DELAFOND, NAUDON et cal. [30,31] ralentissent la vitesse de démixtion
par un traitement de trempe a partir du domaine compris entre la courbe de solubilité des

zones et lalacune de miscibilité métastable.
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Leur détermination de la courbe spinodale donnée sur la (figure 11.3), résulte d’une
étude préliminaire différenciant dans I’alliage Al 6,8 at% Zn les cinétiques des processus de

démixtion par germination-croissance et par décomposition spinodale.
I1.6 Précipitation dansle systeme Al-Zn

La précipitation dans les aliages du systéme Al-Zn a fait I’objet de nombreuses études
ayant contribué a la compréhension des différents mécanismes et cinétiques de cette réaction
[32,33].

Cependant beaucoup de questions restent posées a cause de la complexité des phases
formées, car les transformations dans les aliages Al-Zn sont caractérisees par la formation de
phases métastables. Ces phases sont sensibles a la vitesse de trempe [34], a la température

d’homogénéisation et ala concentration de I’alliage.
I1.6.1 Séquence de précipitation

Lorsque la décomposition de la solution solide sursaturée se produit a des températures
inférieures a celle du solvus, ele donne lieu a une série de phases métastables [35]. Une

évolution progressive a été observée par A.Gaber [36] qui propose la sequence :

o*__,.0+ zones GP (sphériques) _, a + zones GP. (ellipsoidales) __, a +Phase métastable
R (rhomboédrique) . a +Phase métastable o’ (cubique) __,. o +Phase d’équilibre stable
richeen zinc 8 (hexagonale).

Les zones de GUINIER-PRESTON (G.P), cohérentes avec la matrice, sont des amas
de soluté.

L es phases métastables R et a'r sont semi-cohérentes avec la matrice.

Laphase 3 est incohérente avec lamatrice.

Cette séquence dépend de la température d’homogénéisation, de la vitesse de trempe,
de la température de revenu, de la concentration en atomes de zinc et des impuretés ou
éléments d’addition [37-38].
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Dans I’alliage Al-Zn, les zones GP sont sphériques et ellipsoidales [39] [40] et
s’ordonnent apres un revenu prolongé a basse température en couches alternées d’atomes de

zinc suivant les plans (100) et d’aluminium [41]. Elles sont tres stables jusqu’a 75°C.

Les zones GP ont une forme sphérique lorsqu’elles sont de petite taille. Elles ne sont
pas déformées par la matrice de structure c.f.c de I’aluminium [41]. J. Deguercy et al. [42] ont
remarqué qu’a partir d’une taille critique, la tension appliquée par la matrice déforme le
réseau en structure rhomboédrique et la zone GP prend la forme d’un €elipsoide de petit axe
paraléle a la direction<111l>. En croissant, ces zones se regroupent pour former la phase
métastable « R » rhomboédrique (figure 11.4). [43]

Figurell.4: (a) Zones GP sphériques. (b, ¢) : Zones GP ellipsoidales ou précipités
rhomboédriques aplaties dans les plans (111). [ 44]

La phase R, rhomboédrique et semi- cohérente avec la matrice, est adoucissante ou
durcissante selon les auteurs.

Les phases a’et a cubiques, et incohérentes avec la matrice, sont adouci ssantes.

Lafigure I1.5, illustre une version plus ancienne du diagramme d’équilibre du systeme

Al-Zn, avec les limites de solubilité métastables. Les zones G.P et la phase R sont les phases
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Chapitre 11 Systéme Al-Zn

métastables qui se forment par le processus de précipitation continue. L’apparition de ces
phases montre e comportement complexe de la précipitation dans le systeme d’alliages

Al-Zn. Les phases métastables apparaissent sous forme de zones de Guinier-Preston et
commencent souvent par I’apparition de ségrégations ou amas qui conservent la structure de

lasolution solide o et qui sont totalement cohérents.

TN
: ] |

600

at.%dn

Figurell.5: Diagramme d’équilibre du systeme d’alliages Al-Zn avec les courbes de
solubilité métastables [45].

Les diagrammes de diffraction des rayons X sont compatibles avec les réseaux directs
et réciproques de la matrice et d’une famille de précipités schématises sur la (figure 11.6). La
maille du précipité est un rhomboeédre déduit d’une maille c.f.c. par une ssmple contraction de
3% suivant un I’axe [111]. Bien que les parametres de cette phase déterminés par microscopie
soient peu précis, les résultats obtenus a=4,0 + 0,05 A, et a = 91,8° + 0,3 sont proches des
valeurs du réseau de la phase o'r données par MERZ-GEROLD [36] a=3,98 A et a = 91,5 et
par SIMERSKA-SYNECEK, a=3,99 A et o = 91,36". [46]
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Figurell.6 : Représentation schématique des réseaux réeciproques (a) et relatifsa la
matrice (c.f.c) et a une des 4 familles de disgues a'r (rhomboédrique). [46]
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[l Techniques expérimentales

[11.1 Elaboration

Les dliages Al-15%Zn, Al-20%Zn, Al-25%Zn, Al-30%Zn, (en masse) sont obtenus
par fusion d’aluminium et zinc de 99,99% de pureté dans un four a moufle (figure I11.1) de
type Thermolyne préalablement chauffé a 850°C. Les dliages en fusion sont maintenus a
cette température pendant 30 minutes puis refroidis lentement jusqu’a la température
ambiante.

