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Chapitre |
Généralités sur Les alliages a

base d'aluminium



Introduction Générale

Les matériaux en genéral, et les métaux en particulier prennent une place importante dans
tout développement industriel ou progrés technologique. Vu les exigences de I’industrie
moderne, de nombreux programmes de recherches sont en route pour le développement
d’autres matériaux plus performants et moins colteux tels que les composites.

Les alliages métalliques occupent une place importante, car les caractéristiques de ces
derniers s’améliorent de jour en jour grace aux recherches. L’industrie technologique de
pointe est aujourd’hui axée sur la recherche de nouveaux matériaux aux propriétés
microstructurales homogénes et élaborés par des techniques moins codteuses et
performantes. Les propriétés physico-chimiques d’un matériau dépendent de sa
microstructure. Ainsi, une connaissance détaillée de la microstructure est une étape tres
importante dans la conception de matériaux.

L'aluminium est I'un des meétaux les plus utilisés. L’aluminium et les alliages d’aluminium
représentent une importante catégorie de matériaux due a leur haute valeur technologique et
leur large application spécialement dans le domaine aérospatial, les véhicules motorisés et
I’industrie ménagere. Des traitements thermiques et mécaniques permettent d’obtenir une
microstructure adéquate en vue une d’une utilisation optimale des alliages. Ces traitements
provoquent des transformations de phases a I’état solide responsable de la formation de
composés et introduisent des défauts linéaires conduisant a la formation de nouveaux grains.
Dans notre travail, nous nous proposons de mettre en caractéristiques mécanique et physique
d’un alliage aluminium-zinc 10% ,25% (en poids) et étudier transformations de phases.

Ce mémoire s’articule autour de quatre chapitres.

Un premier chapitre, consacré aux géneralités, déecrit les principes de transformation de phase
a I’état solide.

Un résumé sur le systeme Al-Zn constitue le deuxieme Chapitre.

Les techniques expérimentales utilisées sont présentées dans le troisieme chapitre.

Le quatrieme chapitre est consacré aux résultats et a leurs interprétations.



1.1 Historique

L’aluminium a connu un développement spectaculaire depuis sa naissance en 1854
symbolisée par la présentation a I’Académie des Sciences, par le chimiste francais Sainte-
Claire Deville, d’un petit lingot réalisé par voie chimique. Mais le véritable début du
développement industriel de I’aluminium et ses alliages se produit en 1886 avec I’invention
du procédé d’électrolyse de I’aluminium par Paul Héroult en France et Charles Martin Hall
aux Etats-Unis. L’aluminium est aujourd’hui le premier métal non ferreux en tonnage, il a
supplanté I’étain dans les années 1920, le plomb dans les années1940,le zinc puis le cuivre
dans les années 1950 (tableaul)[1] .

Année en KT
1900 57
1950 1500
2000 22 000

1.2 Les solutions solides

La notion de solution solide est une notion thermodynamique. C’est un mélange de
corps purs formant un solide homogene. Dans un meétal pur A, on peut ajouter des atomes
étrangers B sans modifier la structure cristalline du métal de base A : I’élément B entre en
solution dans A. A et B forment la solution solide AB. L’atome B est un élément d’alliage.
Une solution solide peut exister dans un large domaine de composition et pour toute
composition de ce domaine, le matériau est homogene. Sa structure et ses propriétés
différentes de celles des compositions voisines. La solution solide AB peut étre de
substitution ou d’insertion selon que les atomes de I’élément B se substituent a des atomes de

I’élément A ou occupent des sites interstitiels du réseau de I’élément A. (figure 1, figure 2)

Atome B

Atome A

Atome A
Atome B




Figure 1 : Solution solide de substitution. Figure 2 : Solution solide d’insertion.
Deux éléments A et B forment une solution solide AB s’ils satisfont aux regles

empiriques, nécessaires mais non suffisantes, de Hume-Rothery. Ces regles tiennent compte

des effets de taille, d’électronégativité, de valence et de concentration électronique[2].

1.3 Propriétés de I’aluminium pur(3]

— parametre de maille : 0.405 nm a 298K.

— masse volumique & 25°C : 2698.7 kg/m°.

— point de fusion : 660°C.

— coefficient de dilatation moyen entre 20 et 300-C : 2.55.10-5/-C

— capacité thermique massique a 20 C : ¢ =950 J kg—1.K-1
— conductivité thermique a 20 °«C : A=217.6 W. m—1.K-1

— résistiviteé électrique a 20 <C : p =2.63pQ cm

.4 ALLIAGE S D’ALUMINIUM

On distingue deux grandes classes d’aluminium|[1] :

1- les alliages corroyés: produits obtenus par des procedés de déformation plastique a chaud

ou a froid tels que le filage, le laminage.

