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Introduction

INTRODUCTION GENERALE

Les matériaux utilisés pour la fabrication artisanale ou industrielle d’objets, de
produits et de systémes ainsi que pour la réalisation de constructions et d’équipements ont de
tout temps défini le niveau de notre civilisation technique. La réalisation des objectifs
communs de notre monde en développement est en grande partie tributaire de la mise au point
de matériaux et de procédés de transformation et d’assemblage nouveaux, présentant des
performances inédites ou améliorées.

Les transformations de phase a 1’état solide sont la base de compréhension de
comportement des matériaux métalliques.

La réaction de précipitation discontinue est I'une des transformations de phases & I’état
solide, ol une solution solide sursaturée initiale se transforme en une structure biphasée sous
forme de lamelles et ce-ci a partir d’un joint de grain de phase mére.

L’effet d’addition d’un troisitme élément dans un alliage métallique binaire sur le
mécanisme de la réaction de précipitation discontinue représente un sujet d’actualité, car cette
réaction est largement étudiée sur 80 alliages binaires, c’est pourquoi les recherches dans ce
domaine s’orientent de plus en plus vers ’addition d’un troisi¢éme élément afin de connaitre
son effet sur cette réaction. Car, pour le moment, on ne sait pas si ce troisiéme élément
favorise ou non le déclenchement ou ’accélération de la précipitation discontinue.

Pour notre sujet, nous tenterons d’ajouter le Cu et le Sn comme un troisiéme élément &
notre alliage binaire Al-30%mass. Zn. Le matériau obtenu subira des traitements de
vieillissement afin de provoquer cette réaction de précipitation et de voir son évolution par
des différentes méthodes expérimentales : la microscopie optique, la diffraction de rayons X,
I’EDS et la microduré Vickers.

En plus d’une introduction et d’une conclusion ce travail est organisé en deux parties :
Partic A : Revue bibliographique sur la réaction de précipitation discontinue et I’effet
d’élément ternaires sur celle-ci et elle comporte quatre chapitres et qui sont :

-Le chapitre I : Changements de phases.
-Le chapitre I : Aspects généraux de la précipitation.
-Le chapitre III : La réaction de précipitation discontinue dans I’alliage Al-Zn.
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-Le chapitre IV : Effet d’éléments d’addition sur la précipitation discontinue.

Partic B: L’étude expérimental de la précipitation discontinue et elle comporte deux
chapitres et qui sont :

-Le chapitre V : Matériaux et méthodes expérimentales.

-Le chapitre VI : Résultats expérimentaux et interprétation.
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Chapitre 1
Changements de phase

L1. INTRODUCTION

A partir des années 1928-1930, une grande attention a été portée a fa théorie des
transformations de phase dans les alliages monophasés ou biphasés car le développement de
leurs microstructures sont généralement liés & ces transformations (c’est-a-dire a une
modification du nombre et de la nature des phases).

Pour qu’ une transformation de phases puisse s’effectuer, il est nécessaire que
I’enthalpie libre du systéme diminue lors de la transformation (AG< 0). Cette condition est
cependant loin d’étre suffisante. En effet, la transformation d’une phase & une autre exige
généralement, lors de ’amorgage de la transformation, 1’apparition de germes de la nouvelle
phase, c’est-a-dire de petits élément de volume qui ont la méme structure que la phase en
formation et qui sont séparés de la phase non transformée par une interface a énergie élevee.
Ces germes , qui sont caractérisés par un rapport surface sur volume élevé possédent une
enthalpie libre de formation plus élevée que celle de la phase en transformation.

Touts changements de phase peut étre considéré comme le passage d’un arrangement

des atomes d’enthalpie libre G; & un autre arrangement d’enthalpie libre Gy inférieure a Gy.

1.2. CLASSIFICATION DES CHANGEMENTS DE PHASES

Les changements de phases peuvent étre classés schématiquement comme I’indique le
tableau 1, cette classification a été établie par certains auteurs, notamment Christian [1] pour

différencier les deux types de processus :

L2.a. TRANSFORMATIONS HETEROGENES
1.2.a.1. Transformations a croissance thermo-activées comprenant

a)- Les transformations avec diffusion  courte distance : transformations allotropiques
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I-Transformations

hétérogénes

-

[

- Croissance

thermoactivée

-avec diffusion & <
courte distance

-avec diffusion a

longue distance

¢ -ordre-désordre
-transformations allotropiques
-transformations massives
-recristallisation
-dépdt en phase vapeur
S—
(" -précipitation continue et
dissolution
- réaction proeutectoides
-réaction eutectoide

-précipitation discontinue

-avec flux de chaleur

-Croissance

athermique <

\

~transformation
martensitique
athermique
-transformation
martensitiques
isotherme
-transformation

intermédiaire

spinodale

H- Transformation < -transformatio

homogenes

\

(" -transformation

T

ordre-désordre

N

-solidification

-fusion

Tableau 1 : Différents types de transformation de phase [1].
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des métaux purs, transformations polymorphiques des alliages, transformations ordre-désordre
dans certains cas, recristallisation. Il a noté que les transformations polymorphiques des alliages
se distinguent des transformations martensitiques par I’absence de relations d’orientation et
d’épitaxie.

Mais ces deux types ont en commun deux caractéristiques : méme composition des deux phases
mére et produit, nécessité d’une vitesse de refroidissement (ou de chauffage) trés rapide (pour

éviter une transformation avec diffusion 4 longue distance).

b)- Les transformations avec diffusion a longue distance : (réactions eutectoides, péritectoides,
précipitation continue et discontinue). Elles sont gouvernées, soit par diffusion en volume
(précipitation continue, réactions proeutéctoides), soit par la diffusion des atomes au niveau des
interfaces (transformations eutectoides, précipitation discontinue). La redistribution des atomes
des constituants entre les deux phases produits s’effectue par diffusion a longue distance, au
voisinage de P'interface, soit par diffusion en volume dans la phase mére, soit par diffusion

interfaciale.

¢)- Réle du flux de chaleur : la chaleur de réaction est libérée a I’interface et elle doit s’écouler.

Si les propriétés thermiques des phases sont trés différentes, le flux de chaleur n’est pas isotrope
et son écoulement préférentiel dans ’une des phases intrduit un paramétre supplémentaire de
contrble de la croissance. C’est le cas de la solidification et de la fusion. Pour un corps pur, la
morphologie de ’interface dépend du rapport de la vitesse d’avance au gradient thermique. Pour

un alliage, entrent en jeu les flux thermiques et chimiques.

1.2.a.2. Transformations & croissance athermique
L’archétype est la formation de martensite dans les aciers, d’ot1 ia dénomination courante de
transformation martensitique. Mais la transformation globale peut étre thermoactivée ou non,
suivant le mode de germination. On distingue donc :
- des transformations athermiques ou la fraction transformée ne dépend que de la variation
de température a partir d’un seuil T; et non de la vitesse de refroidissement.
- Des transformations isothermes ol la transformation se produit durant le refroidissement,
mais aussi pendant un maintien isotherme.
Lorsque la transformation peut se produire dans lesdeux sens (o — et —» a), on
observe une hystérésis importante. Un apport d’énergie mécanique peut réduire cette hystérésis

(par exemple cas des austénites instables).
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Transformations intermédiaires

La séparation entre transformations avec croissance athermique et transformations par
diffusion a courte distance est parfois difficile pour certains changements de phases, les deux
mécanismes pouvant intervenir simultanément ou consécutivement. C’est le cas des
transformations dites « bainitiques » et en particulier « bainitiques inférieures» ol la
structure des domaines transformés rappelle étroitement une croissance par cisaillement ;
cependant, la nature des phases et les différences de concentration nécessitent une diffusion.
Selon les alliages et le type de transformation, cette diffusion se fera, soit au niveau des
interfaces, relachant ainsi ’énergie de déformation accumulée et permettant la poursuite de la

croissance par cisaillement, soit aprés la croissance au sein méme des domaines produits.

1.2.b. TRANSFORMATIONS HOMOGENES

Ce type de transformations n’est pas toujours bien établi. Toutefois, dans le cas de
certains alliages, la variation de l'enthalpie libre 4 T fixée est telle que tout écart de
concentration par rapport a la concentration moyenne entraine une diminution d’enthalpie ;
des fluctuations étendues peuvent s’établir avec des énergies d’interface trés faibles. Ces
fluctuations peuvent alors engendrer la transformation globale, c’est le cas des
transformations dites « spinodales » et peut-étre de certaines transformations ordre-désordre .
Ce mécanisme de démixtion est peut étre un processus assez général dans des

transformations naturelles trés diverses.

L.3. GERMINATION ET CROISSANCE

Toute transformation hétérogéne peut en conséquence étre divisée en deux étapes :

a) Une premiére étape appelée « germination » correspondant a la formation de petits
domaines de quelques atomes capables de constituer des germes ;

b) Une seconde étape appelée « croissance » correspondant au développement de ces

domaines jusqu’a épuisement de la phase mére ou des atomes concernés dans celle-ci.

L3.a.GERMINATION

La germination est produite par les variations de concentration a trés faible échelle dans
la solution, fluctuations qui produisent de petits groupes d’atomes de composition semblable & la

nouvelle phase. Ces germes sont de trés petits cristaux parfaits, dont la dimension est de I’ordre
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de quelques atomes seulement. Sous cette forme de cristaux de tres faible volume, les germes ne
sont pas stables, et ils possédent une trés faible énergie par rapport au cristal qui les entoure.

Le germe se forme donc par la suite des fluctuations de concentration dues a I’agitation
thermique. D’ ot la mise en place d’un petit nombre d’atomes aux nceuds d’ un réseau parfait. Si
cette formation est stable, le germe se développe par absorption progressive des atomes voisins.

En résumé, la germination d’un précipité dépend de plusieurs facteurs :

1- L’énergie interfaciale. Elle est fonction de la similitude plus ou moins marquée des
systémes cristallographiques du milieu et du précipité, ou des différences plus ou moins grandes
de ces deux systémes.

2- Si le précipité a une structure cristalline différente de la matrice, il peut y avoir des
différences de volume, de forme, etc., d’ou les tensions & la fois dans la matrice et le
précipité. 1l faut alors tenir compte de 1’énergie associée & ces tensions pour écrire
I’équation d’équilibre qui donne la dimension critique des particules précipitées.

3- Les zones de défauts de la matrice peuvent constituer des emplacements privilégiés pour
la formation de germes car elles nécessitent, pour les précipités, un degré de sursaturation
moindre qu’une zones parfaite.

4- Les joints de grains constituent des zones privilégiées de précipitation[2].

L3.b. CROISSANCE

Les différents types de changement de phase peuvent étre classés de plusieurs maniéres
suivant que le critére choisi est le nombre de phases mis en jeu, ou I’existence d’un changement
de concentration a la transition.

1l existe trois types de croissance :

1- Un premiers type correspond aux réactions de la forme :
a p B a$n.

De telles transformations interviennent forcément dans les métaux purs (transformations
allotropiques). Elles peuvent se produire également dans les alliages. La transformation
s’effectuera dans ce second cas, soit par passage progressif de o en P (solidification d’un alliage
pro-cutectique par exemple), soit brutalement sans modification des concentrations locales
(transformation martensitique et transformation paramorphique).

2- Un deuxiéme type correspond aux réactions de la forme :

Qo p OB (1.2).
I’exemple le plus caractéristique est celui de la précipitation des solutions solides sursaturées.
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Cette précipitation est dite « continue » car la phase mére o ¢ initialement sursaturée (ou sous-
saturée), s’appauvrit (s’enrichit) progressivement en atomes du constituant qui est plus concentré
(moins concentré) dans la phase produit B (Fig.1).
3- Le troisiéme type se rapporte aux réactions de la forme :
a—PB+y. e (1.3).
ou «a > BHa . oooviiins (1.4).

Le développement simultané des deux phases a partir d’une phase unique est alors
appelée croissance (ou précipitation) « discontinue » si @’ a une méme structure que a. Par
contre, la croissance est dite « cellulaire » si les trois phases o, P et y ont des structures
différentes (ex. solidification eutectique et réactions eutectoides). Ces transformations sont
caractérisées morphologiquement par un front de réaction, la composition de la phase meére a
change brutalement a la traversée de cette interface (a”) (d’ou le qualificatif « discontinu »). Le

terme cellulaire souvent utilisé caractérise un autre aspect de cette morphologie (Fig.2).

14. CINITIQUE DE CHANGEMENT DE PHASE

Pour étudier la cinétique de transformation, la méthode généralement adoptée consiste a
observer les modifications d’une propriété physique en fonction du temps. Parmi ces propriétés,
les variations de la résistivité électrique, des propriétés magnétiques ou de la dureté sont les plus
utilisées. On suppose en outre qu’il existe une relation linéaire entre la valeur de la propriété
observée et la fraction transformée.

Sur la base de ces hypothéses, I’équation d’évolution d’une transformation a pour forme
générale :

dx/dt=kf(X)eeoeiieiiiiienns (1.5).
Ou x = la fraction transformeée
k =la constante de vitesse
f(x) = une fonction de x
la plupart des transformations dans les alliages a I’état solide sont assez complexes et 'on a
recours a des solutions empiriques.
Ainsi, on a trouvé de fagon empirique que les cinitéques isothermes des transformations,

notamment celles contrdlées par diffusion, sont décrites par une équation de la forme suivante :

dx /dt=nk" t" (1-X)eucireeinaeaann (L.6).
dans laquelle:
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t = temps de transformation
(1-x) = le facteur d’interpénétration.
n et k = constantes supposées indépendantes de x (et donc de t) pour une
température donnée.
L’intégration de ’équation (1.6) conduit a 1’équation de Johnson-Mehl :
Xx=l-exp [~ (k) Touriiririiiiiene (1.7).