Figurelll.1l: Dispositif d’élaboration

[11. 2 Préparation métallographie

Le polissage est réalisé a I’aide d’une polisseuse de type MECAPOL 200 PRESI
(figure 111.2) utilisant un disgue abrasif tournant a une vitesse de quelques centaines de tours
par minute sous un jet d’eau.

Le dégrossissage est réalisée en utilisant une série de papiers revétue de carbure
silicium (SIC) dont le grain est de plus en plus fin (180, 400, 600, 800, 1000, 1200, 1500,

27



Chapitre 111 Techniques expérimentales

2000, 4000). A chaque fois que la granulométrie est changée, on effectue une rotation de 90°

pour éiminer les stries.

Le finissageest réalisé a I’aide d’un feutre et une péte diamantée de 1lum de

granulométrie pour obtenir une surface miroir sans stries.
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Figurelll.2 : Polisseuse MECAPOL type 200 PRES.

[11. 3 Traitementsthermiques

[11.3.1 Traitements d’homogénéisation

Les échantillons sont homogénéisés & 320°C pendant 2 jours dans un four électrique
tubulaire vertical kKADAMEL» (figure I11.3.a) pouvant atteindre une température de1100°C.

Un creuset en graphite contenant I’échantillon est suspendu au milieu de I’enceinte du

four al’aide d’un fil de tungstene (figure 111.3.b).
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Figurelll.3: Dispositif expérimental d’homogénéisation.
a- Dispositif d’homogénéisation.

b- Représentation schématique du dispositif d’homogenéisation.

Latrempe est assurée par simple chute libre de I’échantillon dans un bac rempli d’eau

situé en dessous du four.

Les échantillons obtenus sont découpés, finement polis, rehomogénéisés a 320°C,
trempés al‘eau, puistraités thermiquement a différentes températures de revenu.
[11.3.2 Traitements de revenu

Les traitements de revenu sont effectués dans une étuve de type TETHY' S (figure [11.4)
pouvant atteindre une température de 200°C. Pendant les traitements thermiques de revenu,

les échantillons sont placés dans des bains d’huile.
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Figurelll.4 : Etuve pour traitement de revenu.

[11. 4 Techniques de caractérisation
[11. 4.1 Microscopie optique

Les observations métallographiques des microstructures de I’alliage Al-Zn sont
réalisées a l’aide d’un microscope optique a réflexion de type ZEISS IM 35 (figure I11.5). La
morphologie des grains est révélée a I’aide du réactif de Keller composé de 90 ml d’eau
distillé, de 2,5 ml d’acide nitrique HNOs a 65%, de 1,5 ml d’acide chlorhydrique HCL a 32%,
et de 1 ml d’acide fluorhydrique HF a40%.

Ladurée de I’attaque chimique est de quel ques secondes.

La taille moyenne des grains est déterminée par une méhode dont le principe est le
comptage du nombre de grains, soit par la technique planimétrique de JEFFERES, soit par la
technique de lalongueur interceptée de HEY N (figure 111.6 (figure I11.6.aet figure 111.6.b)) ou
par laméthode de comparaison qui utilise un oculaire de comparaison sur lequel on superpose
partiellement a I’image de la structure I’image sur cliché pour la comparaison selon la
méthode ASTM, ou selon les échelles Européennes de comparaison AFNOR (France),
UNIMET(ltalie).
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Figurelll.5 : Microscope optique de type (Ziess IM35).

Tew M Divarsin sl oo seaHE T

Figurelll.6 : Méthode par Intersection (méthodé de HEYN).
a- Méthode des lignes I ntercepteées.
b- Représentation de la méthode de HEYN sur I’échantillon Al-20%Zn (en poids).
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[11.5 Mesuresde microdureté
[11.5.1 Essais de microdureté

La mesure de microdureté est basée sur la détermination des dimensions d’empreintes
produites dans le matériau par enfoncement d’un pénétrateur, sous I’action d’une charge

appliquée.