2- les alliages de moulage: obtenus directement par fonderie, La désignation de ces alliages

est faite suivant des regles tres précises que nous rappelons ci-apres.

Exemple : Tableau2 Désignation des séries principales des alliages d'aluminium [4,5-6].

Série Désignation | Elément d’alliage principal Phase principale présente dans I’alliage
Serie 1000 1XXX | 99% d’aluminium au minimum

Série 2000 2XXX | Cuivre(Cu) Al,Cu- Al,CuMg

Série 3000 3XXX | Manganese(Mn) AlgMn

Série 4000 4XXX | Silicium(Si) -

Série 5000 5XXX | Magnésium(Mg) AlzMg,

Série 6000 6XXX | Magnésium(Mg) et Silicium(Si) | Mg,Si

Série 7000 7XXX | Zinc(Zn) MgZn,

Série 8000 8XXX | Lithium(Li) -




Série 9000 9XXX | Non utilisé -

1.5 Utilisations d’aluminium et de ses alliages

L aluminium et ses alliages sont utilisés dans tous les domaines de I’industrie et de la Vie
quotidienne : constructions aéronautique, automobile, ferroviaire et navale (superstructures et
équipements) ; dans le batiment (toitures, facades, aménagement Intérieur) ; dans I’industrie
électrique (cables et appareillages) ; pour la fabrication d’appareils ménagers, I’emballage, la
décoration. L’aluminium est peu utilisé a I’état pur, sauf en miroiterie, du fait de sa faible
résistance mécanique (au maximum 20Kg/mm?), d’ou son utilisation sous forme d’alliages.
En effet, I’addition contr6lée des éléments d’alliage tels que : le cuivre, le silicium, le
magnésium, le manganese, le titane, le chrome, le zinc, le cobalt améliorent les propriétés
mécaniques. Les alliages d’aluminium du type AL-Mg, AL-Mg-Mn et AL-Mg-Si sont les

plus répandus Dans le domaine du batiment et en architecture[7].

1.6 Traitements thermiques des alliages d’aluminium

1.6.1 But des traitements thermiques

Les traitements thermiques se proposent de modifier les propriétés du matériau afin de
I’adapter a une utilisation précise. Généralement, les traitements thermiques entrainent la
variation des caractéristiques telle que : la conductivité électrique, la résistance mécanique,

I’aptitude au filage et a I’emboutissage.....etc[7].

1.6.2 Principaux traitements thermiques

On peut diviser les traitements thermiques des alliages en trois types[8] :
1-les traitements d’homogénéisation.

2-les traitements d’adoucissement.

3-les traitements de trempes structurales.

1.6.2.a Traitement d’homogeneéisation
Ce sont des traitements comportant un chauffage a température relativement élevée appliqués
a certains produits bruts de fonderie ou corroyés et destinés le plus souvent a en faciliter la

transformation a chaud ou a froid (filage, étirage, laminage, forgage).




Ils consistent en général en des maintiens de 6 & 48 heures & des températures allant de 450 °C
a 610 °C, qui ont pour but de dissoudre les phases métalliques en excés et de réaliser une
homogénéisation de la composition de la solution solide.

Le corroyage est une opération consistant a déformer un métal avec allongement,
généralement, mais non obligatoirement dans un sens privilégié : il est effectué a chaud, a
tiede, a température ordinaire et permet par déformation appropriée (forgeage, matricage,
laminage, filage...) d’obtenir des produits a la forme désirée. Il ne faut pas confondre le
corroyage avec I’écrouissage. L’écrouissage est la modification de I’état structural d’un metal
ou d’un alliage résultant d’un corroyage ou d’une déformation plastique localisée a

température ordinaire (parfois a tiede).

1.6.2.b Traitement D’adoucissement

Ils ont pour but d’doucir un metal ou alliage durci par écrouissage ou par trempe structurale.
Dans le cas de I’écrouissage, ce sont les traitements de restauration et les semblables a ceux
décrits pour I’aluminium. Seules les températures de traitement sont plus élevées pour les
alliages :

-le traitement de restauration est effectué a 200-300 'C pendant 1 & 8 heures.

-le traitement de recristallisation est effectué a 300-400 "C pendant 0,5 & 3 heures.

1.6.2.c Traitement de trempe structurale

C’est un traitement thermique complet assurant un durcissement structural. Ce traitement
comprend généralement une mise en solution suivie immédiatement :

-d’un refroidissement convenable (trempe).

-d’une maturation ou/et d’un revenu produisant un durcissement.