I’énergie d’activation (Ea) peut étre déterminée a partir de la variation de k avec la température
selon I’équation d’ Arrhénius :
k=koexp(-EA/RT)eeccceiiiiinin. (1.8).

ou: ko = facteur de fréquence
R =28.31J/mole
T = température absolue en degré Kelvin

Ea= I’énergie d’activation apparente.

Méthode utilisée
11 est important de remarquer que la valeur de k déduite a partir de (1.6) ou (1.7) dépend de la
fonction f(x) choisiec empiriquement. On peut trouver deux équations empiriques qui concordent
avec I’expérience et dans ce cas, il est possible de trouver deux valeurs de k. d’autre part, k n’est
pas une vraie constante de vitesse.
Nous avons préféré déterminer E, indépendamment des fonctions empiriques f(x) en
utilisant la méthode de Burke [3]. En effet, puisque x et t sont liés par une relation, il est possible

de choisir t au lieu de x comme variable dépendante. L’équation (£.5) devient :

dt=K" 1K) dXererreoeerercine, (1.8).
Le temps, t,, nécessaire pour qu’une fraction déterminée x =X se transforme est :
te=k7] fdx............... {1.9).

le temps t relatif a la valeur choisie de x est mesuré pour chaque température. Tandis que la
fonction f(x) ne change pas dans ’intervalle de température considéré, I'intégrale est constante et
ona:

t, a k'

ty o koo exp (+Ea/RT).

Ln(t) =Cte +Eo/ RT.cooriicne (1.10).
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Cette procédure est menée sur plusieurs valeurs de x afin de déceler s’i existe une variation de

E4 avec X.
C
A
Cep
Colbl-——w}---—2
Cu[i """ - :

. S
R r

Figure 1 : Croissance d’un précipité p dans une matrice sursaturée a de

concentration initiale C,.

& f(,‘.

Figure 2 : croissance discontinue (G indique la direction de croissance).
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L.5. LA DIFFUSION

L.5.a. DEFINITION

Un grand nombre de réactions et de processus importants dans le traitement des
matériaux reposent sur un transfert de masse s’effectuant soit a 1’intérieur d’un solide particulier
(généralement au niveau microscopique), soit & partir d’un liquide, d’un gaz ou d’une autre
phase solide. Ce transfert s’accomplit toujours par diffusion, terme qui désigne le déplacement
d’un matériau sous forme de mouvements atomiques. La diffusion joue un rble trés important
dans les transformations de phases, ol ces transformations sont réparties en trois groupes :

-L¢ premier groupe comprend des transformations simples, qui sont fonction de la
diffusion, 4 I’issue desquelles le nombre et la composition des phases présentés demeurent les
mémes. Parmis ces transformations, on trouve la solidification d’un métal pur, les
transformations allotropiques ainsi que la recristallisation et la croissance des grains.

-Le deuxiéme groupe comprend aussi des transformations qui sont fonction de la
diffusion, mais au cours desqueliles survient une modification de la composition et, souvent, du
nombre des phases présentes, la microstructure finale contient généralement deux phases.

-Le troisi¢éme groupe de transformations se caractérise par I’absence de diffusion et par la

production d’une phase métastable.

IL.5.b. MECANISME DE DIFFUSION

A Téchelle atomique, la diffusion consiste simplement en une migration graduelle
d’atomes passant d’un point du téseau 4 un autre. En réalité, les atomes d’un matériau solide sont
constamment en mouvement et changent rapidement de position. Plusieurs modéles ont été
proposées pour rendre compte de ce mouvement atomique, dont deux s’appliquent 3 la majorité

des cas de diffusion dans un métal :

11.5.b.1. Diffusion lacunaire
Dans ce premier type de diffusion, un atome quitte sa position habituelle dans le réseau et
occupe une position vacante adjacente, ¢galement appelée lacune, comme ['illustre la figure (3.a)

{4]. Le déplacement des atomes ici porte le nom de diffusion lacunaire.

HL.5.b.2. Diffusion interstitielle

Ce deuxiéme type de diffusion se caractérise par le fait que les atomes passent d’une

11
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position interstitielle donnde & une position interstitielle adjacente qui est vide. C’est ce qui se
produit dans le cas de I'interdiffusion d’impureté telles que I’hydrogéne, le carbone, I’azote et
PPoxygéne, dont la petite taille des atomes lour permiet d’occuper los positions interstitiels. Les
atomes hotes et les atomes d’impureiés de substitution forment rarcment des vides interstiticls,
cc qui explique gqu’ils ne diffusent pas de cette fagon. Ce type de diffusion porte le nom de
diffusion interstitielle (figure 3.b) [4].

Dans la plupart des alliages métalliques, la diffusion interstiticilc 3effectue beaucoup
plus rapidement que la diffusion lacunaire, car les atomcs interstiticls sont plus pelit et, par

conséquent, plus mobiles.

12
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Changements de phase

a)y Déplacermentd’unatorae hite
ou de substifution

oo oo
00 .9 YL
XY XYY

b}
Position d’un atome inferstifiel Position d’un atome interstitiel
avant la diffusion apres apees la diffusion

A *e e
@ 9'¢

¢

Figure 3 : Représentations schématiques

a)d’une diffusion lacunaire et

b) d’une diffusion interstitielle [4].
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CHAPITRE 11
ASPECTS GENERAUX DE
LA PRECIPITATION

II. I. ITRODUCTION

Les phénoménes de précipitation se traduisent par l'apparition de nouvelles phases qui
améliorent les propriétés des alliages par une germination et une croissance. La décomposition des
solutions solides sursaturées peut se schématiser comme suit :

b

o > OB e (IL1).

ol o’ est la solution solide sursaturée, o est la solution solide d’équilibre et B est le précipité de
la deuxiéme phase. o’ et o ont la méme structure,

Ce retour A I’équilibre peut s’effectuer de différentes fagons par !'intermédiaire d’états
transitoires plus au moins nombreux. On distingue essentiellement :

-la précipitation continue.

-la précipitation discontinue.

Précipitation continue : La phase mére o’, initialement sursaturée, s’appauvrit progressivement

en atomes de soluté qui est plus concentré dans la phase produit B. Durant cette transformation,
les précipités sont répartis plus au moins uniformément dans chaque grain de la matrice. lls
croissent par la diffusion & longue distance des atomes solutés (diffusion en volume). Il s’en suit

que la précipitation continue sera, en principe, favorisée a haute température .

Précipitation discontinue : C’est le développement simultané de deux phases a partir d’une
phase unique (& ). Cette transformation se caractérise morphologiquement par un front de
transformation issu d’un joint de grain et se déplagant dans la matrice sursaturée. Durant la

précipitation, le grain est divisé en deux régions, 1’une transformée et I’autre encore sursaturée .

14
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A la traversée de cette interface (o ), la composition de la phase mére change brutalement, d’ou
le qualificatif discontinu.

La précipitation discontinue se produit en principe aux basses températures ou la diffusion des
atomes de soluté¢ dans le front de transformation est plus élevée que dans le volume. Le grain
résultant d’une précipitation discontinue n’a pas la méme composition ni la méme orientation
que le grain initial. Dans la littérature, cette réaction a été aussi appelée :

-réaction discontinue [5].

-réaction cellulaire [6].

-réaction au joint de grain [7].

-réaction de recristallisation [8].

-ou réaction auto-catalytique [9]

Pour déclencher une réaction de précipitation il faut effectuer les trois étapes suivantes :

1. Homogénéisation (mise en solution) & température T; qui permet d’obtenir un systéme
monophasé.
2. Une trempe (refroidissement) & basse température pour obtenir une seule phase hors d’équilibre.

3. Revenu (ou traitement de vieillissement) & une température T, (Fig. 4)

15
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T} !
1 N
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T» M

» Concentration
Co C
A C% de B

Figure 4 : Courbe de solubilité d’un métal B dans un métal A.
o — représente la matrice sursaturée de concentration C ;
o~ représente la matrice en équilibre & la température T,
( concentration Cy ) ;
P -phase précipitée ;
T-température d’homogénéisation (mise en solution) ;

Ts-température de vieillissement {de précipitation) ;
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I1.2. LA PRECIPITATION DISCONTINUE

IL. 2. a. CONDITIONS D’APPARITION DE LA PRECIPITATION DISCONTINUE

Depuis la découverte de la précipitation discontinue en 1932 par Smith et son collegue
Lindlieff [10], plusieurs études ont confirmé ce mode dans de plus 80 alliages binaires et
beaucoup des questions restent ambigués.

Plusieurs tentatives non satisfaisantes ont été faites pour donner un critére valable pour que la
réaction de précipitation discontinue ait lieu avec un maximum de vitesse possible :

-Zener [11], Hillert [12] et Puls et Kirkaldy [13] estiment que la production d’entropie doit
étre maximale.

-Cahn[14] pense qu’une vitesse de décroissance de 1’énergie libre de Gibbs doit étre
maximale.

-Hornbogen [9] affirme que trois facteurs sont importants pour 1’apparition de la précipitation
discontinue :

1/- Une grande probabilité de la germination hétérogéne aux joints de grains par rapport 2 la
germination & I’intérieur des grains.

2/- Un grand coefficient de diffusion au joint qui influe sur sa mobilité, cette derniére est
favorisée par la structure du front du réaction.

3/- Une grande force motrice pour la précipitation due a ’augmentation de la sursaturation ou
au changement du paramétre du réseau de la matrice a cause de la précipitation.

Et Bohm [15], pour les alliages a base de cuivre, a mis en évidence le fait que si la différence
des diamétres atomiques solvant/ soluté est Ar >11%, la précipitation discontinue peut se
produire. Cependant, cette régle n’est pas générale, puisque des exceptions ont été trouvées (cas
des alliages Cu-Co étudiés par Philips {16]).

Meyrick [17] proposa un critére pour que la réaction se déclenche, sous la forme suivante :

5y/6Cg > 2xy/ (C1-C ¥ oo, (I1.2).

ou :

3y/8Cp: est la vitesse de décroissance de [’énergie du joint de grains avec
I‘augmentation de la concentration Cg du soluté au niveau du joint de grain ;

C, et C3: les concentrations initiales et finales respectives du volume balayé a I’extérieur par le
joint de grain ;

X : le déplacement du joint de grains ;

r: le joint de grains est considéré comme un segment cylindrique épinglé en des  points

équidistants de 2r.
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Mais cette forme n’est pas applicable pour tous les ailiages puisque Plitcha et al [18] ont
montré qu’elle n’était pas valable dans les alliges Ti-X et Cu-X.

11.2.b.SITES D’INITIATION DE LA PRECIPITATION DISCONTINUE

Deux modéles de germination concernant les premiers stades de réactions cellulaires se
présentent :

- Le joint attaché aux extrémités du précipité est entrainé quand les particules croissent
(modéle de Tu et Turnbull ).

- Le joint qui migre semble entrainer les particules (modéle de Fournelle et Clark).

I1.2.b.1. Modéle de Tu et Turnbull

Dans leur €tude sur les bicristaux d’un alliage Pb-Sn, Tu et Turnbull {19, 20] ont mis en
évidence un mécanisme de germination de la phase B sur un joint de grain statique (Fig.5a). La
figure 5b montre une particule p aprés une croissance considérable ; son orientation pouvant étre
déterminée par le plan de contact du grain 2, ils supposérent que I’orientation choisit I’énergie
interfaciale minimale. Les énergies spécifiques interfaciales de la phase P se sont différentes
dans les deux grains (0,<0;), ce qui pourveit une force motrice qui va causer le mouvement de
joint autour de la plaque B pour réduire I’énergie d’interface et la plaque f se trouve dans le grain
2 (Fig.5c et 5d). Une seconde plaque B se forme parallélement a la premiére puis une troisiéme
plague et ainsi de suite, vont apparaitre successivement plusieurs plaques ou lamelles (Fig .5 )
constituant une précipitation cellulaire.

Ce mécanisme est observé par Bouzaher et Simon [21] et Solorzano [22] dans un méme
alliage (A1-22%Zn).

I1.2.b.2. Modéle de Fournelle et Clark

Fournelle et Clark [23] ont considéré que la migration du joint est due a sa courbure et an
déséquilibre a 1’aréte du grain, sont les premiéres étapes du développement de la précipitation
cellulaire. Dans son mouvement le joint de grain appauvrit la surface derriére lui, en absorbant
les atomes de soluté qui arrivent a former un germe de la phase d’équilibre sur le joint méme
(Fig. 6a et 6b). Ces germes, appelés allotriomorphes, agissent comme des centres de fixation
forcant ainsi le joint de grain migrant 4 s’introduire entre eux (Fig. 6¢). Les atomes diffusent de
long de ce joint pour arriver aux germes. Ces derniers croissent parallélement & la direction de
déplacement du joint derriére lequel une structure lamellaire prend forme. La figure 6d montre

I’allongement des allotriomorphes, suivant la courbure du front de réaction.
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Chapitre il

La distance interlamellaire reste pratiquement constante lors de la croissance des cellules et
requiert la diffusion de I’atome soluté a travers la phase sursaturée vers les grains de la phase

précipitée qui en est riche.

g L2 Grain

P Particule B~ Grain

L 6. - ‘
tamelie §
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Figure 5 : Développement d’une précipitation cellulaire d’aprés le modéle de Tu
et Turnbull [19, 20].
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Figure 6: Développement d’une précipitation cellulaire d’aprés Fournelle et
Clark [23].
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11.2.c. DIFFERENTS TYPES DE PRECIPITATION DISCONTINUE

D’aprés les travaux de Gust [24], on distingue deux types de précipitation discontinue et qui
correspondent a deux sites de germination :

a) Précipitation interfaciale

Le produit de la précipitation présente une structure cellulaire sous forme de lamelles
alternées derri¢re un front de réaction qui est identique & un joint de grain incohérent (Fig. 7) ;
dans ce cas le transport de la matiére est assuré par la diffusion interfaciale le long de front de
réaction qui est un joint de grain de forte désorientation.