Lerapport de laforce appliquée F alasurface S de I’empreinte donne la dureté H.
Ladureté H est définie par larelation :
H=FS
ou F est laforce appliquée par lacharge, et S, lasurface de I’empreinte.

Dans la méthode Vickers (figure 111.7), que nous avons employée, le pénétrateur
(figure 111.7.8) est une pyramide en diamant a base carrée dont I’angle au sommet entre deux

faces triangulaires vaut 136° (figure 111.7.b).
Ladureté Vickers est définie par le rapport :

Hv =P/S

ou P la force appliquée exprimée en Kg par le pénétrateur et S, la surface de I’empreinte
exprimée en mm>.

Les mesures de microdureté Vickers sont réalisées sous une charge de 100 g a I’aide
d’un microduremetre de marque SHIMADZU (figurelll (8.a et 8.b)).

La dureté est donnée par :
Hv = 1,8544(P/d%)

ou P est la charge appliquée sur le pénétrateur exprimée en kg, et d, longueur moyenne des
diagonales de I’empreinte exprimée en um. Chague point porté sur la courbe est la moyenne d’un

minium de huit essais de dureté. La charge est appliquée pendant une 10 secondes.
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Figurelll.7 : Essai dedureté Vickers.
a- Représentation schématique du pénétrateur et de I’empreinte.

b- Schéma de I’empreinte pour I’échantillon Al-30%Zn (en poids).

Figurell1.8 : Microduremetre.
a- Microduremétre de type (SHIMADZU).
b- Les ééments de base de microduremétre.
(1/ Pénétrateur pyramidal, 2/ Objectifs microscope, 3/ La charge, 4/ Porte d’échantillons).
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[11. 6 Traitements mécaniques

Dans ce travail, nous avons déformé plastiquement I’alliage par laminage al’aide d’un
laminoir detype FOV (figurelll (9.aet 9.b)). Le laminage est réalisé a température ambiante.

Le taux de laminage, obtenu aprés un nombre de passage de I’échantillon dans le

laminoir, est donnée par :
T = ((hi -hr)/hi) x100

ou hi et hr étant les épaisseursinitiale et final de I’échantillon.

Deux cylindres axisymétriques I

a b

Figurelll.9: Laminoir.
a- Représentation schématique laminoir de type FOV.

b- Deux cylindres axisymétriques tour nant autour de leurs axes.
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[11.7Analyse calorimétrique
La calorimétrie différentielle a balayage permet de mesurer la variation de flux de
chaleur entre une capsule contenant I’échantillon a analyser et une capsule vide servant de

référence.

Cette mesure permet d’enregistrer tous les changements d’état ou transition,
exothermique ou endothermique de I’échantillon, lorsqu’il est soumis a un cycle de

températures.

L’appareil employé est de type TA Instruments modéle DSC Q10 (figure 111.10), La
masse de I’échantillon dans la capsule est de 15,20 milligrammes.

Les capsules sont soumises a un flux d’azote a 50 ml/min afin d’éviter tout processus
de dégradation facilité par la présence d’oxygene. Les balayages sont effectués de 10°C a
300°C a la vitesse de 10°C/min. Les courbes obtenues sont enregistrées lors du chauffage

dans le calorimétre.

Figure: Appareil de DSC utilise.
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V. 1 Caractérisation :

Les micrographies obtenues montrent une structure granulaire biphasée a I’issue de
I’élaboration (figure IV.1), et une structure granulaire monophasée apres homogénéisation

(figureIV.2).

FigurelV.1: Micrographies de I’alliage élaboré.
((a) : Al-6,78 at.% Zn, (b) : Al-9,35 at.% Zn,

(c) : Al-12,1 at.% Zn, (d) : Al-15,03 at.% Zn).
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FigurelV.2 : Micrographies de I’alliage homogénéisé a 320°C pendant 2 jours puis
trempé al’eau. ((e) : Al-6,78 at.% Zn, (f) : Al-9,35 at.% Zn, (g) : Al-12,1 at.% Zn,
(h) : Al-15,03 at.% Zn).
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V. 2 | sother mesde dureté

Les isothermes de dureté, établies pour I’alliage Al-6,78at.%2Zn, a 30°C, 50°C, 80°C,
100°C, 115°C, 130°C (figure 1V.3), montrent une augmentation de la dureté. Celle-ci est due
ala croissance des zones GP qui constituent des entraves au mouvement des dislocations. De
part leur cohérence avec la matrice, les zones GP sont cisaillées par les dislocations en
mouvement et la contrainte d’écoulement des dislocations augmente avec la talle des

particul es précipitées.
Le maximum de dureté est atteint al’équilibre métastable des zones GP.

Le maximum de dureté diminue avec I’élévation de la température en accord avec la

variation de lafraction volumique maximale occupée par les zones GP.