1. Trempe

C’est une opération de refroidissement effectuée de facon telle que la solution solide obtenue
a chaud, a température appropriée, soit maintenue en état de sursaturation.

L’état de trempe fraiche correspondant a la période suivant immédiatement la trempe et
pendant laquelle les caractéristiques mécaniques n’ont pas sensiblement augmenté par
durcissement structural. La durée de cette période dépend essentiellement du milieu ambiant.
Dans cet état, les produits présentent généralement une plus ou moins grande aptitude a la

déformation.

2. Maturation



C’est une évolution spontanée, a température ordinaire, de la solution solide sursaturée. Pour
certains alliages, cette évolution est le moyen normal d’obtention du durcissement structural.
Dans quelques cas, la température de maturation peut étre légerement supérieure a la
température ordinaire afin d’accélérer I’évolution. Apres cette évolution, I’alliage est dit a
I’état << muri >>,

3. Revenu

Le revenu est I’évolution de la solution solide sursaturée provoquée par maintien a une
température appropriée, en vue d’obtenir le durcissement structural. Les propriétes finales
dépendent de la température et de la durée du maintien a cette température. Dans certains cas,

la vitesse de montée en température joue également un role.

1.7 La théorie de la cinétique de transformations de phases

1.7.1 Introduction

L’étude théorique des transformations de phases permet de prévoir les vitesses de
transformation a une température fixée ; inversement, la détermination expérimentale de la
vitesse a laquelle s’effectue une transformation constitue I’un des moyens d’en atteindre les
mécanismes[9, 10].

Ceci nous permettra de nombreuses possibilités de comparaison entre la theorie et les résultats
d’expérience a caractere macroscopique donnant un résultat intégral comme la résistivité, la
calorimétrie, les essais mécaniques et micromécaniques. On note aussi qu’il existe plusieurs
théories qui ont été utilisées pour confirmer I’étude de la cinétique de transformation de
phase[9].

1.7.2 Equation de Johnson-Mehl-Avrami

Les premiers calculs de la cinétique de transformation de phase effectués notamment sur la
précipitation discontinue sont faits par [9,11]. Pour cette étude, ils ont utilisé I’équation de
Johnson-Mehl-Avrami(JMA).

Bien que les processus mis en jeu durant les transformations de phase soient généralement
complexes ; I’équation de Johnson-Mehl-Avrami est vérifiée expérimentalement dans de
nombreux cas[9,12 — 13 — 14].

L’objectif consiste ici a exploiter I’équation de (JMA) dans notre étude. Donc il est
prépondérant de rappeler les hypotheses et les principes de calculs aboutissant a

I’approximation de JMA pour les différents mécanismes simples de transformation de phase.



1.7.3 Détermination des parameétres cinétiques

Il ya plusieurs que ont été proposées dans la littérature pour déterminer les parametres
cinétiques d’une transformation de phase. Par exemple pour déterminer I’énergie
d’activation ; on a proposé la méthode courante de Kissinger, mais on a aussi fait appelle aux
autres méthodes comme par exemple[9] :

1. méthode d’Ozawal[15] qui proposait la relation suivante :

logV = —0.4567 —— — 2.315 + log Ko X = — log G(Xy)

m

2. méthode de Boswell : InV = —% + Cte

1.7.4 Energie d’activation par la méthode de Kissinger
La méthode de Kissinger[9,15] consiste a obtenir une loi exprimant I’énergie d’activation
d’une transformation en fonction de la température et de la vitesse de chauffage a partir de la
loi d’Arrhenius :
Ou :
K = Kyexp [—% ........................................ (@)
Ou k:constante de vitesse
E,: énergie de d’activation (Cal.mol™1)
T: température (°k)
R: constante des gaz parfaits (1.987cal.mol~1. K™1).
Si y est la fraction transformée et n I’ordre de la réaction, pour une décomposition thermique,

on peut écrire :

AUX

dy .

i R =y) e (2)
Ou encore :

d E,

Y = ko exp -2 L=y (3)

Cette méthode suppose que le maximum de la vitesse de réaction correspond pratiquement au
maximum du pic DSC ; soit :
4 [ﬂ

S =0 ()

Ce qui donne en dérivant(3)

4(2) 5B on (-B) 49 ke ()09



Au maximum du pic,ona T = T,

E; 1 dT n dy n Ea
STz A T_var o Ko€Xp\—
R Ty, dt 1-y dt 1-y RTm

) A=y =ko(1 = )" exp (- )

dT

Or i V ou a est la vitesse de chauffage.
Log[% = log k;‘:“ +(-1)- R'j:;n ...................... (6)
de la relation (4), on dire
dlog[%] g
-
La pente de la droite log (%) en fonction de i , permet de déterminer I’énergie

d’activation E,. il suffit donc d’étudier la décomposition a différents vitesse de chauffage.