I1'y a un mode de précipitation comparable a4 celui qui se produisant aux joints de grains, ¢’est
la précipitation aux joints d’interphases. Des études sur la possibilité de provoquer une
précipitation discontinue 4 partir des joints d’interphases dans les alliages 4 basses de cuivre ont
¢té faites : Mana et al [25] I’alliage Cu-12% at. In, et Hamana et Boumerzoug [26] sur I’alliage
Cu-15% at. In, ont montré la possibilité d’apparition de cellules de précipités a partir des joints

d’interphases eutectoide / matrice, comparable a celles observées aux joints de grains.

b) Précipitation sur les dislocations

La précipitation se fait alors 4 Dintérieur des grains sur les dislocations qui forment des
régions préférentilles de germination intragranulaire (Fig. 8). Ce mode de précipitation se produit
dans les systémes ou le volume spécifique de la matrice initiale et celui du produit de la réaction
sont trés différents.

La différence entre ces deux types :

Le dernier type différe du type interfacial par :

- L’orientation de la matrice appauvrie qui est la méme que celle de la solution solide
sursaturée.

- Les particules précipitées qui ne sont pas lamellaires mais sous formes de petites plaquettes
de structure cristallographique bien déterminée.

- La précipitation qui est contrdlée par la diffusion en volume de 1’élément de soluté.
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Figure 7 : Représentation schématique d’une réaction de type interfaciale
FR : Front de réaction, JG : Joint de grain, oy : solution solide sursaturée

B : Précipité, & : épaisseur du joint de grain, A : distance interlamellaire [24].

B

Figure 8: Représentation schématique d’une réaction se produisant sur les

dislocations [24].
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On note aussi que Thomson [27] classe la précipitation discontinue en trois types de réactions
(Fig.9):

Lapremi¢reestdetypel: o p ot | PN (1L 3).

dans laquelle la matrice sursaturée @’ se transforme derriére un mouvement du joint de grain
en lamelles alternées de précipités $ la phase la plus stable thermodynamiquement dans une
matrice o appauvrie en soluté. Il n’y a pas de changement de structure du cristal o et cette
caractéristique distingue cette réaction discontinue par rapport & des réactions eutectoides
morphologiquement similaires. Les réactions de types 1 doivent étre décrites essentiellement
comme précipitation au joint de grain avec la migration simultanée du joint de grain.

Le second type de réactionest: o’ +7y Ot Y (IL. 4).
dans laquelle le front de précipitation discontinue se déplace dans une matrice, dont la
sursaturation a €té partiellement réduite par la réaction de précipitation continue. En effet, les
fins précipités y préalablement cohérents avec la matrice, se transforment en lamelles y trés
grosses. S’il y a seulement une réduction dans la cohérente de vy, cette réaction est simplement
une réaction de grossissement de précipité y. Ce second type de réaction est désigné par
I’introduction du terme de réaction de grossissement discontinu [28, 20].

Le troisiéme type de réaction discontinue est: o« +y___ g a+3...(IL. 5), dans laquelle
la phase cohérente métastable y se transforme en une phase 8, non cohérente, plus stable
thermodynamiquement.
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Type 1

. +B

Type 3
e +ty—ea+3d

Figure 9 : Classification des transformations discontinues (d’aprés
Thomson [27]).
Type 1 : précipitation au joint de grains avec la migration simultanée du
joint de grains.
Type 2 : réaction de grossissement de précipité vy.
Type 3 : la phase cohérente y se transforme en une phase § plus stable
thermodynamiquement.
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[i.2.d. MECANISMES DE CROISSANCE ET DE COALESCENCE DE LA
PRECIPITATION DISCONTINUE

11.2.d.1. Modéles cinétigue de croissances

Lors d’apparition de la précipitation discontinue A basse température {généralement
température isohterme ) ; on obtient des cellules de précipités au joint de grain qui se déforme et
bouge dans deux directions opposées. Cette morphologie & double couture est observée par
Bouman et al [29] i basse température de vieillissement mais a haute température, la
morphologie d’une seule couture est dominante. Et selon Fournelle[23], cette morphologie est
dite : mécanisme s pour décrire le modele de croissance dans les alliages Fe-Ni-Ti

(Fig. 10a). Et Fredel et Schenk {30] ont proposé I’utilisation du terme « double couture » pour
décrire la croissance des précipités de la réaction discontinue dans deux directions dans les
alliages Au-Fe (Fig. 10b).

Plusieurs modéles de croissance ont été proposés pour calculer la vitesse de croissance,

parmis ces modéles :

¢ Modéle de Zener{11]
La vitesse de croissance est exprimeée par :
V=(Xe-X)/Xo.@apV=Deerriiiiii (I1. 6).
Ou:
X, -1a concentration initiale de la matrice sursaturée.
X. : la concentration d’équilibre de la matrice appauvrie.
D, :le coefficient de diffusion en volume.
1 : 1a distance interlamellaire
Ce modele est proposé pour la formation de la perlite dans les alliages Fe-C.
e Modéle d’Aronson et Liu [31]
La vitesse de croissance s’écrit sous forme :
V=4V 1) (I 7).
Dy : Le coefficient de diffusion interfaciale,
A: I’épaisseur du front de réaction.
¢ Modéle de Turnbull[19,20]
La vitesse de croissance est donnée par :
V= Xo- Xe) / Xoo e D1 =B, (L. 8).

Xm: la concentration moyenne des lamelles appauvries o .
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¢ Modéie de Peterman et Hornbogen[32]

La vitesse de croissance exprimée par :

V =-8 (AG/RT).ADY)coeiceeniiiiiiiinins (IL. 9).
AG = AGo+ AGg+ AGeverererrreernnvereneeneeenn (11. 10).
Ou:

AG, : le terme chimique de la force motrice.
AGg. le terme chimique interfaciale.

AG; - le terme chimique de tension.
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Figure 10 : Schéma de formation de double couture suivant le mécanisme S,

(a) : par Fournelle [23] et (b) : par Fredel et Schenk [30].
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11.2.d.2. Coalescence des précipitées cellulaires

Généralement, les réactions de coalescence transforment une fine microstructure biphasée
produite soit, par une réaction de précipitation de décomposition eutectoide ou de solidification
eutectique en une structure coalescée d’une méme microstructures biphasée [33]. Ces réactions
de coalescence peuvent étre continue ou discontinue.

Morphologiquement (Fig.11b), la structure lamellaire fine des cellules primaires se
décompose en une structure lamellaire grossiére composée des deux phases par une réaction de

grossissement discontinu et peut étre exprimee par :

(@+B)sine o (0 B)catesobeerreeereennne (L 11).

Dans un alliage Al-Zn, Tu et Fournelle {34] observérent qu’une fine structure lamellaire de a-
B apparait par I’intermédiaire d’une précipitation discontinue au niveau du joint de grain. Cette
fine structure subit postérieurement une coalescence lente, conduisant ainsi la structure & son état

d’équilibre.

11.2.¢. EVALUATION DE LA FORCE MOTRICE

Pour la réaction de précipitation discontinue (premiére réaction discontinue) tout le
changement de I’énergie libre de Gibbs, AG;, est égal 4 la diminution de I’énergie libre chimique
(AG*y) plus ’augmentation de I’énergie libre de surface(AG®)) .

AGI=(AG )+ (AG®))....cceevnnenn (IL. 12).
AGy= (AGQ1)+2 A i N (IL. 13).
o est I’énergie libre par unité de surface de I’interface a/B, Vi, est le volume molaire et A;

I’espacement interlameliaire. Si I’équilibre est atteint a la fin de réaction le changement de
I’énergie libre de Gibbs [24] :

AG’= - RT[xpIn (x¢/x. ) + (1- xg) In (1-X0) / (1-X¢)]........... (IL 14).
Ou:
R: constante des gaz parfaits, xo: la concentration initiale de la solution solide
sursaturée o , X : la concentration d’équilibre du lamelle a.
Selon de Cahn [14], I’expression de AG®, & I’état hors d’équilibre peut étre représentée pour
les basses sursaturations par :

AGE = AGSe [1- ( (X1-X)/(Xg-Xe) Y vemeeenrecenieereeennins (IL15).
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Ou:
AG*=RT [xoln(xo/xe}+(1-xo)In(1-x0)/(1-x)) [1-((x1-%)/(%a%e) *)....(IL.16).
Avec X;: la concentration du lamelle a formée.
Enfin, la force motrice totale de la réaction de précipitation discontinue peut étre calculée a
partir de 1’équation suivante :
AG=-RT [xoIn(xe/xe)H{1-x0)In(1-Xo)/ (1-X)}[1-((x1-Xe)/(Xo-Xe))’]
2OV i Moerooreeseeeeeeeeeeeeeeeeseineenessenrraeeeeanrnnes (1L.17).

Pour la réaction de coalescence discontinue, la force motrice se compose d’une contribution

chimique et surfacique.

AGy = AGzc’l" AGa e (IL.18).
AG2=AGy 20V (k2= 1h1)eee e, (11.19).

La force motrice chimique de la réaction est la différence entre la force motrice chimique
d’équilibre, AG.", et la force motrice chimique de la premiére réaction discontinue, AG:%, comme
suit :

AGst= AG - AG1-((X1-X M (X0-X) ] oo ovvvvenen (11.20).

AG: = AG ((X1-X M (K0-X)) v vveeeeieeinerrenenenens (11.21).
AG,"=RT[xoIn(xo/x ) H{1-x0)In(1-x0)/ (1-X)}[1-((X1-Xe)/(Xo-Xe) *]..(11.22).
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I1.2.f. EFFET DE LA PRECIPITATION DISCONTINUE SUR LES PROPRIETES DES
ALLIAGES

Cette réaction a en général un effet négatif sur les propriétés mécaniques, physiques et

chimiques des alliages binaires :

11.2.f.1. Effet sur les propriétés mécaniques

Plusieurs travaux ont montre que les propriétés obtenues 4 partir de cette réaction détériorent
les caractéristiques mécaniques de plusieurs alliages. Dans les superalliages Ni-Al {35], la dureté
diminue avec la quantité de lamelles précipitées. De méme, la formation des cellules lamellaires
Cr:sCs dans les alliages de Nickel [36] provoque une diminution de la ductilit¢ a haute
température, puisque 3 cette température la précipitation discontinue des carbides facilite la
fissuration au niveau des joints de grains, suivie d’une rupture totale du matériau ultérieurement .
Aucun durcissement n’a été enregistré au cours de la précipitation discontinue dans les alliages
Ni-Ti-Al [37] et Co-Ta [38]. Dans les alliages & basse de cuivre, le durcissement obtenu par
décomposition spinodale des précipités, est rompu dés I’apparition de la précipitation
discontinue. Cette observation a été faite dans les alliages suivants : Cu-Be [39,40], Cu-Ni-Fe
[41,42], Cu-Ni-Sn [43], Cu-Ti [44,45], Cu-Ni-Mn{46]. Il a été aussi constat¢ que la propriété la
plus importante des alliages Fe-Ni-Sn est leur lente ou constante dilatation thermique, mais
paratlélement 2 cela ils sont caractérisés par de faibles propriétés mécaniques. Ce défaut est
surmonté par ’addition d’un éiément durcissant, mais ’apparition de la précipitation discontinue

élimine cet effet [47].

I1.2.£.2. Effet sur les propriétés physiques

Dans le domaine électrique la supraconductivité des alliages Al-Ag diminue dés que la
précipitation discontinue se produit. En effet, cette derniére augmente les régions a énergie de
surface positive, qui empéchent la formation des fines zones supraconductrices et normales qui

sont caractéristique d’une structure trés désirée par la supraconductivité{48].

11.2.£.3. Effet sur les propriétés chimiques

Les superalliages ont une bonne résistance a la corrosion, mais cette caractéristique chute
juste au moment de la formation des lamelles discontinues Cr3sCs, ce qui entraine une attaque
intergranulaire trés rapide, suivie par une rupture catastrophique du matériau {49]. La méme
chose est observée dans 1’alliage Ti-8Mo-3Fe-3Al ou la formation des particules o au niveau du

joint de grain par le mécanisme de précipitation discontinue conduit & une corrosion sous tension

[50].
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11 est donc clair que la réaction de précipitation discontinue est indésirable. Par conséquent, le
but de son étude est d’essayer de la supprimer ou de préférence la contrler pour mieux
Porienter. C’est dans cette voie que plusieurs chercheurs [51,52] ont essayer de contrdler cette
réaction en additionnant, par exemple un troisiéme élément aux alliages binaires. Bien que la
réaction discontinue présente plusieurs inconvénients, elle peut quand méme avoir des effets
positifs dans certaines circonstances. Par exemple, Hornbogen {9] pense qu’une transformation
discontinue dirigée peut engendre une résistance & la traction élevée, comparable a celle des
transformations eutectiques et eutectoides, puisque les lamelles précipitées sont caractérisées par
une plus petite distance interlamellaire. De méme cette transformation peut donner un affinement
de grains spectaculaire, si 1’alliage est soumis & des cycles thermiques répetés de précipitation et
de dissolution [53]. Cependant, ni 1'une ni ’autre de ces deux intéressantes caractéristiques de la

précipitation discontinue n’est bien explorée.
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Chapitre 111

La réaction de précipitation

dans le systeme d’alliage Al-Zn

IIL1. INTRODUCTION

IIL1.a. PRINCIPALES CARACTERISTIQUES DE L’ALUMINIUM

La production d’aluminium ne présente que 2% environ de celle des aciers. Cependant, ce
métal et ses alliages arrivent en seconde position pour I’ utilisation des matériaux métalliques.
L’aluminium doit cette place & un ensembie de propriétés qui en font un matérian

remarquable.
ITL1.a.1. Masse volumique

La masse volumique de I'aluminium est de 2700 kg/m’. L’utilisation de 1’aluminium

s’impose donc dans les domaines de la construction aéronautique et du transport.