Au cours de la précipitation et de la croissance des zones GP, la matrice s’appauvrit en
atomes de soluté jusqu’a I’équilibre métastable ou sa concentration en atomes de soluté atteint
sa vaeur d’équilibre métastable, xe, définie par le diagramme d’équilibre métastable. La
fraction volumique occupée par les zones GP est alors maximale et le durcissement de la
solution solide est maximal [47, 48, 49].

L’adoucissement est di a la précipitation de la phase métastable R semi-cohérente

avec lamatrice. Le palier correspond aI’équilibre métastable de la phase R.

Les diagrammes de DSC montrent la précipitation des zones GP vers 149°C et la
phase R vers 158°C (figure [V.4).
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Figure V.3 : Isothermes de dureté de I’alliage Al-6,78 at.% Zn.
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Figure 1.4 . Thermogramme en analyse enthal pique différentielle (DSC) pour une
solution solide Al-6,78 at.% Zn dans I’état homogene, avec une vitesse de chauffage de

10°C/min.
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Les isothermes établies a 165°C, 170°C et 175°C (figure 1V.5) montrent un
adoucissement d0 a la précipitation de la phase R. Le palier correspond a I’équilibre
métastable de |a précipitation de la phase R. La précipitation de la phase métastable o et de la

phase d’équilibre 3 adoucit davantage I’alliage.

A 200°C la phase o adoucit I’alliage jusqu’a I’équilibre métastable au-dela duquel

apparait la phase d’équilibre B (figure 1V.6).

Hv (Kg/mm 3 L Al-6,78 at.% Zn
R e 165°C
80 - ‘?55.-' - # - 170°C
= @ 175°C
.H\«.‘
75 = \Q\
\\. ‘\
o | \\% \\‘
\-\. .\l\\
-\.\v .‘
65 | |-
&
i
60 T TT] T R LEA |
0.01 0.1 1 10
temps (h)

Figure V.5 : Isothermes de dureté de I’alliage Al-6,78 at.% Zn.
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FigurelV.6 : Isothermes de dureté de I’alliage Al-6,78 at.% Zn.

V. 3 Cinétiques de précipitation

La fraction transformée d’un alliage, représentant le volume occupé par le précipité
pendant |a transformation rapporté au volume occupé par le précipité a I’équilibre métastable,

est donnée par :
F = (Xo-Xm)/(Xo-Xe)

ou xo est la concentration initiale de I’alliage, xm, la concentration de la matrice au cours de la

précipitation et Xe, la concentration de lamatrice al’équilibre métastable.
Cet dliage, a, selon Merle[5], une dureté :
Hv(t) = F.Hvéqilibre métastable + (1-F). Hv(0)

ou Hv(t), est la dureté de I’alliage a un instant t, Hvequilibre métastable, 1a dureté de I’alliage

lorsgue la précipitation est maximale et Hv(0), celle de I’alliage trempé.
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L’évolution de la fraction transformée représentant la cinétique de précipitation est

déduite des courbes isothermes de dureté.
V. 3.1 Cinétiques de précipitation des zones GP

Les cinétiques isothermes établies a 30°C, 50°C, 80°C, 100°C, 115°C, 130°C (figure
IV.7), montrent une accélération de la transformation avec I’élévation de la température
favorisant la diffusion des atomes de soluté et permettent de déterminer, par extrapolation, les

temps d’incubation.
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N
A
v
O
0.01 0.1 1 10
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Figure V.7 : Fraction transformée au cours de la précipitation des zones GP.

A 30°C, 50°C et 80°C, les temps d’incubation, négligeables par rapport aux temps
nécessaires a I’établissement de I’équilibre métastable (figure 1V.8), caractérisent une

précipitation des zones GP par décomposition spinodale.

A 100°C, 115°C et 130°C, les temps d’incubation, faibles et non négligeables par
rapport au temps nécessaires a I’établissement de I’équilibre métastable (figure 1V.8),

caractérisent une précipitation des zones GP par germination et croissance. Lagermination est
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rapide en raison de la sursaturation de lacune obtenue a la trempe. La phase de croissance est

plus lente apres élimination d’une partie des lacunes en exces.

1.0

0.9 -
ti/téq 08 ] " Al-6.78at%.Zn
07 _ F
0.6 |
0.5
0.4 _
0.3

0.2 | .

0.1

0.0 s — T T | ' T '
20 40 60 80 100 120 140

T (K)

Figure V.8 : Variation du temps d’incubation, ti, rapporté ou temps nécessaire a
I’établissement de I’équilibre métastable, t«,.