1.7.5 Rappels sur les équations de type Johnson-Mehl-Avrami
L’equation de Johnson-Mehl-Avrami (JMA) exprime le taux de phase transformée y en
fonction du temps de maintien isotherme t a une température T[9,16 — 19]. Elle s’énonce par
la relation :

y=1—exp[—(kt)"]
Dans laquelle :

y : fraction transformée

t : temps de maintien isotherme (secondes)

k : constante de vitesse dépendant essentiellement de la température

n : coefficient de JIMA

Dans le cas de transformations pour les quelles un seul mécanisme gouverne la
transformation, les parameétres n et k peuvent étre significatifs des mécanismes gouverne la
transformation, les paramétres n et k peuvent étre significatifs des mécanismes de croissance
ou de germination et croissance.

Sous cette forme, y varie bien entre 0 et 1 suivant une forme caractéristique dite sigmoidale
(figure6). Nous constatons que le facteur n modifie I’allure de la courbe. Par contre le
coefficient k lorsqu’il diminue, il déplace la courbe de transformation vers la droite, la
cinétique de transformation décroit lorsque k diminue. A cet effet, k est appelée constante de

vitesse de réaction[9, 20].



1.7.6 Détermination des parameétres cinétiques de JIMA

Rappelons que I’équation de JMA est exprimée sous la forme[9] :

y=1—exp(=kt)" .coiiiii(7)
Le développement de I’equation de JMA conduit a :

y=1—exp — (kt)"

1-y=exp— (k)" (8)

Ln(1-=y)=—=(k) ™22 (9)

1
Ln [Ln(ﬁ)] =nInk+nint

I .8 Mécanisme de germination, de croissance

1.8.1 Mécanisme de germination

Il 'y a transformation discontinue, lorsque pendant la transformation, le grain est divisé en
deux régions, I’une transformée ou la réaction est compléte, I’autre non transformée avec une
solution toujours sursaturée. La réaction progresse par le mouvement de la frontiere qui
sépare la partie transformée de la partie non transformée. Le joint de départ de cette
transformation se situe au niveau des joints de grains. Deux monographies sur les
précipitations discontinues ont été publiées par Williams et Butler [21,22] et par Gust [21,23].
Dans la littérature vers les années 1950-1960, la réaction discontinue est appelée réaction
cellulaire, réaction au joint de grain, réaction de recristallisation ou encore réaction auto
catalytique. Le terme de transformation discontinue semble le plus approprié et bien adapte
actuellement. Elle est caractérisée par la concomitance de la précipitation au joint de grain et
de la migration de ce dernier. La phase précipitée forme des lamelles cristallographiquement
cohérentes avec la matrice et I’intervalle inter lamellaire est lié a la vitesse du déplacement du
front réactionnel. La force motrice réside dans la différence d’enthalpie libre de part et d’autre
du front de transformation [21,23], entre le mélange transformé et la phase sursaturée, on
observe une variation importante de la concentration du soluté dans le joint, résultant de la
diffusion plus facile du soluté dans la zone frontiére.

Fournelle [21,24] donna une interprétation du méme type, mais légerement différente a partir
d’un modele bidimensionnel du front de réaction. Tous ces modeles mettent I’accent sur la
facilité de diffusion des atomes de soluté a I’intérieur du front de transformation. Les
mécanismes d’initiation de la précipitation discontinue (germination) qui ont été proposes par

Tu et Turnbull et Fournelle et Clark sont basés sur les deux raisonnements suivants :



Le modele de Tu et Turnbull qui pensent que la formation du précipité induit le mouvement
du joint de grain [21,25-26] (figure3).

Le modeéle de Fournelle et Clark qui prévoient, que le mouvement des joints de grains

sous I’influence des forces internes provoque la précipitation ; c’est-a-dire la précipitation ne

se fait que sur le joint de grain en mouvement [21,27-28] (figure4).

Position anginale
du joint de grain
“fa o [
: :
]
] B i i
L Y
oo ) I— T, i E E
"k — position originale : !
du joint de grain E |
)
|
1
(a) (b) (c) (d) (e)

Figure 3 : Développement d’une précipitation cellulaire d’aprés le modele de Tu et
Turnbull[21,25,26].
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Figure 4 : Développement d’une précipitation cellulaire d’aprés le modéle de Fournelle et
Clarck[21,29-30].