111.1.a.2. Résistance a la corrosion

Gréce 2 la couche d'oxyde qui se forme en surface, les alliages d'aluminium résistent a la
corrosion. On peut rendre cette couche protectrice d'oxyde plus épaisse par anodisation.
L'aluminium et ses alliages peuvent alors étre utilisés sans protection supplémentaire comme
revétements extérieurs de batiments. Par contre, dans les milieux corrosifs, les alliages
d'aluminium peuvent subir les effets de la corrosion. Des pigiires, de la corrosion sous contrainte,
de la fatigue corrosion, voire de la corrosion généralisée peuvent se développer. Pour des
conditions données, la sévérité de l'attaque dépend de l'alliage utilisé et de son état.
II1.1.a.3. La conductibilité électrique

La conductibilité électrique de I'aluminium commercialement pur atteint 62 % de celle du
cuivre. Par ailleurs, la masse volumique du cuivre est plus élevée que celle de 'aluminium. Un

conducteur en aluminium, dont la masse est inférieure 4 celle d'un conducteur en cuivre,
s'échauffe moins.
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I11.1.a.4. Propriétés mécaniques
L'aluminium commercialement pur posséde, 4 I'état recuit, des propriétés mécaniques
faibles. On peut toutefois améliorer considérablement ces propriétés par écrouissage,
addition d'éléments d'alliage ou traitements thermiques, selon les cas. L'aluminium et ses
alliages ont une structure cristalline cubique 4 faces centrées. [ls font donc preuve, a l'état

recuit, d'une excellente ductilité a toute température.

111.1.a.5. Propriétés de mise en forme

L'aluminium a une température de fusion relativement basse, d'environ 660°C . Il en résulte
une facilité de fusion qui présente un avantage certain pour les opérations de fonderie.
L'aluminium est trés ductile, on peut aisément le mettre en forme a 1’état solide, par déformation

plastique.

Les alliages peuvent étre mis en forme selon deux techniques :

1/-Mise en forme par corroyage. Elle concemne les demi-produits et les produits finis. On

travaille par déformation & chaud des lingots, des billettes ou des brames de coulée continue.
2/-Mise en forme par fonderie.

IIL1.b. DESIGNATIONS DES ALLIAGES D’ALUMINIUM

On distingue les deux grandes classes d’alliages d’aluminium :

I11.1.b.1. Les alliages corroyés

Nous désignerons les alliages d'aluminium corroyés suivant les normes de I'Aluminium
Association des Etats-Unis . Ces normes affectent a chaque type d'alliage un nombre de quatre
chiffres qui permet de les classer en séries. Nous traiterons des alliages non trempant des séries
1000, 3000 et 5000 . Ensuite, les alliages a durcissement structural des séries 2000, 6000 et 7000

seront vus au tableaul. Les alliages de la série 4000 sont peu utilisés , nous les négligerons .
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Aluminium ou alliage

Aluminium pur ( teneur en aluminium
supérieure a 99,00 %

Alliages Aluminium — Cuivre

Alliages Aluminium — Mangan¢se

Alliages Aluminium — Silicium

Alliages Aluminium — Magnésium

Alliages Aluminium — Magnésium — Silicium

Alliages Aluminium — Zinc

S|~J| ||} - g)
%

Autres alliages d’aluminium

Tableau 1 : Le classement en séries de I’ Aluminium Association des Etats-Unis.

I11.1.b.2. Les alliages de fonderie

Cette normalisation selon les normes de I’Aluminium Association est donnée dans le
tableau2. Dans ce systéme, les alliages d’aluminium de fonderie sont groupés par leurs €léments

principaux d’addition. On utilise un nombre & quatre chiffres avec un point séparant les deux

derniers.

CODE ELEMENT (S) D’ADDITION

1xx.x Moins de 1% (aluminium 3 99,00% ou plus)
2XX.X Cuivre

3Ixx.X Silicium, avec un ajout de Cuivre et/ou de Magnésium
4xx.x Silicium

5xx.x Magnésium

Tx%.X Zinc

8xx.x Etain

9xX.X Autres éléments

6xx.X Série non utilisée

Tableau 2 : Les séries d’alliage de fonderie selon I’ Aluminium Association.

33




Chapitre II1 La réaction de précipitation dans le systéme Al-Zn

» Cas d’alliage Al-Zn :

On désigne que parmis les alliages corroyés, il y a les alliages de durcissement structurale de
série 7000 (alliages Al-Zn). Ces alliages sont choisis pour étudier le comportement général des
réactions discontinues (précipitation, coalescence et dissolution) par certains chercheurs [54,55].
Cependant, beaucoup des questions restent sans réponse en raison de la complexité du
comportement de transformations de phase dans I'alliage Al-Zn, ce-ci est due aux phases
métastables formées et qui sont trés sensibles 4 la vitesse de trempe, a la température

d’homogénéisation et a la quantité de I’impurete.

II1.2. LE DIAGRAMME DE PHASE D’AL-ZN

La figure11.a montre que le systéme Al-Zn [56] est un systéme eutectique ce qui implique
une réaction monotecteoide et une lacune de miscibilité qui interrompe la solubilité de Zn dans
’aluminium de cfc aux basses températures entre 277 °C (550 K) et 351.5 °C (625 K). Cette
lacune de miscibilité a un role prédominant pour former les zones de Guinier- Preston (G.P)
[57,58]. La solubilité maximale est 67,0 at % a 381°C (654K), et la solution solide B riche en Zn
a une solubilité maximale de 2,8 at% a la température eutectique (B a une structure cristalline

hexagonale compacte).
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Figure 11: (a) diagramme de phase d’alliage Al-Zn [56].
(b) diagramme de phase d’ Al-Zn avec présence
des lignes de solubilité métastable [56].
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IIL.3. MECANISME DE LA PRECIPITATION DANS LE SYSTEME
D’ALLIAGE AL-ZN

Généralement, la réaction de précipitation dans les alliages d’aluminium et comme suit :

; ) . . '
| Solution solide sursaturée par trempe |

Zones G.P.

o v e e e e
| Précipités intermédiaires
|

[~ T vuw—--«' )
! Précipités d’équilibre s

Pour I’étude de la précipitation dans lalliage Al-Zn, la partie importante du diagramme
d’équilibre est montrée sur la figure 11.b.

La figure 11.b. représente les phases métastables, zones G.P et la phase R, qui se forment par
le processus de précipitation continue (pré- précipitation). Avant la formation de la phase
d’équilibre B (hexagonal compacte) par la précipitation discontinue dans la solution solide
sursaturée ay , les phases métastables apparaissent sous la forme de zones de Guinier- Preston
qui commence souvent par I’apparition de ségrégations ou amas qui conservent la structure de la

solution solide & et qui sont totalement cohérents.
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I11.3.a. LES ZONES G. P

Ce sont des petits domaines dont la composition en soluté est supérieure a celle de I’alliage
initiale. Ils sont cohérents, du point de vue du réseau cristallin, avec la matrice appauvrie. De
plus, ils ont des formes trés variées suivant I'effet de la taille et de la structure électronique du
solvant et du soluté, par exemple, sphéres dans I’alliage Al-Ag, ellipsoides dans I’alliage Al-Zn
et disques plans dans I’alliage Al-Cu. La concentration dans les zones G.P. est définie par une
lacune de miscibilité métastable. C’est Gerold qui le premier par diffusion centrale des rayons X
mis en évidence la lacune de miscibilité dans le systéme Al-Zn [59]. La transformation de zones
sphériques en zones ellipsoides se fait selon les plans (111) et 'on pensait que cela se faisait &
partir d’un rayon de 35A, mais & I’heure actuelle, avec des méthodes d’investigations plus
précises, on pense que cette transformation se fait beaucoup plus tt [60].

La phase o’ est rhombmédrique avec des paramétres a = 3,99 A et o= 91,5° alors que la
phase § est hexagonale avec a = 2,66 A et c =4,95 A et présente les relations d’épitaxie suivante
avec la matrice :

(00)zn /7 (111) a1 et [100]z5// {110]A1
L’expérience de Delafond, Junqua et Mimault, a fait la distinction entre le processus de
germination et le phénoméne de décomposition spinodale par mesures de susceptibilités
magnétiques dans I’alliage Al-15 % at. Zn [61]. Des expériences de résistivité électrique avec
des cinétiques isothérmes sur le méme alliage ont confirmé les deux mécanismes de formation
des zones G.P [62].
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I11.3.b. PRECIPITATION DISCONTINUE

A partir du diagramme d’équilibre la précipitation discontinue dans le systéme d’alliage Al-
Zn débute en général dans le domaine de température (50-271°C) par la nucléation de la phase p
le long du joint de grain pour réduire 1’énergie de surface entre la matrice a et la phase § . Bien
sur, le joint de grain est un endroit favorable de nucléation car le processus de diffusion au joint
est plus rapide par rapport au processus de diffusion en volume. Par la continuation de la
nucléation, la migration du joint, et le branchement des lamelles de B on aura une structure
lamellaire qui se développe dans la matrice avec une vitesse constante. Il est bien connu que les
alliages d’Al-Zn ne restent pas homogénes aprés la trempe dans la lacune de miscibilité. Les
fluctuations de concentrations de formes CFC matricielles que ’on connait comme métastable
précipitent du type de zones de Guinier-Preston, on I’appelle aussi stade de pré-précipitation. Ces
processus de précipitation d’un type continu affectent la croissance de la précipitation
discontinue [63.64].

Avec le prolongement du temps de vieillissement complémentaire la structure lamellaire de
la réaction de précipitation discontinue transforme par une réaction de coalescence discontinue.
La vitesse de deuxi®éme réaction est considérablement plus lente que la premiére réaction.

Généralement la morphologie de la réaction discontinue de précipitation dans les alliages du
systéme Al-Zn est comme suit :

a) Les précipités se forment sur un joint & grand-angle aussi bien que dans les grains.

b) Les cellules de précipitation aux joints de grains 4 grand-angle et sous-joints de grains
ont une forme de lamelles paralléles. Dans les deux cas, il n’y a pas de différences entre
elles.

¢) L’espacement interlamelilaire est le méme dans les deux types de cellules.

d) Au moins dans certaines zones le front de réaction commence & partir d’un sous-joint de
grains.

¢) Trois types de réaction lamellaire sont observés pour des basses températures de
vieillissement.

Plusieurs travaux ont été faites sur cette réaction, par exemple, dans une étude faite par
Abdou [65] sur des alliages d’Al-Zn de différentes concentrations atomiques : 8.4, 15 et 22 %
trempé 4 10 °C puis vieillis entre 50 °C et 271 °C, il démontra que la précipitation discontinue
est remplacée par la précipitation continue 4 haute température au dessus de 150 °C et aussi pour
Al-15 % at. Zn, la nucléation de cette réaction aux joints de grains a grand-angle, aux sous-joint
de grains est également & I’intérieur des grains. La méme chose pour W.Lacom et al [66] ont

observé la précipitation discontinue & 30 °C pendant 20 heures.
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On note aussi que Bouzahar et Simon [21] et Solorzano [22] trouveérent que le mécanisme de
développement de précipitation cellulaire comme le modéle de germination de Tu et Tumbull
dans Ialliage Al-22 %at. Zn.

Sur la méme alliage d’Al- 22% at Zn par une expérience in situ, Murray [67] a démontré
)’ effet de formation d’une zone précipitée- libre (PFZ) sur la précipitation discontinue, il a établi
sur la figure 13 que 1’apparition et la croissance de la zone précipité libre peuvent arréter le
mouvement du front de réaction. Ceci résulte du fait que dans certains endroits et d’une certaine
période, la force motrice de la réaction de précipitation discontinue n’est pas assez grande pour
conduire au front de réaction les atomes de corps dissous des précipités continus, existant dans 1a
matrice. Cependant, le front de réaction diminuera son énergie libre globale. Parce que la
concentration moyenne de corps dissous dans la lamelle o est toujours beaucoup plus haut que la
valeur d’équilibre, il commence & consommer n’importe quel exces des atomes de corps dissous
par la migration en arriére avant que le continu de Zn dans la zone précipité libre ne soit égal 4 Ia
valeur d’équilibre (Fig 12).
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Figure 12 : (a) Micrographe MET de I’alliage Al-22at.% Za. recuit 4 177°C
pendant 15 min.
(b) Profil de concentration de Zn le long de la ligne A-A
PFZ : zone précipitée-libre [67].
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Fournelle et al [34,68] ont tracé la variation de la vitesse de croissance et la distance
interlamellaire en fonction de température (Fig 13 et 14) pour la précipitation discontinue et la
coalescence discontinue dans alliage Al-29% at. Zn pendant un vieillissement isotherme entre
323 et 523K. Ils ont observé que la vitesse de croissance pour la coalescence discontinue est 10 a
100 fois plus lentement que cela pour la précipitation discontinue, tandis que la distance
interlamellaire est 32 8 fois plus grand que cela pour le précipité.

Pour les alliages d’Al-Zn contenant 15.0, 22.0 et 28.4 at%. Zn, Shaban Mohamed Ibrahim
Abdou [65] a étudié les trois réactions discontinues (précipitation, coalescence et dissolution), il
a démontré que la précipitation discontinue apparait clairement dans le domaine de température
(323-544K) pour les trois alliages, mais elle peut transformée & coalescence discontinue d’une
part, et d’autre part elle change le mode de précipitation (Figs. 15, 16 et 17).

Dans son étude sur un alliage de Al-30 % mass. Zn, Boumerzoug et Boudhib [69] ont
trouvé les résuitats suivants :

- La déformation plastique ne favorise pas !apparition de la précipitation
discontinue & basse température de vieillissement.

- La déformation plastique peut favoriser une augmentation trés significative de la
cinétique de précipitation discontinue & haute température de vieillissement, surtout pour
les faibles taux de réduction.