Laréduction de la sursaturation en lacunes par obtenu par une trempe étagée de 320°C
a 225°C puis a I’eau met également en évidence un temps d’incubation négligeable par
rapport au temps nécessaire a I’établissement de I’équilibre métastable des zones GP a 50°C
(figure 1.9 et figure 1V.10) et confirme le phénomeéne de décomposition spinodae a 50°C.
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Figure V.9 : Isotherme de dureté a T=50°C de I’alliage Al-6,78 at.% Zn.
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Figure V.10 : Fraction transformeée au cours de la précipitation des zones GP a
T=50°C dans I’alliage Al-6,78 at.% Zn.
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|V. 3.2 Décomposition spinodale

A 30°C, 50°C et 80°C (figure IV.11), la précipitation des zones GP est régie par un

processus de décomposition spinodale.

Les atomes de soluté migrent des régions pauvres en atomes de soluté vers les régions

riches en atomes de soluté. Les particules de zones GP coalescent. Au cours de la

précipitation des zones GP, la concentration moyenne de la matrice en atomes de soluté, Xm,

déduite de la fraction transformée F, en prenant les valeurs de xe données par digramme
d’équilibre métastable (tableau 1V.1) varie en t®? (figure IV. 12, 13, 14). Cette variation est

caractéristique d’une coalescence des zones GP [50].

Tableau V. 1: Valeurs de Xe.

T (°C) xe (%)

30 2,04
50 2,65
80 3,26

\\( A T=80°C
A
FY

Al- 6,78at.% Zn
—m— T=30°C
®-— T=50°C

0.1 1 10 100

temps (h)

FigurelV.11 : Concentration moyenne de la matrice au cours de la précipitation des
zones GP a 30°C, 50°C, et 80°C dans Al- 6,78at.% Zn.
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FigurelV.12 : Variation de xm au cours de la décomposition spinodale a 30°C.
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FigurelV.13: Variation de xm au cours de la décomposition spinodale a 50°C.
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FigurelV.14 : Variation de xm au cours de la décomposition spinodale a 80°C.

V. 3.3 Croissance des zones GP

Les courbesIn In (1/1-F) en fonction de In(t) (figure 1V.15) montrent que la croissance
obéit alaloi de (IMAK) Jonhson-Mehl-Avrami-Kolmogrov [51] de la croissance contrélée

par ladiffusion d’atomes de soluté :

F= Lexp(-(k))

ou k est un parametre dépendant de latempérature et n, le parametre de croissance.
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FigurelV.15 : Détermination des paramétres de croissance n et k au coursde la
croissance des zones GP.

L es parametres de croissance des zones GP, n et k, sont donnés dansletableau IV. 2

n k
100 1,80 35,28
115 2,83 52,23

Tableau V. 2 : Paramétres n et k au cours de la croissance des zones GP.

Les vaeurs des paramétres k montrent que la vitesse de transformation augmente avec
I’élévation de latempérature [51].
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Les valeurs des parametres de croissance, n, sont caractéristiques de précipitations

homogenes [51].

1V.3.4 Energie d'activation de la diffusion au cours de la précipitation des

zones GP

L’énergie d’activation apparente de la diffusion au cours de |la précipitation des zones GP,

Q, est obtenue a I’aide de la relation d’Arrhenius [52] exprimant le temps nécessaire pour

atteindre un taux de transformation donné aune température T :
t=A exp (Q/RT)
ou R est la constante molaire des gaz parfait A, une constante et T, latempérature.

L’énergie d’activation apparente est déduite des |a pente de la courbe In(t) = f(1/T).
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FigurelV.16 : Détermination de I’énergie d’activation au cours de la précipitation
des zones GP dans I’alliage Al-6,78at.%Zn.
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Les courbes log(t) = f(1/T) (figure 1V.16), établies a différents taux de précipitation
des zones GP, montrent au-dela d’environ 50% de transformation, deux branches
correspondant a une transformation par décomposition spinodale a 30°C, 50°C et 80°C et a
une transformation par germination et croissance a 100°C, 115°C et 130°C. Les intersections
des deux branches correspondraient a la température de solvus spinodal apparente. Pour une
concentration de 6,78at%, cette température serait de I’ordre de 362 K (figure 1V.17).
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-3.0 4 & 90% “v 7 .
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Figure V.17 : Déermination de la température de solvus spinodal.

Les énergies d’activation apparentes obtenues a 30°C, 50°C et 80°C I’ordre de
25 KJmole (figure 1V.18 et figure 1V.19), et de I’ordre de 29 KJmole a 100°C, 115°C et
130°C (figure 1V.20 et figure 1V.21) sont caractéristiques d’une diffusion rapide du zinc dans
I’alliage Al-Zn par rapport ala diffusion du zinc dans I’aluminium dont I’énergie d’activation
est deI’ordre de 118 KJmole[53].
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FigurelV.18 : Détermination de I’énergie d’activation apparente au coursde la

précipitation des zones GP dans I’alliage Al-6,78at.%Zn par décomposition spinodale.
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FigurelV.19 : Energie d’activation apparente de la diffusion au cours de la

précipitation des zones GP dans I’alliage Al-6,78at.%Zn par décomposition spinodale.
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FigurelV.20 : Détermination de I’énergie d’activation apparente au cours de la
croissance des zones GP dans I’alliage Al-6,78at.%Zn.