1.8.2 Mécanismes de croissance

Généralement la migration des joints de grains fait entrainer les atomes du réseau, d’ou
possibilité d’y diffuser, ils seront ensuite déposés derriere, dans la cellule qui croit suite a la
migration du joint de grain [21,29-30]. Le transport d’atomes est plus rapide dans un joint
migrant que dans un joint stationnaire. La croissance de chaque cellule se fait a la fois le long
des joints de grains et radicalement, en pénétrant dans les grains de la phase mere qui
I’entourent. Les calculs théoriques du processus de croissance, ainsi que la morphologie des
phases obtenues, sont généralement idéalises, en supposant un front de réaction plan et un
espace interlamellaire constant. L’expérience montre que le mécanisme de croissance est plus
complexe : on peut observer plusieurs directions de croissance; des croissances en forme « S »
de part et d’autre d’'un méme joint [21,31-32], un changement d’orientation de croissance
avec la tempeérature, etc. Dans certains systemes d’alliages, les précipités, résultant de la
transformation discontinue, peuvent se ramifier, suite a des germinations secondaires qui se
développent, soit sur le précipité, soit sur le joint de transformation. Le modeéle idéal de la
croissance des précipités (figure5a) est celui du déplacement des lamelles de précipités
paralleles et alternées et de la matrice appauvrie contenue dans la cellule, mais en réalité cette
morphologie n’existe pas. Mais comme il a eté déja mentionné plus haut, la croissance des
lamelles se fait dans les deux directions a partir d’un seul joint de grain, d’ou plusieurs
mécanismes relatifs a la croissance ont été proposés dans différents systemes d’alliages.
Fournelle [21,31] proposa I’emploi du terme « S mécanisme » pour décrire le modéle de
croissance dans les alliages Fe-Ni-Ti (figure5b).

Frebel et Schenk [21,33] ont proposés I’utilisation du terme « Double seam » ou double
couture pour décrire la croissance des précipités de la réaction discontinue dans les deux

directions dans les alliages Au-Fe (figure5c).

—_

(a)




Figure 5 : Schéma de la morphologie de croissance de la réaction de précipitation discontinue
: Modele idéal (a), mécanisme S (b) [21,31] et double « couture » « seam »(c) [21,33].

1.9 Les zones de Guinier-Preston (GP)

Le changement du comportement des alliages au cours de leur utilisation, a cause de la
variation de leurs propriétés mécaniques, a été I’objet de plusieurs travaux. Des 1932 Merica a
remarqué qu’il y a changement appréciable de la durete de certains alliages lors d’une trempe
suivie d’un vieillissement. Il a explique cela par la formation d’amas d’atomes de soluté au
sein de la solution solide ; cette idée a été confirmée apres par Guinier et Preston en 1938. Ces
amas sont appelés zones de Guinier et Preston (GP) ; ce sont de petits domaines cohérents
avec la matrice dont la concentration bien définie en atomes de soluté est plus grande que
celle de la matrice, et qui provoquent des distorsions plus ou moins importantes du réseau
cristallin[34].

1.10 Phénomene de la précipitation

Tout systéme hors équilibre minimise son énergie par un réarrangement atomique qui
s'effectue par diffusion des atomes et des défauts de structure pour atteindre un état d'équilibre
stable ou métastable. La précipitation d’une solution solide sursaturée est une transformation
caractérisee par une germination et une croissance d’une ou de plusieurs phases. Elle consiste
en genéral en une décomposition de la solution solide sursaturée (la matrice mére) en une
nouvelle phase (le précipité) et une nouvelle solution solide (la matrice appauvrie). Pour
déclencher une réaction de précipitation, il faut effectuer les trois étapes suivantes :

- Mise en solution a une tempeérature suffisante pour mettre en solution le plus grande nombre
possible d’éléments. Cette étape permet de dissoudre les précipités présents, d’éliminer toute
ségrégation dans I’alliage et d’arriver a un systeme monophase.

- Refroidissement rapide ou trempe pour obtenir une seule phase hors équilibre, dite solution
solide sursaturée.

- Maturation ou revenu pendant lesquels se produit la décomposition contrdlée de la solution

solide sursaturée.



Au cours du maintien de I’alliage a température ambiante ou a basse température aprés la
trempe, la solution solide sursaturée est donc métastable. Au cours de cette phase, appelée
maturation ou vieillissement naturel, I’alliage durcit progressivement et spontanément et la

solution solide se décompose pour donner naissance a la formation de petits amas d’atomes de
17
soluté (les zones de Guinier-Preston ou zones GP) en trés grande densité (de I’ordre de 10 a

18 3
10 /cm): c’est le pré précipitation [4,35].