- Le mode de précipitation est discontinu pour les deux températures de vieillissement.

- En ce qui concerne la dureté, les valeurs maximales sont obtenues au début de
vieillissement et ce ci est indépendamment de ’état initial de ’échantillon (déformé ou

non).

41



Chapitre II1 La réaction de précipitation dans le systéme Al-Zn

Le tableau 3 rassemble les travaux de recherche effectués sur le mode de précipitation dans le
systéme d’alliage Al- Zn en fonction de la température :

Température de Mode de précipitation Référence
Vieillissement (°C) | (discontinu : PD ; continu : PC)

30 PD [66]

50 PD [34, 68]
62 PD [65]

75 PD [69]

81 PD [65]

100 PD et PC [65]

120 PD [65]

150 PD [65 et 69]
177 PD et PC [66]

200 PD et PC [65]

225 PD et PC [65]

271 PC [65]

Tableau 3 : Mode de précipitation en fonction de la température dans le systéme d’alliage Al-Zn.
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Figure 13: Les vitesses de croissance de la précipitation et de la coalescence
discontinues dans Al-29 at %. Zn [34.68].
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Figure 14: Les distances interlamellaires de la précipitation et de la coalescence

discontinues dans Al-29 at %. Zn [34.68].
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Figure 15 : Le début de formation de la coalescence discontinue sur le joint de grains dans
l'alliage Al-15.0 at %. Zn homogénéisé 21 jours a 775K puis vieilli 324h 4 373K. La
réaction de précipitation est de type continu [65].

Figure 16 :La précipitation discontinue (DP), la coalescence discontinue (DC), la précipitation
continue (CP) et la coalescence continue (CC) sont ohservées dans Al-22.0 at %.

Zn homogénéisé 21jour 723K puis vieilli 20 min & 473K [65].
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» Cas d’alliage Al-Zn-Ni ;
Ces alliages sont difficiles 4 couler. Leur faible coulabilité et leur tendance au criquage et 4 la
porosité en sont les causes. Par contre, ils sont autotrempants et vieillissent naturellement a la
température ambiante. Leurs propriétés deviennent ainsi maximales aprés environ un ou deux
mois. La vitesse de refroidissement affecte peu leurs propriétés mécaniques. Par conséquent,

celles-ci ne varient pas en fonction de I'épaisseur des piéces coulées.

» Cas d’alliage Al-Zn-Mg et Al-Zn-Mg-Cu :

De tous les alliages d’aluminium, ceux de la série 7000 présentent, aprés traitements
thermiques, les propriétés mécaniques les meilleures. Leur teneur en zinc varie de 4 a 8% et celle
en magnésium de 1 4 3%. Leur durcissement structural est dii principalement a la précipitation
de formes transitoires (zones GP) du composé MgZn,.

L’addition de cuivre, jusqu’a des teneurs de 2%, durcit ces alliages par solution solide et par
précipitation. Par ailleurs, la présence de cuivre dans les zones GP augmente leur stabilité a
chaud. Le cuivre diminue toutefois la trempabilité, la soudabilité et la ténacité des alliages Al-
Zn-Mg. Le chrome (<0.3%) améliore leur résistance a la corrosion sous tension.

Outre leurs propriétés mécaniques remarquables, les alliages de la série 7000 se prétent
facilement aux traitements thermiques. Cette qualité est due a4 leur grand intervalle de
température de mise en solution, leur bonne trempabilité. Leurs températures de vieillissement
sont relativement basses: de la température ambiante 4 160°C. Grice a cet ensemble de
propriétés, les caractéristiques des joints soudés peuvent rester voisines de celles du métal de
base. La soudabilité de ces alliages, favorisée par la présence de zirconium, reste moyenne.

Les alliages de cette série sont trés largement utilisés dans la construction aéronautique, et

notamment pour la construction des avions civils comme nous pouvons le voir dans la figure 18.
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Figure 18 : Les types de matériaux utilisés dans la construction d’un avion civil et

leur localisation (d’aprés Charles et Crane, 1984) [70].
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Chapitre 1V
Effet des éléments d’addition

sur la précipitation discontinue

\AM

L émle & ' précipitation Jiscontinue suscite toujours Tintérét e plusieurs chercheurs
jusquta mes jours ¢t lles Tésultats pubiliés sont :sonvent Hiffirantts car eette néaciton didgpanl de
nembraux facteurs, parmi.ces facteurs, ilexiste

- llesaitiitionsdesdlenents et ia puretés-des compeosants- T dlliage,

~ fjadsformaiionplesigue,

~ 'la:pression‘hyilrostatique,

~  empemmement hmeuwnet Sleeronat e drditement. e plasma,

- la solidification rapide.

‘L plupat die ces Facteurs :aciivent con mtartient b aaation dle ipriédipiteinom diseontinue. Rar
exemple, les alliages commerciaux sont rarement ‘bindires, car parfois les conditions d’un tel
tremwed] spidoidl, rpar exemple dans la wanstruction aéronautique, ‘il cest mideessaire «lidjouter .des

additions ternaires ou quaternaires.

L’ influence: d additions ternaires sur:la-précipitation-diseontinue- dans :les wystémes-binaires
asit Hobem ceormes, ast die monibrenx «dbsematiions ot ¢6é faites /(tatilean (T) ([71]. ikes ailditions
ternaires pourraient interférer avec les phénoménes associés a'la germination en modifiant les
caradtéristiques:thes iprécipitést/oudifectant bas;propridtésdesijointsdle: griins{[/Al]. IRermanidre
similaire, la ¢inétique de croissance peut étre altérée parla ségrégation des éléments ternaires au
Hrontdiertéattionseteantre!lesi lanmdlies.
‘L’étude de ’effet de faibles additions de Ag sur la précipitation dans'le systéme Pb-Na [9] a
imonté cquee Ha sstnutture dles ijoints die ;grains {joue wm ibe impottant rpavee apiddléc midne A4
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Chapitre IV Effet des éléments d’addition sur la précipitation discontinue

différentes conditions de ségrégation. Il existe trois différents types de ségrégations dépendant de
la structure du joint de grain et de la vitesse de croissance (Fig19) :

a. Pas de ségrégation.
b. Ségrégation seulement sur les crans et d’autres imperfections.

c. Ségrégation uniforme.

Figure 19: Les trois conditions possibles de ségrégation au front de réaction [9]

a- Pas de ségrégation.
b- Ségrégation au joint de grain.
¢~ Ségrégation compléte.
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A cause des multiples interactions qui peuvent se produire, plusieurs théories ont €té
proposées. Par exemple, Bohm [72] a proposé la régle selon laquelle I’élément ternaire (x)
favorise la précipitation discontinue c’est-a- dire accroit la vitesse de réaction des cellules quand
son rayon atomique (1) varie dans le méme sens que le rayon atomique du second compos€ (Ig)
par rapport & celui de la matrice (ra). L’accélération de la réaction devrait &tre plus ¢levée quand
o= rp. Cependant, il a été prouvé que la régle de Bshm n’est pas toujour valide que pour les
solutions a base de Cu comme a été démontré par exemple par Beck [7], contrairement 4 la régle
de Bohm, que I’étendue de la précipitation dans I’alliage Cu- Be- 0.4 % Co sous d’autres
conditions constantes, est plus petite par rapport a I’alliage non-dopé ( Cu:r=1.28 A Be:r=

1.12A etCo:r=125A).

Alliage Additions Effet
Ag-Cu Ga Augmentation de la vitesse de précipitation
In, Ti, Pb Diminution de la vitesse de précipitation
Al-Ag Ga Augmentation de la vitesse de précipitation
Al-Li Mg, Cu Réaction non observée
Al-Zn Sn Diminution de la vitesse de précipitation
Cu-Be Co Diminution de la vitesse de précipitation
Cu-Be Co, Fe Diminution de la vitesse de précipitation
Cu-Be Ni, Cr, Ti Diminution de la vitesse de précipitation
Cu-Be Al Augmentation de la vitesse de précipitation
Cu-Be Zr Diminution de la vitesse de précipitation
Cu-Ti Zr Diminution de la vitesse de précipitation
Be Diminution légére de la précipitation
Mg Pas d’effet
Fe-32 Ni Nb, Zr Diminution marquée
Ti, Be Diminution marquée
Fe-10 Ni Al, Be Augmentation marquée
Nb,Ti, Mo Diminution marquée
Fe-Cr-Ni Nb, Zr Réaction supprimée
Fe-Zn Ge, Sn Diminution de la vitesse de précipitation
Fe-Zr Mn Diminution de la vitesse de précipitation
P Diminution de la vitesse de précipitation
Fe-Ni-Cr Al Réaction supprimée
Ni-Sn Al Ga, In Augmentation de 1’énergie d’activation
(diminution de la vitesse)
Au, Cu, Ge, Zn Diminution de I’énergie d’activation
(augmentation de la vitesse)
Pb-Na Ag Vitesse diminuée (joint dépendant)

Tableau 1 : Effet du troisiéme élément d’addition sur la cinétique de la précipitation discontinue
(d’aprés Williams et Butler [71]).

50
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Zieba et Pawlowski [73,74] ont étudié I'influence du carbone sur la réaction de
précipitation discontinue en alliages de Co-W et Co-Mo. En utilisant la méthode de EDX ils
établissent que des profils du corps dissous de W et Mo dans les lamelles de o ont été décalés
vers une concentration plus élevé de W et Mo en présence du carbone. Comme le cas de Co-15
Mo (mass %), on observe le plus grand effet de carbone 4 0.1 mass % C. Il a ét¢ suggéré par
Zieba et Pawlowski [73] qu’un tel résultat pourrait étre attribué a deux facteurs opposces
provoqués par I’addition du carbone : une extension de la limite de solubilité¢ du Mo dans le Co,
et le blocage de la mobilité de joint de grain.

Predel et Ruge [51] ont développé un modéle pour le comportement de la précipitation
des solutions Ag-Cu dopées (Ag : r = 1.44 A°, Cu: r= 1.28 A°) ou les plus grands atomes ( r x >
rag ) diminuent la vitesse de croissance des précipités lamellaires, en entravant la diffusion
interfaciale. Ils ont trouvé lors des essais une dépendance linéaire entre 1’énergie d’activation de
la précipitation et la différence des rayons atomiques entre I’agent et le troisiéme €lément
d’addition.

Pour vérifier si oui ou non une relation similaire existe pour les précipités lamellaires fins
dans les solutions Cu-In et Cu-Sb, Predel et Gust [75] ont tracé la différence d’énergie
d’activation AQ; en fonction des différences de rayon atomique Ar pour différentes

concentrations d’électrons de valence AZ. Ces dernidres quantités sont définies comme suit :

Dans ces équations Q;(A) et Qi(K) sont les énergies d’activation de diffusion a I’interface
évaluées suivant les modéles d’ Aronson [31] et Kirkaldy[76].

Le tableau 2 contient les valeurs de AQ; pour les systémes Cu-In et Cu-Sb. Ce tableau

contient aussi les valeurs des concentrations des €lectrons de valence.
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Niveau de dopage en % at. X | 0.3 0.6 1.0 2.0

X r Z In Sb |In Sb |In Sb |In Sb
Al 1.43 3 1.7 63 |21 6.7 |54 16.3 {147 193
As 1.39 3;5 -3.8 63 1|-04 6.7 |-7.1 151 (21 385
Au 1.44 1 -6.7 0 -147 2.1 |-13.8 -188 |-234 -184
Ga 1.41 3 * 71 |* 1.3 |* 59 |* 5.0
Ge 1.37 4 2.5 2.5 10.9 3.3 |54 59 163 10.9
In 1.66 3 * 04 |* -1.7 |* 25 |* 54
Pd 1.37 4 1.7 50 (* 25 |* 13.8 |* 214
Pt 1.38 4 38 2.1 |10.9 2.1 (134 84 |134 289
Sb 1.59 3 -13.0 * 1-10.5 * -20.5 * -37.3 *
Si 1.32 4 5.0 6.7 (109 54 (180 105 |7.1 12.1
Sn 1.38 24 0.8 3.8 |-25 96 |-3.8 147 |-18.0 193
Zn 1.38 2 -3.8 54 |-0.8 1.7 |21 63 |0 7.5

Tableau 2 : Différence de I’énergie d’activation AQ; ( en KJ/ mole ) pour les précipités
lamellaires fins, le rayon atomique r ( en A°) et les concentrations d’électrons de valence Z ( le
nombre d’électrons produits au réseau par atome ) des troisi¢émes éléments [75].

In: les valeurs de AQ; pour les précipités de la premiére réaction discontinue des solutions
solides dopées Cu-In.

Sb : les valeurs de AQ; pour les précipités de la premiére réaction discontinue des solutions
solides dopées Cu-Sb.

Cu:r=128A°Z=1,

Selon Kunze [77] et Wincierz [78], I’effet des additions ternaires sur la précipitation
discontinue est détérminé par la différence de la concentration des éléments de valence entre les
atomes d’addition et les atomes de la matrice. Les atomes étrangers ayant une différence de
valence positive (AZ > 0) forment le centre de ce qu’on appelie « R*-zones » dont la durée de vie
moyenne augmente 13 ot il y a une concentration des lacunes. « R™ -zones » existent autour des
atomes étrangers avec une différence de valence négative (AZ < 0). La présence de « R -
zones » doit expliquer la diminution de la vitesse de croissance, ce qui a été trouvé
expérimentalement dans les solutions Cu-Be légérement dopées avec Co [7]. Les lacunes

choisissent les chemins de diffusion avec une tendance a contourner les R -zones ; la densité du
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flux de lacunes est donc réduite et le processus de la précipitation est ralenti. Suivant Kunze et
Wingcierz, le ralentissement de la vitesse de précipitation par les atomes étrangers dont AZ<0 est
li¢ a augmentation de I’énergie d’activation. D’un autre cbté, les atomes étrangers dont AZ>0
provoque une diminution de I’énergie d’activation.