60
=
50 Al-6.78at%.Zn |
Q (KJd/mole) -
40 -
-
30
(=
=
20 -
=
10 4 =
-
0 1 T r I ' 1 : ; .
0 20 40 60 80 100
F(%)

FigurelV.21 : Energie d’activation apparente de la diffusion au cours de la

croissance des zones GP dans I’alliage Al-6,78at.%Zn.
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FigurelV.22 : Détermination de I’énergie d’activation au cours de la croissance des
zones GP dans I’alliage Al-6,78at.%Zn.

L’énergie d’activation apparente de la diffusion au cours de la croissance des zones

GP, déterminée a partir du paramétre

k =A exp(-Q/RT)

Ou A est une constante, R, la constante molaire des gaz parfait et T la température et Q,

I’énergie d’activation, en considérant la pente de la courbe In(k) = f(1/T), et de I’ordre 37

kJmole (figure 1V.22). Cette énergie, de I’ordre de grandeur de celle déterminée par la

relation d’Arrhenius, est caractéristique d’une diffusion rapide des atomes de zinc dans

I’alliage sursaturé en atomes de soluté et en lacunes par rapport a la diffusion du zinc dans
I’aluminium qui est de I’ordre de 118kJ/mol [53].

La précipitation par décomposition spinodale est plus rapide que celle par germination

et croissance (figure IV.23).
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FigurelV.23: Variation de I’énergie d’activation au cours de I’avancement de la
réaction I’alliage Al-6,78at.%Zn.

La diffusion est rdentie au cours de I’avancement de la précipitation en raison de

I’élimination d’une partie des lacunes eu exces.

1V.3.5 Cinétique de précipitation dela phase R

Les cinétiques isothermes de précipitation de la phase R, éablies & 165°C, 170°C et
175°C (figure 1V.24), montrent les phases de germination, de croissance et de coa escence.
Les temps d’incubation, de I’ordre de 0,01 h, obtenu par extrapolation, faibles par rapport au
temps nécessaire pour atteindre I’équilibre métastable de la précipitation de la phase R, sont
caractéristiques d’une germination rapide en raison de la sursaturation en lacunes obtenue ala

trempe.
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FigurelV.24 : Fraction transformeée au cours de la précipitation de la phase R.

Les courbes des (figure 1V.25) suggéerent que les phases de croissance de la phase R,
obéissent & la loi de IMAK (Jonshson-Mehl-Avrami-Kolmogrov) [51] de la croissance
contrélée par ladiffusion d’atomes de soluté:

F = 1-exp (-(kt)")
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FigurelV.25 : Détermination des parameétres de croissance n et k au cours de la
croissance de la phase R.

165 170 175
n 1,01 1,10 1,26
k 20,69 22,40 34,73

Tableau 1V. 3 : paramétresn et k au cours de la croissance de la phase R.

Les paramétres de croissance obtenus sont caractéristiques d’une précipitation
maj oritairement homogene (tableau 1V.3).
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Les valeurs du paramétre k montrent que la croissance est accélérée par I’élévation de

latempérature favorisant ladiffusion d’atomes de soluté.
IV.3.5.1 Energie d'activation au cours de la précipitation dela phase R

En considérant la relation d’Arrhenius [52] donnant les temps nécessaires pour

atteindre un taux de transformation donné pour différentes températures,
t=A exp (Q/RT)

nous trouvons des énergies d’activation apparentes de la diffusion (figure 1V.26), pente de la
courbe In(t)=f (/T), au cours de la précipitation de la phase R de I’ordre 64 kJmole,
caractéristique d’une réaction rapide par rapport ala diffusion du zinc dans I’aluminium dont

I’énergie d’activation est de I’ordre de 118 kJmol [53].
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1| = 10%
Ln(t) ] - 20%
1| & 30%
v 40%
0.13534 | ¥ 2
q| = 60% e @
* 0% Wl e
® 80% ———
& 90% & 'l'-
- __..- e -i-
0.04979 | AN §ciS sl
] --. ’:- | 3
L ] < = = —
s v _ v
] e iy s
0.018324 ~ ¥ iz g =
1 —K .
_': '__ ~ m = = Fo—
I T T T T T l L] I T l

0.00223 0.00224 0.00225 0.00226 0.00227 0.00228 0.00229

UT (K) 1

FigurelV.26 : Détermination de I’énergie d’activation au cours de la croissance de la
phase R dans I’alliage Al-6,78at.%Zn.