1.10.1 Différent type de la preécipitation
Il existe deux types de precipitation : la précipitation discontinue et la précipitation

continue[4].

a- Précipitation continue : La précipitation continue est une transformation pendant laquelle
la concentration en soluté de la phase mére diminue continment jusqu'a sa valeur d’équilibre.
Cette précipitation conduit donc, au moins dans un premier temps, a I’obtention d’un certain
nombre de précipités isolés qui grossissent par le drainage des atomes de soluté. Cependant,
ces précipités n’ont pas tous, dans des conditions thermiques données, la méme probabilité
d’apparition. En effet, les relations cristallographiques entre la phase mére et le produit de la
précipitation déterminent les énergies associées a [I’interface et I’énergie élastique

emmagasinée dans la matrice.

0 A continue
[ 4
w S
\n‘“ B (xf) discontinue

o (q)

Figure 6 : Illlustration schématique des deux types de réactions de précipitation [4,36].



b- Preécipitation discontinue On dit qu’il y’a précipitation discontinue quand, pendant la
transformation, le cristal est divisé en deux catégories de régions, les unes ou la
transformation est complete, les autres ou la solution solide sursaturée reste inchangee. Elle
nécessite donc la germination et la croissance de cellules constituées de produits biphasées
(lamelles de la seconde phase noyées dans la matrice d’équilibre). Partant de la solution
solide, on obtient donc un mélange d’une solution solide réorientée ou non par rapport a la

phase mere qui est appauvrie, et d’une nouvelle phase dispersée dans la matrice.



Chapitre 11

Le systeme Al-Zn



11.1 Diagramme d’équilibre du systéeme Al-Zn

L’intérét porté a I’alliage Al-Zn est di a la large lacune de miscibilité que présente son
diagramme d’équilibre et a [I’apparition, aprés trempe et revenu, de phases
Thermodynamiquement metastables. La décomposition de la solution solide peut alors
théoriquement d’effectuer soit par germination et croissance [37-38] soit par decomposition
spinodale [2,39].

Le diagramme d’équilibre de [I’alliage Al-Zn (figure7) illustre le phénoméne de
transformation de phases tres variées avec la température et la vitesse de refroidissement.

Il présente un eutectique a 88,7% pour une tempeérature de 381°C, et une solubilité limite du
zinc dans I’aluminium de 16,5% a 220°C, Le domaine monophasé de la solution solide (o)
est trés étendu. Il est interrompu par une lacune de miscibilité de température critique

Tc = 351°C [2,40], la solution solide B riche en Zn a une solubilité maximale de 2,8% en

atomes a la temperature eutectique et a une structure cristalline hexagonale compacte.
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Figure 7 : Diagramme d’équilibre des phases du systeme Al Zn [2,41].

La simplicité du diagramme de phases de Al-Zn est en fait tres relative comme le montrent
les figures (8.a et 8.b) [2,42-43].
Le digramme d’équilibre stable définit les domaines biphasés de phases incohérentes

caractéristiques d’un état avancé de decomposition homogéne ou des précipitations

hétérogene ou discontinue. Il comporte une lacune de miscibilité -0 (c. f. ) limitée a sa
partie inférieure par une transformation monotectoide (figure 11.8.b) publiée par
ANANTHARAMAN et col) [2,42]. Cette lacune serait plus complexe a haute température. En
dessous de la température monotectoide T=250°C, [I’equilibre correspond a la
coexistence des phases a c.f.c riche en aluminium et B h ¢ constituée presque essentiellement
de zinc.

Le diagramme d’équilibre est completé par un diagramme d’équilibre métastable (figure

11.8). Certaines controverses subsistent quant a sa definition et a sa position précises [2,42-

43].Par des calculs d’énergie élastique, LASEK [2,44] déduit de la lacune stable a-o et de
son extrapolation a basse température, une courbe délimitant le domaine de démixtion en
phases cohérentes. Les contraintes de cohérence étant faibles pour Al-Zn, la courbe est
décalée de la lacune stable de 20-30°C vers les basses températures.

Ces calculs sont Vvérifiés par les premiéres déterminations expérimentales du solvus de la

décomposition homogene recensées par MURAKAMI et col [2,42]. (figure 8.a).
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Figure 8 : Diagramme d’équilibre Al-Zn.

a) Diagramme d’équilibre Al-Zn d’apres MURAKAMI et col [2,42].
Courbe Lm : lacune de miscibilite métastable décomposition homogene).
b) Diagramme d’équilibre Al-Zn d’aprées ANANTHARAMAN et col [2,43].
Courbe L1 : lacune de miscibilité relative a o'R.