Hornbogen [9] a développé la position de Kunze et Wincierz selon laquelle la présence
de I’élément ternaire affecte la DP par 1’intermédiaire de 1’énergie d’activation de migration du
joint. Ainsi les éléments différant peu par leurs rayons atomiques (contrairement a la régle de
Bohm) accélérent la DP dans le systtme AgCu se qui signifie que I’énergie d’activation a €t¢
amoindrie. Inversement, les éléments différant forment par leurs rayons atomique avec la matrice
augmentent I’énergie d’activation donc réduisent la vitesse de réaction. Ce modele a été contesté
par les résultats de Predel et Frebel [79] dans le cas du systéme a-FeZn.

Des théories similaire ont été élaborés et portent sur I’influence du troisiéme élément,
Williams et Bulter [80] donnent un résumé de cet effet sur la ségrégation au joint de grain qui
peut provoquer :
1-une diminution de ’énergie du joint de grain ;
2-une diminution de la mobilité du joint de grain ;
3-une augmentation de la température de recristallisation.

Bradai {81] a étudié I’effet de Cd comme élément ternaire d’addition aux alliages Mg 8-10 %
mass. Al. La morphologie de croissance demeure inchangée mais les vitesses de croissance sont
relativement amoindries aux hautes températures. Ce ralentissement de la réaction peut étre
expliqué par différentes modélisations comme celles mettant en jeu les différences de rayon
atomique ou de valence électronique. Leurs résultats étaient en bon accord avec les théories de
Bohm et de Kunze et Wincerz.

Dans une étude faite par Hamana et Boufenghour [82]. Ils ont utilisé plusieurs méthodes
expérimentales (la microscopie optique, la dilatométrie, la microduremétre et la diffractometre
de rayon X) pour étudier I’effet de Bismuth sur la réaction de précipitation discontinue de
Ialliage Cu-15% mass. In, ils ont abouti aux résultats suivants :

-I’équilibre des phases, conformément au diagramme d’équilibre, est atteint plus vite pour
Ialliage Cu-15 % mass. In + 120 ppm Bi, a cause d’une légére accélération de la cinétique de la
réaction discontinue,

-la microscopie optique n’a pas révélé de changement morphologique des précipités obtenus au

cours des vieillissements isothermes et anisothermes,
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-mais elle a montré une déformation plus accentuée et jamais observée auparavant des joints de
grains subissant la précipitation discontinue au cours d’un refroidissement lent, ce qui ne peut
étre que le développement d’un nouveau mécanisme de germination et de croissance,

-une légére accélération de la précipitation discontinue par la présence de Bismuth,

-une augmentation de la dureté des alliages dans les premiers temps de vieillissement a 400°C
résultant de cet affinement,

’ensemble de ces résultats confirme 1’influence de ’addition du Bismuth sur les évolutions
structurales observées lors du développement de la précipitation discontinue. Pour mieux situer
cette influence, il serait intéressant de suivre le mécanisme de germination a l’aide de le

microscopie électronique a transmission a haute résolution.

54



Chapitre V Matériaux et méthodes expérimentales

Chapitre V
Matériaux et methodes

expérimentales

V.1.CHOIX DE L’ALLIAGE ET PREPARATION METALLOGRAPHIQUE

On note que les alliages d’Al-Zn contenant des additions de Mg et Cu ont des applications
étendues, particuliérement dans les industries aéronautiques. Pour notre étude, notre choix est
porté sur I’alliage Al-30 % mass. Zn, avec des additions de I’étain et de cuivre purs. Ona
préparé un lingot par une fusion sous vide a 800°C pendant 30 minutes suivi d’un
refroidissement lent. Ensuite, le lingot a subi un traitement d’homogénéisation a 420°C pendant
une semaine suivie d’une tremope dans I’eau glacée, puis d’un vicillissement a diverses
températures.

La température d’homogénéisation et de vieillissement sont choisies & partir du
diagrammes d’équilibre.

Avant ’observation microscopiques, les échantillons sont polis sur une polisseuse de type
Analyse avec du papier abrasif (du numéro 180 au némuro 1200) puis a la péte diamantée de
granulométrée 4, 1 et %2 pm.. Aprés chaque polissage, les échantillons sont nettoyés a I’eau
distillée, séchés et attaqués par un réactif.

Pour notre alliage on a utilisé deux réactifs ; 1’un est une solution de 10%NaOH avec I’eau
distillée pendant 30 & 120s, et Pautre réactif est : 15%ml acide fluorhydrique (HF) + 15ml acide
nitrique (HNOs) + 30ml glycérine pendant 10 4 30 s.
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V.2. METHODES EXPERIMENTALES UTILISEES

» Microscopie optique (MO)

Le microscopie optique nous a permis de suivre I’évolution de la microstructure des
échantillons (taille des grains, formes des précipite...etc) durant les différents traitements
thermiques. Pour notre étude, on a utilisé un microscopie optique de type Hund avec différents
grossissements avec un appareil photo classique (Fig. 20) et aussi un microscope avec un

appareil photo numérique.

Figure 20 : Microscopie optique de type Hund.

56



Chapitre V Matériaux et méthodes expérimentales

» Microduremétre

On appelle dureté la propriété d’un corps de s’opposer 4 la déformation plastique
provoqueé par des contacts de la couche superficielle. La rapidité et la simplicité de 1’essai de
dureté, ainsi que la possibilité de juger des propriétés d’une piéce sans la détruire, contribuent a
sa large extension pour le contréle de la qualité du métal des piéces et des produits métalliques.
Pour cela on a utilisé la dureté vickers avec un microduremétre de type AFFRI (Fig. 21). Cette
méthode est largement appliqueé pour mesurer des piéces de faible épaisseur ou couches
superficielles minces a dureté élevée. La dureté est détermineé par I’empreinte laisseé dans la
surface mise 3 1’essai (rectifiée ou méme polie) par une pyramide en diamant a base careé sous

une charge de 100g.

Figure 21 : Microduremétre de type AFFRI.
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> Diffraction des rayons X

La diffraction des rayons X est un phénomeéne de diffusion cohérente et €lastique qui se
produit lorsque les rayons X interagissent avec la matiére organisée. L'onde diffractée résulte de
l'interférence des ondes diffusées par chaque atome. Elle dépend donc de la structure
cristallographique. La direction du faisceau diffracté est donnée par la loi de Bragg:

2dh,k,|sin9=n?\.
ot : ) est longueur d'onde du rayonnement diffracté, n l'ordre de diffraction et d la distance inter-
réticulaire du plan cristallographique correspondant.

Pour notre étude, on a utilisé un diffractométre automatisé de type Bruker AXS CCD 1000
(Fig 22) équipé par un goniométre a poudre vertical, 1ié¢ 4 un micro-ordinateur pour enregistrer
les diffractogrammes avec les conditions suivantes de travail :

-La haute tension du générateur de rayon X 4 35KV.

-L’intensité du courant & 15mA.

-L’anticathode de cuivre avec un filtre de nickel.

Figure 22: Diffractométre de rayons X de type BURKER AXS.
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» Analyse par EDS
Cette technique d’analyse est une technique complémentaire 4 1’analyse au MEB (Fig.
23) car celle permet d’avoir des informations qualitatives sur la composition chimique, elle

donne aussi une approximation sur les pourcentages des éléments.

Figure 23: Microscope électronique a balayage de type Philips.
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Chapitre VI

Résultats expérimentaux
interpretation

Dans cette partie d'étude, on expose en premier lieu les résultats obtenus sur un alliage Al-30%
mass. Zn sans le troisiéme élément et puis on présentera les résultats de l'effet de troisiéme élément

sur le méme alliage :

V1. 1. L’EFFET DE LA TEMPERATURE DE VIEILLISSEMENT DANS
L’ALLIAGE AL-30% MASS. ZN.

VL 1. a. ANALYSE PAR L’EDS:

Cette technique permet d’avoir des informations qualitative sur la composition chimique et ¢lle
donne aussi une approximation sur les pourcentages des éléments. Les profils d’EDS correspond
aux échantillons Al-30% mass. Zn sont illustrés dans la figure 24, les résultats obtenus sont
rassemblés dans le tableaul. Les analyses faites confirment le pourcentage de zinc dans

1’aluminium. On note que cette technique donne des valeurs approximatives.

Elément Al Zn

La quantité (en %omass) 71.87 28.13
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cps
G00
K

500

400 -

300

200 { <Mt
ZnK

100

0 el bt e i s 1- o

140 220 300 380 460 540 620 7.00 7.80 8.60

Energy (kev)

Figure 24: Analyse qualitative par EDS du lingot AL-30% mass. Zn.

VI 1. b. ANALYSE PAR LA MICROSCOPIE OPTIQUE

Les résultats d’étude de 1’évolution de la microstructure lors d’un vieillissement de notre alliage
au-dela de 100°C sont déja connu, car dans sa thése de magister, Boudhib a bien confirme la
présence de la précipitation discontinue a 150°C (Fig. 25). C’est pourquoi on a essayé¢ d’étudier
’évolution structurale pour des vieillissements inférieurs a 100°C.

Dans cette étude, nous avons pris trois températures de vieillissement : 30, 60 et 90°C. Le
vieillissement & ces températures sont considérées comme un traitement a basse température.

D’autre part, on a essayé de prendre pour chaque température deux échantillons trempés
aprés le traitement d’homogénéisation : le premier n’a pas subi une déformation plastique aprés

trempe, par contre le second est déformé par laminage 4 froid, ¢’est a dire déformé.
» Cas de vieillissement a 30°C

La figure 26 et 27 illustrent le développement de la précipitation discontinue aux joints de

grains dans les deux échantillons. Nous remarquons que la réaction est trés lente pour les deux
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échantillons, surtout dans 1’échantillon déformé (Fig. 27), ce qui veut dire que la déformation ne
favorise pas 'accélération de cette réaction.
» Cas de vieillissement a 60°C
Nous avons constaté que pour cette température de vieillissement, la réaction de précipitation
discontinue se développe d’une maniére considérable dans ’alliage non déformé (Fig 28). Dans la
figure 28c¢ et e nous pouvons voir clairement les cellules lamellaires qui se sont formées aux joints
de grains et qui migrent vers I’intérieur du grain. Par contre, pour 1’échantilion déform¢ puis vieilli
4 cette méme température ne présente pas une réaction de précipitation discontinue. dans tous les
joints de grains (Fig. 29), mais certains précipités se sont restés au niveau juste des joints de grains
avec une faible quantité qui n’avance pas  'intérieur des grains (Fig. 29b).
Ce résultat correspond & P’observation faite par Boudhib [69] mais pour la température de
vieillissement 3 150°C.
" » Cas de vieillissement & 90°C
Nous avons constaté que la réaction de précipitation discontinue apparait aux joints de
grains dans 1’alliage non déformé (Fig. 30), mais avec une vitesse un peu moins faible par rapport
au vieillissement & 60°C. D’autre part, la précipitation discontinue dans I’alliage déformé puis
vieilli 4 90°C est limitée & quelques joints de grains avec des précipités trés fins (Fig. 31a) et qui

sont localisés sur les bandes de déformation (Fig. 31c et d).

Figure 25 : Microstructure de I’alliage Al-30% mass. Zn vieilli & 150°C [70].
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Donc¢ nous concluons que le traitement de vieillissement & 30, 60 et 90°C donnera une
réaction de précipitation discontinue.

La déformation plastique ne favorise pas le développement de cette réaction.

» Cas de vieillissement a 200°C

Abdou [65} et Shaban Mohamed Ibrahim Abdou [65], dans leurs études faite sur des
alliages d’Al-Zn de différents concentrations atomiques, trempé puis vieilli entre 50 et 271°C, ils
ont observé que la précipitation discontinue est remplacée par une précipitation continue a haute
température. Pour cette raison, notre choix s’est porté sur la température 200°C qui est considérée
comme un traitement 3 haute température.
L’évolution microstructurale d’un échantillon vieilli & cette température de vieillissement aprés un
traitement d’homogénéisation a 420°C et trempé a ’eau glacée est illustré dans la figure 32, ol
nous remarquons aussi que la précipitation discontinue est remplacée par une précipitation
continue, d’une part et d’autre part, nous observons la formation d’une zone précipitée-libre
(Precipitate Free Zone) (PFZ) au voisinage des joints de grains.

On doit mentionner que Peffet de la formation d’une zone précipitée-libre (PFZ) et

d’une précipitation continue est retarde I’apparition de la précipitation discontinue.
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Figure 26: Microstructures de I’alliage Al-30 % mass Zn homogénéisé a 420°C pendant 130h,
trempé 4 I’eau glacée puis vieilli 3 30°C pendant 21h (a) et (b) et 82 h (¢ et d).
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Figure 27: Microstructures de 1’alliage Al-30 %mass Zn. homogénéisé a 420°C pendant
130heures, trempé a I’eau glacée, puis déformé 4 £=10% et vieilli & 30°C pendant
82h(a et b).
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cellule
lamellg

Figure28 :Microstructure de I’alliage Al-30%mass Zn. homogénéisé a 420°C pendant 130heures,
trempé & I’eau glacée, puis vieilli a 60°C pendant 82h(a et b), 322h(c ) et 391h(d et ¢).
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déformation

Figure 29: Microstructures de I’alliage Al-30 % mass Zn. homogénéisé a 420°C pendant 130
heures, trempé a I"cau glacée, puis déformé a £ = 10 % et vieilli 4 60°C pendant S h (a),
2l h(betc)et 82 h(dete).
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Figure 30: Microstructures de I’alliage Al-30%mass Zn. homogénéisé a 420°C pendant 130h,
trempé a I’eau glacée, puis vieilli 4 90°C pendant 82h(a,b et ¢).
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Figure 31: Microstructures de I’alliage Al-30%mass Zn. homogénéisé 4 420°C pendant 130h,
trempé 3 I’eau glacée, puis déformé a £=10% et vieilli 2 90°C pendant 82h(a, b et ¢).
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PC

15pm

15um

Figure 32: Microstructures de I’alliage Al-30%mass Zn. homogénéisé a 420°C pendant 130h,
trempé 4 I’eau glacée et vieilli 4 200°C pendant 14h(a et b).
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VI. 1. c. ANALYSE PAR LA MICRODURETE VICKERS

» Cas de vieillissement a 30°C
Les courbes de variation de dureté des deux échantillons lors du traitement de vieillissement a
30°C sont représentées dans la figure 33. Nous constatons qu’elles ont la méme allure,
caractérisées par une augmentation jusqu’a un maximum au début de maintien puis une diminution
progressive de la dureté. On note qu'au début de vieillissement la dureté de I’alliage déformé
diminue considérablement par rapport i celle de l'alliage non déformé, ce-ci est dil a l'effet de
phénoméne d'adoucissement obtenu lors de vieillissement de l'alliage déformé qui a dégagé une

énergie de déformation emmagasinée juste aprés les premiers temps de vieillissement.