L’énergie d’activation apparente augmente avec I’avancement de la précipitation en
raison de I’élimination d’une partie des lacunes en exces (figure 1V.27).
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FigureV.27 : Energie d’activation apparente de la diffusion au cours de la
croissance de la phase R dans I’alliage Al-6,78at.%Zn.

L’énergie d’activation apparente de la diffusion au cours de la croissance de la phase
R, déterminée a partir du parametre

k =A exp(-Q/RT)

en considérant |a pente de la courbe In(k) = f(1/T), est de I’ordre 84 kJ/mole. (figure IV.28).
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FigurelV.28 : Détermination de I’énergie d’activation au cours de la croissance de la
phase R dans I’alliage Al-6,78at.%Zn.

1V.3.6 Cinétique de précipitation de la phase o

La cinétique isotherme de précipitation de la phase o, éablie 2 200°C (figure IV.29),
montre les phases germination, croissance et coalescence. Le temps d’incubation, obtenu par
extrapolation, est de I’ordre de 0,01 h.
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Figure V.29 : Fraction transformée au cours de la précipitation de la phase
métastable o’ & 200°C.

IV.3.6.1 Croissance de la phase o

Les courbesIn (In (1/1-F)) en fonction de In(t) montrent que la croissance est régie par
laloi de IMKA de la croissance contrdlée par la diffusion d’atomes de soluté (figure 1V.30).
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Figure V.30 : Détermination des parametres de croissance n et k au coursde la
précipitation de la phase métastable a .

Les paramétres de croissance de la phase o, netk, sont respectivement de I’ordre de
0,89 et de 17,95.

L e paramétre de croissance obtenu est caractéristique d’une preécipitation hétérogene.

IV. 4 Influence de lamicrostructure sur le durcissement de I’alliage Al-Zn

Le durcissement o d’un alliage Al-Zn, proportionnel a sa dureté Hv Tabor [12], résulte
des contributions de la matrice de concentration xm, des précipités occupant une fraction

volumique fv, de la densité de dislocations et de lataille moyenne des grains.

V.5 Contribution de la matrice au durcissement

La contribution de la matrice au durcissement (figure 1V.33) est déduite des courbes
xm(t) (figure 1V.32) et de la courbe donnant la variation de la dureté d’alliages homogénes de

différentes concentrations (figure IV.31)
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FigurelV.31: Dureté d’alliages homogenes Al-Zn de différentes concentrations en
Zinc.

Au cours de la précipitation des zones GP, la concentration xm(t) de la matrice en

atomes de soluté est déduite delarelation :
Xm = Xo-F(Xo-Xe)

ou F est la fraction transformeée, xo, la concentration initiale de I’alliage et xe |a concentration
de lamatrice al’équilibre métastable (figure 1V.32).
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Figure V.32 : Concentration moyenne de la matrice au cours de la précipitation

des zones GP.
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Figure V.33 : contribution de la matrice au durcissement au cours de la précipitation
des zones GP.
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V. 6 Contribution delataille desgrains

Les joints de grain constituent des obstacles au mouvement des dislocations et sont
responsables d’un durcissement Hvg. Le durcissement d’alliages homogénes augmente avec

laréduction de lataille des grains.

La contribution de la taille moyenne des grains est déduite de la courbe de variations
de la dureté (figure 1V.34), de solutions solides déformeées plastiquement puis homogénéisées
(figure 1V.35 et figure 1V.36).

La densité de disocations ne variant pas dans des échantillons non déformées
plastiquement, leur contribution au durcissement reste constante. Lataille moyenne des grains
ne varie pas au cours des traitements de revenu a 30°C, 50°C, 80°C, 100°C, 115°C et 130°C
(figure 1V.37), et leur contribution au durcissement reste constante. (Tableau 1V.4) et est de
I’ordre de 50 Kg/mmz.

90 -
kg/mm §
Hv ( g mm i \“-.H il — AI- 6.78at%.Zn
80 ™~
70 =
5
60 — T
50 — "
- “-if
40 - '
] T T T T ] T
20 30 40 50 60 70 80
d (um)

Figures|V. 34 : Variation de la dureté avec |e diamétre moyen d’échantillons

Al-6,78at.%Zn laminés puis homogénéisés.
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T(C) 30 80 130

d (um) 683 71 82

Hv (Kg/mm?) 51,5 50 43,8

Tableau V.4 : Taille moyenne des grains d’échantillons traités a 30°C, 80°C et
130°C et leurs contributions au durcissement a I’équilibre métastable des zones GP.