Courbe L2 : lacune de miscibilité relative aux zones G.

Récemment, ce diagramme métastable unique est contesté par ANANTHARAMAN et col
[2,43], qui différencie nettement deux lacunes de miscibilité correspondant a deux types
d’agglomérats riches en Zn : I'une, L1, figure 8.b, concerne I’apparition de la phase
rhomboédrique a'R mise en évidence par un certain nombre d’auteurs [2,45-46], et la
seconde, L2, celle des zones de GUINIER-PRESTON.

Ces résultats divergents soulévent d’ailleurs les problemes d’une semi-cohérence de la phase
a'R souvent supposée mais mal établie et du lien éventuel entre les zones G.P. et la phase a'R.
Les travaux radiocritallographiques [2,46-47] en différenciant les zones G.P. sphériques, des
zones G.P. ellipsoidales a champ de déformation rhomboédrique font implicitement penser a

une formation de o'R semi-cohérente a partir des zones G.P .



11.2 Le systéeme Al-Zn

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

expérimentales|[2].

11.3 Précipitation dans le systeme Al-Zn

La précipitation dans les alliages du systeme Al-Zn a fait I’objet de nombreuses études ayant
contribué a la compréhension des différents mécanismes et cinétiques de cette réaction [2,48-
49]. Cependant beaucoup de questions restent posées a cause de la complexité des phases
formées, car les transformations dans les alliages Al-Zn sont caractérisées par la formation de
phases métastables. Ces phases sont sensibles a la vitesse de trempe [2,50], a la température
d’homogénéisation et & la concentration de I’alliage.

Sur I’alliage Al- 40 % mass. Zn, Pawlawski montra que le vieillissement a 100°C ou a
150°C donne la méme phase a riche en Al et phase 1 riche en Zn avec une précipitation
cellulaire a partir des joints des grains. Dans leur étude sur I’effet de la déformation plastique
sur le phénomene de dissolution, Pawlowski confirme que dans un échantillon vieilli a 150°C
puis déformé avant la dissolution est caractérisé par une grande densité de dislocations ; ces
dislocations augmentent la vitesse de dissolution simultanément, on aura une recristallisation
rapide et qui est le resultat de I’abaissement de la densité de dislocation dans la zone
déformée, ce qui accélere la fragmentation de la phase riche en Zn et a la fin on aura une
phase CFC.

Enfin, ils ont proposé trois facteurs qui influent sur le mécanisme de dissolution :

1. la structure initiale avant la dissolution est de forme lamellaire alternée fine ou
grossiére.

2. les températures de dissolution inférieures a 360°C, qui provoquent la dissolution
discontinue, mais pour les températures dans la gamme (360 — 400) °C seule la
dissolution continue qui se produit.

3. la déformation plastique avant la dissolution provoque la dissolution continue.

La séquence de précipitation:



La séquence de formation des précipités actuellement admise dans la solution solide
d’Al-Zn est la suivante : Solution solide sursaturée a o (CFC) — Zones de Guinier-Preston G.
P. sphériques — zones G.P. ellipsoidales — phase (a’r) rhomboédrique — phase cubique o’

— précipité stable hexagonal riche en zinc.

Deguercy et al. ont travaillé sur des monocristaux de I’alliage Al-6.8 % at. Zn
homogénéisée a 450°C et trempe a I’azote liquide a partir d’une tempeérature situé juste au-
dessus de la limite de solubilité, ils ont observé par MET que lorsque les températures de
vieillissement inférieures a 150°C, tous les états étudiés correspondent a des zones G.P

ellipsoidales, et que la séquence de précipitation dans I’alliage Al-Zn est la suivante:

Zones G.P, ellipsoidale et cohérente avec la matrice
\2
Précipitation § semi cohérent hexagonal de Zinc quasi pur

\J

Précipité d’équilibre B coalisée



Chapitre 111

Technigues experimentales



11 Techniques expérimentales

111.1 Elaboration

Les alliages AIl-10%Zn, Al-25%Zn, Al-32%Zn, (en masse) sont obtenus par fusion
d’aluminium et zinc de 99,99% de pureté dans un four préalablement chauffé a 850°C. Les
alliages en fusion sont maintenus a cette température pendant 30 minutes puis refroidis

lentement jusqu’a la température ambiante.

I11.2 Préparation des échantillons

Des échantillons cylindriques ont été utilisés pour la dilatation thermique (1cm de longueur et
3mm de diameétres) et pour I'analyse calorimetrique différentielle DSC (2mm de hauteur et
4mm de diamétres avec une masse variant de 40 a' 60 mg) et pour les observations

métallographique et diffraction X, les échantillons avec une dimension (1cm /1cm).

a- Polissage

Le polissage est réalisé a I’aide d’une polisseuse utilisant un disque abrasif tournant a une
vitesse de quelques centaines de tours par minute sous un jet d’eau.