» Cas de vieillissement a 60°C
De méme, les mesures de dureté obtenus au cours de ce vieillissement 4 60°C, ont donné aussi
deux courbes qui ont la méme allure (Fig. 34). Parce que, nous remarquons que la dureté augmente
pour les deux échantillons pour aboutir &4 une méme valeur aprés le prolongement de temps de

vieillissement.

» Cas de vieillissement a 90°C
La variation de la dureté pour nos deux échantillons (déformés et non déformés) a cette
température de vieillissement est représentée dans la figure 35. Nous constatons que la variation
dans les deux échantillons prend la méme allure et la dureté finale aprés un long traitement de

vieillissement est presque égale mais diminue progressivement.
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T=30°C
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Figure 33: Courbes de variation de dureté Vickers de I’alliage Al-30%mass. Zn.
Homogénéisé a 420°C pendant 130 heures, trempé a 1’eau glacée
puis vieilli 3 30°C.

Courbe : a-non déformé.
Courbe : b- déformé
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Figure 34: Courbes de variation de dureté Vickers de I’alliage Al-30%mass. Zn.
Homogénéisé a 420°C pendant 130 heures, trempé 4 [’eau glacée
puis vieilli a 60°C.

Courbe : a-non déformé.
Courbe : b- déformé
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T=90°C
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Figure35: Courbes de variation de dureté Vickers de 1’alliage Al-30%mass.Zn homogénéisé 4
420°C pendant 130 heures, trempé a 1’eau glacée puis vieilli a 90°C.
Courbe : a-non déformé.
Courbe : b- déformé

D'autre part, on a essayé de rassembler les courbes de variations de la dureté sur le méme
repére pour les trois températures de vieillissement ( Fig. 36 et 37 ). Nous constatons que la dureté
des alliages vieillis & 30°C donnent la plus faible valeurs de dureté.
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Figure 36: Courbes de variation de dureté Vickers de I’alliage Al-30%mass. Zn homogénéisé a
420°C pendant 130 heures, trempé a I'eau glacée
Courbe : a-vieilli & 30°C apres la trempe.
Courbe : b-vieilli 4 60°C aprés la trempe.
Courbe : c-vieilli 4 30°C apres la trempe.
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Figure 37: Courbes de variation de dureté Vickers de I’alliage Al-30%mass.Zn homogénéisé &
420°C pendant 130 heures, trempé a 1’eau glacée
Courbe : a- déformé de £=10% aprés la trempe puis vieilli & 30°C.
Courbe : b- déformé de £=10% apres la trempe puis vieilli 4 60°C .
Courbe : ¢c- déformé de e=10% aprés la trempe puis vieilli & 90°C.
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On a aussi tracé les courbes de dureté en fonction de températures de vieillissement pour les
échantillons déformés et non déformés ( Fig 38 et Fig 39} :

Pour les échantillons non déformés, les courbes de variations de dureté vickers en fonction de la
température, on remarque une augmentation de la dureté aux basses températures et une diminution
aux hautes températures au cours de temps sauf a 10 minutes, il y a une diminution de dureté au
cours du temps.

Pour les échantillons déformeés, on a observé I’inverse, une diminution de dureté aux basses
températures et une augmentation aux hautes températures sauf a 82 heure et & 5 minutes on

observe l'inverse.
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Figure 38: Courbes de variation de dureté Vickers de I"alliage Al-30%mass.Zn.

en fonction de la température pour I’alliage non déformé.
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Figure 39: Courbes de variation de dureté Vickers de I’alliage Al-30%mass.Zn.
en fonction de température pour !’alliage déformé.
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VL. 1. c. 1, Estimation de I’énergie d’activation de la précipitation 3 partir des courbes

de dureté

Nous avons préféré utiliser la méthode de Burke [3] pour estimer 1’énergie d’activation Ex
de la réaction de précipitation discontinue dans {’alliage Al-30% mass. Zn. Pour ces raisons, en
nous plagant dans la zone centrale de la courbe de dureté, 13 ot elle varie vite avec le temps. On
mesure ensuite les temps, t v, nécessaires aux températures 60 et 160°C pour atteindre un AHV
donné ( la fraction transformée) (Fig. 40). Puis, en portant log (t anv) en fonction de 1/T (Fig. 41)
et ceci pour divers valeurs de AHV. On obtient un segment de droite dont la pente permet d’évaluer
’énergie d’activation de la précipitation discontinue dans D’alliage Al-30% mass. Zn. Nous
obtenons la valeurs suivante : 54.91 KJ/mole.

On note que Zieba et Gust [83] ont calculé I’énergie d’activation dans Al-22%at. Zn par deux
modéles différents (modéle de Petermann- Hornbogen et modele de Cahn). Ils ont trouvé par le
premier modgle la valeur suivante : 60.3 kJ/mole mais une autre valeur par le deuxiéme modéle :
39.1kJ/mole.

Pour notre cas: notre valeur est proche & celle calculée par le modele de Petermann-
Hornbogen.

La fraction transformée (le degré d’avancement de réaction de précipitation discontinue)
s’écrit :

AHV =x(t) = HV(t) = HV() / HVD) - HV().coeoovreeenennns (VLD).

olt:

x(t): la fraction transformée de la précipitation discontinue.
HV() : la valeur de dureté initiale.

HV() : la valeur de dureté finale,

HV(t) : la valeur de dureté au temps t.
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Figure 40: Courbes de variation de fraction transformée de la précipitation discontinue dans

’alliage Al-30%mass.Zn. lors traitement a 60 et 160°C.
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Figure 41: Evolution de log (t) en fonction de 1/T.
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VI1.2. L’EFFET D’ADDITION D’UN TROISIEME ELEMENT SUR LA
REACTION DE PRECIPITATION DISCONTINUE DANS L’ALLIAGE AL-
30% MASS. ZN.

VL 2. a. L’EFFET DE L’ETAIN

VL 2. a. 1. Analyse par PEDS

L’analyse qualitative par EDS nous a donné le spectre des éléments contenant dans notre

alliages (Fig 42), ou nous constatons |’existence de trois éléments (tableau2).

Elément

Al

Zn

Sn

Quantité(en% mass)

69.47

30.43

0.1

Tableau2 : Analyse qualitative par EDS d’alliage Al-30% mass. Zn-0.1% mass. Sn.
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Figure 42: Analyse qualitative par EDS d’alliage Al-30% mass. Zn-0.1% mass. Sn.
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VL. 2. a. 2. Analyse par la microscopie optique

Pour le cas de I’alliage dopé par I’étain, on a opté pour deux traitements de vieillissement
(60 et 150°C).

» Cas de vieillissement a 60°C

L’évolution microstructurale de notre alliage lors de maintien & 60°C est illustrée dans les
figures 43, 44 et 45.

La figure 43, nous montre le développement de la précipitation dans une méme zone de
I’alliage. Nous constatons que les précipités se forment dans plusieurs sites tels que : les joints de
grains, les pores et 3 I’intérieur du grain.

L’agrandissement de certaines plages de I’alliage nous a permis de bien observer la forme
de ces précipités.

Par exemple, dans la figure 44, nous montre la formation des précipités a partir du joint de
grain sous forme non sembiables aux formes habituelles.

D’autre part, des cellules contenant des précipités sphériques sont aussi observées (Fig.
45). De méme une cellule lamellaire s’est formée a partir d’un joint eutectique(Fig. 46). Certains
joints de grains sont le siege de formation des précipités sphériques tout au long de joint de
grains(Fig. 47a,b et c) et qui gardent la méme morphologie malgré de prolongement du temps de
maintien. On note que la plupart des joints de grains ont subi le méme phénomeéne, c’est a dire, les
précipités sont restés figés sur le joint de grains, ce qui veut dire que 1’¢tain diffuse jusqu’aux joints
de grains et par conséquent bloquent son mouvement. Cette interprétation est valable si on
effectuera une observation au microscope électronigue a transmission.

Pour cette température de vieillissement, on a pas vraiment une précipitation cellulaire comme
celle qui a été observée dans Al-30% mass. Zn, ce qui veut dire que I’addition de Sn change la
morphologie des précipités.

Nous avons constaté aussi la formation des précipités sur une colonie eutectique qui se
trouve a 'intérieur du grain (Fig. 48a). Nous avons aussi trouvé que le pore qui se trouve a
’intérieur du grain représente un site favorable de formation de précipité (Fig. 48b).

On note aussi que certaines sous-structures sont mises en évidence par le microscope
métallographique (Fig. 49), ol ces mémes zones sont le siége de formation de précipités sous
forme de batonnets.

On doit mentionner la lenteur de cette réaction au cours de ce traitement de vieillissement a
60°C.
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> Cas de vieillissement a 150°C
Le traitement de vieillissement effectué a ailiage dopé par le Sn aprés la trempe a

provoqué une précipitation continue sous forme de précipités trés fins a I'intérieur du grain et aussi
sur les joints de grains (Fig. 50). Cette réaction est trés rapide, car apres 4 heures de maintien, la
matrice est déja occupée par des fins précipités (Fig. 50b).

Le développement de la précipitation continue a cette température de vieillissement qui est
considéré comme une température un peu haute est justifié par la dominance de la diffusion en
volume, ¢’est pourquoi les précipités se sont formés a I'intérieur des grains.

Dongc si on compare le résultat obtenu dans cette échantillon dop€ en Sn par rapport a un

échantillon de Al-Zn non dopé, nous pouvons dire que le Sn a changé le mode de précipitation,
c’est & dire au lieu d’avoir une précipitation discontinue ¢’est le contraire qui a été produit ol

une précipitation continue qui a eu lieu a 150°C.

Conclusion partielle :

Nous concluons que I’addition du Sn dans Palliage Al-Zn change le mode de la
précipitation 3 150°C, c’est a dire au lieu d’avoir une précipitation discontinue, on a une
précipitation continue. D’autre part il retarde la précipitation discontinue a basse

température.
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Figure 43: Microstructures de 1’alliage Al-30% mass. Zn-0.1% mass. Sn homogénéisé a 420°C
pendant une semaine, trempé a I’eau glacée, puis vieilli a4 60°C pendant 105h (a ),
172h (b), 196 h (¢ ) et 427 h (d).
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Figure 44: Microstructures de I’alliage Al-30% mass.Zn-0.1% mass. Sn homogénéisé a 420°C
pendant une semaine, trempé a ’eau glacée, puis vieilli a 60°C pendant105h(a ),
172h ( b et c) et 196h(d).
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Figure 45: Microstructures de I’alliage Al-30% mass. Zn-0.1% mass. Sn homogénéisé a 420°C
une semaine, trempé & I’eau glacée, puis vieilli 4 60°C pendant 196 h (aetb), 427 h ( ¢).
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Figure 46: Microstructure de I’alliage Al-30% mass. Zn-0.1% mass. Sn homogénéisé a 420°C
pendant une semaine, trempé a I’eau glacée, puis vieilli 4 60°C pendant 105h
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Figure 47: Microstructure de ’alliage Al-300 mass. Zn-0.1% mass. Sn homogénéisé a 420°C
pendant une semaine, trempé a ’eau glacée, puis vieilli 4 60°C pendant
105h(a),172°C(b) et 265h( c ).

86



Chapitre VI Résultats expérimentaux et interpétation

Figure 48: Microstructures de [’alliage Al-30% mass. Zn-0.1% mass. Sn homogénéisé a 420°C
pendant une semaine, trempé€ a I’eau glacée, puis vieilli 4 60°C pendant 172h(a ), 265h( b ).
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Figure 49: Microstructures de I’alliage Al-30% mass. Zn-0.1% mass. Sn homogénéisé a 420°C
pendant une semaine, trempé a 1’eau glacée, puis vieilli & 60°C pendant 105h(a ), 172h( b et ¢)
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Figure 50 : Microstructure de 1’alliage Al-30% mass. Zn-0.1% mass. Sn homogénéisé 4 420°C
pendant une semaine, trempé a ’eau glacée, puis vieilli &4 150°C pendant 0.5h (a et
b), 4h(c et d) et 64h(e).
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VI. 2. a. 3. Analyse par la micrdureté vickers
Le comportement mécanique de l'alliage Al-30% mass. Zn lors des traitements de
vieillissements a 60 et 150°C est illustré dans les courbes de dureté vickers (Fig 51 et 52).

Globalement la dureté augmente puis diminue.