FigurelV. 35: Micrographiesde I’alliage Al-6,78 at.% Zn lamine et homogénéise.
((Echant 1) : Laminé 5%, (Echant 2) : Laminé 8%, (Echant 3) : Laminé 9%).
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FigurelV. 36 : Micrographies de I’alliage Al-6,78 at.% Zn lamine et homogénéise.
((Echant 4) : Laminé 10%, (Echant 5) : Laminé 15%, (Echant 6) : Laminé 35%).
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Figures1V. 37 : Micrographies de I’alliage Al-6,78 at.% Zn traité a I’équilibre
métastable des zones GP.

(al) : revenu 1575 heuresa 30°C, (a2) : revenu 75 heures a 80°C,
(@3) : revenu 75 heures a 130°C.
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V.7 Contribution des zones GP au durcissement

Lataille des grains ne varie pas au cours de traitements a 30°C, 50°C, 80°C, 100°C,
115°C et 130°C. La taille moyenne des grains étant de I’ordre de 74 ym a I’équilibre
métastable a 30°C, 80°C et 130°C (figure 1V.38), leur contribution au durcissement est de
I’ordre 50 kg/mm?.

La contribution des zones GP au durcissement de I’alliage donnée par
Hvep = Hv - Hvm - Hvg

est représentée sur la (figure 1V.38) :
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50 ] f_,_r--}’?‘h Bk
e = '__.f.-’f
» = Al- 6,78at.% Zn
- m - T=30°C
®— T=50°C
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Figures|V. 38 : Contribution des zones GP au durcissement.

Au cours de la précipitation des zones GP, lafraction volumique qu’elles occupent est donnée
par :

fv= (XO-Xm)/ (Xpe-Xe)

ou Xo est la concentration initiale de I’alliage, xm, la concentration de la matrice en atomes de

soluté, Xe, la concentration de la matrice a I’équilibre métastable et xpe, la concentration des
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particules précipitées en atomes de soluté. Le Tableau IV.5, donne les vaeurs des

concentrations atomiques Xe et Xpe déterminées a partir du diagramme d’équilibre métastable.

T(CC) | xe Xpe

30 2.04 67.67
50 2.65 63.67
80 3.26 59.18
100 3.87 55.71
115 4.69 53.06
130 5.30 50.81

Tableau V.5 : Concentration xe et xpe & différentes températures.

L’évolution de la fraction volumique occupée par les zones GP est représentée a

différentes températures.

Les particules cohérentes avec la matrice sont cisaillées par les dislocations en

mouvement. La contrainte nécessaire a I’écoulement des dislocations, o est donnée par [54]

[55] [56] :

0= constante.(r.fv)”2

ou r est le rayon des particules cisaill ées.

En premiére approximation, dans le cas de I’alliage Al-Zn, les particules de zones

GP sont sphériques et |a fraction volumique qu’elles occupent est donnée par :

fu= (N.(4/3). L)V

ou N est nombre de particules et V le volume de I’alliage.
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Ainsi, la contrainte o est proportionnelle a fvzz. Selon Tabor [12], ¢ éant
proportionnelle ala dureté Hv, o = 3Hv, la contribution des zones GP au durcissement, Hver,
est proportionnelle a fvass.

La variation de la contribution des zones GP au durcissement suggere une relation
linéaire entre Hvee et fv (figure 1V.39). L’écart aux prévisions theéoriques est di alavariation

de forme des zones GP.

L es résultats obtenus sont en bon accord avec les prévisions théoriques.
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Figures|V. 39 : Contribution des zones GP au durcissement de la solution solide a
I’équilibre métastable.
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Conclusion

Dans notre travail, nous avons élaboré des aliages Al-Zn a différentes concentrations
de Zn.

Ces dliages ont été caractérisés par micrographie optique.

Les isothermes de dureté, établies a différentes températures, ont mis en évidence la
précipitation des phases métastables, dans I’alliage Al-6,78 a.% Zn, et les caracteres

durcissement des zones GP et adoucissant des phases R et a.

Les cinétiques de précipitation, des zones GP établies a différentes températures ont
montré que les zones GP sont formeées par un processus de décomposition spinodale a 30, 50
et 80°C et par un processus de germination et croissance a 100, 115 et 130°C. Latempérature

de solvus spinodal, déterminée expérimentalement, de I’ordre de 362 K.

Les énergies d’activation apparentes de la diffusion au cours de la précipitation des
zones GP ou de la phase R sont caractéristiques d’une diffusion rapide du zinc dans I’alliage
Al-6,78 at.% Zn.

L es contributions de lamatrice, de lataille des grains et des zones GP au durcissement

ont été établies a différentes températures.
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