> Estimation de I’énergie d’activation de la précipitation discontinue & partir des
courbes de dureté :
Nous avons essayé la méme méthode de Burke [3] pour estimer 1’énergie d’activation (Fig 53et
54). Nous obtenons la valeur suivante : -9.16 KJ/mole. Nous remarquons que I’énergie d’activation

est plus faible quand on ajoute le troisi¢me élément dans I’alliage Al-30% mass. Zn .
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Figure 51: Courbe de variation de dureté Vickers de I’alliage Al-30%mass.Zn-0.1% mass. Sn.

homogénéisé & 420°C pendant une semaine, trempé A 1’eau glacée puis vieilli a 60°C.
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Figure 52: Courbe de variation de dureté Vickers de I’alliage Al-30%mass.Zn-0.1% mass. Sn.
homogénéisé a 420°C pendant une semaine, trempé a ’eau glacée puis vieilli & 150°C.
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Figure 53: Courbes de variation de fraction transformée lors de la réaction de précipitation
dans I’alliage Al-30%mass.Zn-0.1% mass. Sn lors traitement & 60 et 150°C.
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Figure 54: Evolution de log () en fonction de I’inverse de température.
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VL. 2. a. 4. Analyse par la diffraction de rayons X

Dans le but de voir I'effet d’élément ternaire sur le phénoméne de la précipitation
discontinue, nous avons utilisé la diffraction de rayons X pour I’échantilion Al-30% mass. Zn-
0.1% mass. Sn aprés des traitements thermiques citées dans I’étude par la microscopie optique.

Les pics obtenus résultent des plans du réseau qui vérifient la loi de Bragg :

2dsin@ =) avec h=Xc, = 1.5418A.

L’analyse de diffraction des rayons X de cet alliage, homogénéisé & 420°C pendant une
semaine, trempé a I’eau glacée puis vieilli & 150°C pendant 4 heures, donne le spectre de la
figure 55, ou apparait les raies de la matrice appauvrie a et les raies du précipité B. Le
paramétre du réseau cristallin de la phase o est : a= 4.089 A.

I.’analyse par comparaison a la fiche ASTM montre que la nouvelle phase formée, le
précipité B (Alg71 Zn ¢29) a une structure hexagonale compacte de paramétres: ag = 2.665A et
cp=4.947A.
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Figure 55: Spectre de diffraction des rayons X de I"alliage Al-30% mass. Zn-0.1% mass. Sn.

homogén¢isé 4 420°C pendant une semaine, trempé i I’eau glacée, puis vieilli 150°C
pendant 4 heures
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Les résultats obtenus sont rassemblés dans le tableau 3 :

a)

(hk) a (1o 200)a  [(220)a Gl a 222) a (420) a
26(°) 3811 4291 64.76 78.00 82.140 116.57
d(A) 2.361 2.108 1.440 1.1.225 1.173 0906
b)

(hkD) B (002) p (110)p

20(°) 35.96 70.22

a&) 2.498 1.34

Tableau 3: Les raies de diffraction des rayons X de ’alliage Al-30% mass. Zn-0.1%mass. Sn

homogénéisé 4 420°C pendant une semaine, trempé a 1’eau glacée puis vieilli a 150°C :

a- les raies de la matrice o ;

b- les raies des précipités .
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VI. 2. b. L’effet du cuivre

VL 2. b. 1. Analyse par PEDS
L’analyse qualitative par EDS nous a donné le spectre des éléments contenant dans notre

alliages (Fig 56), oti nous constatons I’existence de trois éléments (tableaud).

Elément Al Zn Cu
Quantité(en% mass) 68.97 23.52 7.51

Tableaud : Analyse qualitative par EDS d’alliage Al-30% mass. Zn-7.51% mass. Cu.

cps
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100 ZnK ZnK
cuLi : l
O ud s ..uiﬂ,s‘uﬁ;m....um..;.i....abhh-ghddm?h.h_.m\.!rn.u....lu.a..g- sttt s b i oo ol g Al
1.00 190 280 370 460 550 640 730 820 9.0 1000
Energy (kev)

Figure 56: Analyse qualitative par EDS du lingot Al-30% mass. Zn-7.51% mass. Cu.
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VL 2. b. 2. Analyse par microscopie optique
Pour le cas de l’alliage dopé par le cuivre, on a opté pour trois traitements de
vieillissement (60,150 et 200°C).

» Cas de vieillissement a 60°C

Dans le but de provoquer une réaction de précipitation dans I’alliage Al-30 % mass. Zn +
7.51%mass. Cu a basse température, nous avons effectué un recuit d’homogénéisation a 420°C
pendant une semaine puis trempé a I’eau glacée et suivi par un vieillissement a 60°C.

L’évolution de la microstructure dans ce cas est illustrée dans la figure 57, ou nous
observons une réaction de précipitation indéfinie, car cette réaction apparait sur les joints de grains

et aussi a |’intérieur des grains.

» Cas de vieillissement a 150°C

Le vieillissement a 150°C de cet alliage trempé aprés un traitement d’homogénéisation 4
420°C a provoqué une précipitation discontinue qui est illustrée dans les figures 58 et 59.

Dans la figure 58, nous observons que la réaction de précipitation est de type discontinu avec
des cellules lamellaires qui se forment a partir des joints de grains de la solution solide sursaturée.
Ces cellules de précipités sont de type lamellaire comme celles qui sont présentées dans la
figure59.d. Elle est semblable 4 celle de la précipitation interfaciale qui a été défini par Gust [24 ].

Ces précipités migrent a I’intérieur des grains au cours de temps (Fig. 59).

L’agrandissement de certaines plages de cet alliage nous a permis de bien observer que la
précipitation s’effectue aussi 4 1’intérieur des grains (Fig. 60).

Nous concluons que 1’addition de cuivre ne change pas le mode de précipitation a 150°C,

car elle reste toujours de type discontinue.

» Le vieillissement a 200°C

Dans ce cas, on a remarqué, quand on augmente la température de vieillissement jusqu’a
200°C, la précipitation est de type continu (Fig. 61) sous forme de fins précipités a 1’intérieur
du grains et aussi sur les joints de grain. Cette réaction est trés rapide, car aprés 3heures de
maintien, la matrice est déja occupée par des fins précipites (Fig. 61d et €) en raison de la

diffusion en volume.
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Conclusion partielle :
Nous concluons que Paddition du Cu dans I’alliage Al-Zn ne change pas le mode de la

précipitation mais il accélére la vitesse de réaction soit & basse ou A haute température.

Figure 57: Microstructure de I’alliage Al-30% mass. Zn -Cu homogénéisé 4420°C pendant une
semaine, trempé 4 |’eau glacée puis vieilli 4 60°C pendant 15h.
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i5pum

Figure 58: Microstructure de I’alliage Al-30% mass. Zn -Cu homogénéisé 3450°C
pendant une semaine, trempé 4 I’eau glacée puis vieilli 4 150°C pendant
2h (a ), (b) et (c). Et (d) représentation schématique d’une réaction de type
interfaciale [24].
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Figure 59: Microstructure de I’alliage Al-30% mass. Zn —7.51% mass. Cu homogénéisé a
420°C pendant une semaine, trempé a 1’eau glacée puis vieilli 2 150°C pendant
2h (a), (b) et (c) et pendant 72h (d).
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Figure 60: Microstructure de I’alliage Al-30% mass. Zn —7.51% mass. Cu homogénéisé a
420°C pendant une semaine, trempé a I’eau glacée puis vieilli 4 150°C pendant
200 min (a ) et (b).
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Figure 61: Microstructure de I’alliage Al-30% mass. Zn —7.51% mass. Cu homogénéisé a

420°C pendant une semaine, trempé a I’eau glacée puis vieilli a 200°C pendant

200min (a ) et (b) et 3h (d et e).

101



Chapitre VI: Résultats expérimentaux et interprétation

VL. 2. b. 2. Analyse par la microdureté vickers

La plupart des travaux de recherche qui ont été effectués ces derniéres années sur les
alliages ternaires & base d’aluminium comme principalement Al-Zn-Mg ont basés leurs
recherches sur le mécanisme de durcissement par précipitation lors de vieillissement de la
solution solide sursaturée.

Pour notre alliage Al-Zn dopé par e cuivre, on a étudié le comportement mécanique lors
des traitements de vieillissement 4150°C. La figure 62 illustre la courbe de variation de dureté
vickers en fonction du temps 4 la température de vieillissement 150°C, ot nous constatons la

diminution progressive de la dureté avec le prolongement du temps de maintien.
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Figurc 62: Courbe de variation de dureté Vickers de I’alliage Al-30%mass.Zn-7.51% mass. Cu.

homogénéisé 4 420°C pendant une semaine, trempé a I’eau glacée puis vieilli a 150°C,
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VL 2. b. 4. Analyse par la diffraction de rayons X

I’étude de la mise en évidence des précipités dans I’alliage Al-30% mass. Zn-7.51%
mass. Cu homogénéisé a 420°C puis trempé 4 ’cau glacée et vicilli & 150°C pendant 72h par la
diffraction de rayons X est donné dans la figurc 63, oby apparait les raics de 1a matrice o of les
saies do précipité B oqui est obtenn par Pappauvrisscment de la phase mére oy avec lo
prolonpement du {femps de vieillissement, Le parameétre du réseau cristallin de la phase a est
a=3.977 A.

D’autre part, les pics obtenus résultent des plans du réseau qui vérifient la ioi de Bragg :
2dsint = L avee A= Agy= 1.3418A ot le iableau 5 rassemble Ies résultats obtenus.

Hin oxamen détaille des specines de diffraction des rayons X a Iaide des fiches ASTM
montre que la phase précipitéc B (Alos Zn y29) a une structurc hexagonale compacic de

paramétres: ag =2.665A et cg=4.947A.
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Figure 67, Specire de diffsction des rayons X de I’alliage Al-30% mass. Zn-7.51% mass. Cu.

homagéndisé 4 420°C pendant une semaine, trempé a I’eau glacée puis vieilli 2
150°C pendant 72 heures.



Chapitre VI:

Résultats expérimentaux et interprétation

a)

(ke [(11Da [(200)a [(220)c [(B1Da [(222)a 420)a  [(422)a
20(°) 3846 [43.07 [65.38 78.46 82.30 116.92 138.46
d(A) 2340 (2,100 [1.427 1.219 1.172 0.904 0.824
b)

(hkD) B (002) B (102) B (110) p (20D p

26(°) 36.15 54.61 70.01 86.75

d(A) 2.485 1.680 1.730 1.344

Tableau 5 : Les raies de diffraction des rayons X de I’alliage Al-30% mass. Zn-7.51%mass. Cu.

homogénéisé a 420°C pendant une semaine et trempé & I’eau glacée et vieilli a 150°C

pendant 72 heures,
Tableau a)- Les raies de la matrice .

Tableau b)- Les raies des précipités B.

Conclusion partielle :

Le mode de la réaction de précipitation lors des différentes température

de vieillissement dans chaque alliage est rassemblé dans ce tableau :

Température de { Mode de la| Mode de la {Mode de Ia
vieillissement (°C) précipitation  dans | précipitation dans | précipitation dans
Al-Zn Al-Zn-Sn Al-Zn-Cu
60 R.P.D. R. P. D. Lente. R. P. indéfini
150 R.P.D. R. P. C. accélérée. |R.P.D. accélérée.
200 R.P.C. R. P. C. accélérée.

R. P. D: Réaction de précipitation discontinue.

R. P. C: Réaction de précipitation continue.
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Conclusion

L’étude de la précipitation discontinue reste toujours un sujet d’actualité et elle
suscite plusieurs chercheurs dans le domaine de métallurgie, car cette réaction dépend de
nombreux facteurs. L’effet d’addition d’un troisitme élément dans un alliage métallique
binaire sur le mécanisme de la réaction de précipitation discontinue est 1’un des facteurs qui
ont un effet sur cette réaction.

Dans notre sujet, nous avons ajouté le Sn et le Cu comme un troisiéme élément & notre
alliage Al-30% mass. Zn. Ensuite, nous avons subi les lingots obtenus a divers traitement
thermiques. En plus, d’un nombre importants d’observations microscopiques. On a complété
cette étude par des analyses par divers méthodes comme I’EDS, la diffraction de rayons X et
la microdureté vickers pour étudier le comportement mécanique de cet alliage.

Les résultats obtenus sont les suivants :

1- La précipitation discontinue peut apparaitre 4 plus basses températures mais elle est
lente. Par contre 4 hautes températures, elle est remplacée par une précipitation
continue.

2- La déformation plastique ne favorise pas la précipitation discontinue a basses
températures de vieillissements.

3- L’addition du Sn dans [’alliage Al-Zn change le mode de la précipitation & 150°C,
c’est & dire au lieu d’avoir une précipitation discontinue, on a une précipitation
continue. D)’autre part il retarde la précipitation discontinue a basse température.

4- L’addition du Cu dans I’alliage Al-Zn ne change pas le mode de la précipitation mais

il accélére la vitesse de réaction soit 4 basse ou 4 haute température.
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RESUME

Le but de ce travail est 'étude de I’effet d’addition d’un troisiéme élément sur la
réaction de précipitation discontinue dans I’alliage Al-30% mass. Zn. Pour cela, le choix s’est
posé sur deux éléments, 1’étain et le cuivre.

Pour suivre les évolutions structurales des échantillons traités thermiquement, plusieurs
méthodes expérimentales ont été utilisées. La microscopie optique est la méthode principale,
compléte par des mesures de microdureté, de diffraction des rayons X et ’analyse par I’'EDS.

Les résultats expérimentaux obtenus ont permis de montrer que :

1- La précipitation discontinue peut apparaitre a plus basses températures mais elle est
lente. Par contre a hautes températures, elle est remplacée par une précipitation
continue. _

2- La déformation plastique ne favorise pas la précipitation discontinue a basses
températures de vieillissements.

3- L’addition du Sn dans Valliage Al-Zn change le mode de la précipitation a 150°C, ¢’est
a dire au lieu d’avoir une précipitation discontinue, on a une précipitation continue.
D’autre part, il retarde la précipitation discontinue a basse température.

4- L’addition du Cu dans ’alliage Al-Zn ne change pas le mode de la précipitation mais il

accélere la vitesse de réaction soit & basse ou a haute température.
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