Le dégrossissage est realisée en utilisant une série de papiers revétue de carbure silicium
(SiC) dont le grain est de plus en plus fin (180, 400, 600, 800, 1000, 1200, 1500, 2000, 4000).
A chaque fois que la granulométrie est changée, on effectue une rotation de 90° pour éliminer
les stries. Le finissage est réalisé a 1’aide d’un feutre et une pate diamantée de lum de

granulomeétrie pour obtenir une surface miroir sans stries.

I11. 3 Traitements thermiques

111.3.1 Traitements d’homogénéisation
Les échantillons sont homogénéisés a 380°C pendant 2 jours dans un four électrique
Pouvant atteindre une température de 1100°C.

La trempe est assurée dans un bac rempli d’eau situe en dessous du four.

111.3.2 Traitements de revenu
Les traitements de revenu sont effectués dans une étuve pouvant atteindre une température de
150°C.



I11. 4 Techniques de caractérisation

I11.4.a Analyse calorimétrique

La calorimétrie différentielle a balayage permet de mesurer la variation de flux de chaleur
entre une capsule contenant I’échantillon a analyser et une capsule vide servant de référence.
Cette mesure permet d’enregistrer tous les changements d’état ou transition, exothermique ou
endothermique de I’échantillon, lorsqu’il est soumis & un cycle de températures.

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

calorimétre.

I11.4.b Diffraction des rayons X
Dans un réseau cristallin I’arrangement des atomes est périodique. La distance entre les plans
atomiques d’une méme famille de plans (hkl) est dite distance <<inter réticulaire>>.
Lorsqu’une espéce cristalline est irradiée par des rayons X de longueur d’onde A inclines d’un
angle 0, le rayonnement diffracté doit verifier la relation de Bragg:

20 SINO =n A

n : Ordre de la diffraction.
A : Longueur d’onde du faisceau de rayons X.
d i : Distance réticulaire

0 : Angle d’incidence des rayons X.

Figure 9 : Famille de plans cristallins en condition de Bragg.

La diffraction des rayons X (DRX) permet I’analyse qualitative et quantitative de la matiere

condensée. La forme des pics de diffraction peut étre reliée a la microstructure cristalline.



Chapitre 1V
Résultats et interprétations



V-1 Résultats de I’analyse calorimétrique

Pour étudie la cinétique non isothermique de la précipitation d’un alliage Al-25% mass. Zn on
utilisée analyse calorimétrique différentielle (DSC), pour différent vitesses de chauffage
(V=2,5 et 7°C/min) est presentée dans la figure (10).

La courbe de DSC montre deux pics endothermiques dans I’intervalle de température (80-
220°C). Le premier pic situé a 136°C est attribué a la dissolution de la phase (o’gr)

rhomboédrigue, et le second pic situé autour de 283°C est attribué a la dissolution de la phase

cubique a’.
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Figure 10: Les courbes DSC obtenues au cours du chauffage des échantillons Al-25 % mass.

Zn homogénéiseés, trempés et chauffés avec différentes vitesses V=2, 5, 7°C/min.



0,01

1 V=5 °C/min
0,00 -
[«B}
‘D 4 N
£
S -0,01
[7p] -
[
(=) -0,02
+ Exo
i i
T=283 °C
2 T -0,03 -
g _
L l -0,04 -
Endo -0,05 4
i T=136 °C
-0,06 T v : . T "
100 200 300 400

Tempeature (°C)

Figure 11: Le courbe DSC obtenue au cours du chauffage d’un échantillon Al-25 % mass. Zn

homogénéisé, trempé et chauffé avec : V=5 °C/min.

I\VV-2 Détermination de I’énergie d’activation
Pour détermination des paramétres cinétiques et principalement de I’énergie d’activation, a
partir de I’évolution de la température du maximum du pic endothermique (Ty,) en fonction de

la vitesse, Par deux méthodes :

1- Méthode premiére (non isotherme)

a-Méthode de Kissinger
Cette méthode repose sur I’hypothéese selon laquelle, au cours de la montée en température, la

réaction passe par un maximum avant de décroitre, grace a la relation suivante :

Ln(%) = —TmiR+c

b- Méthode d'Ozawa
Pour calculer I'énergie d'activation on a utilisé cette méthode d’Ozawa qui définit par :

Ln(v) = _1’0518TE_R +C

C- Méthode de Boswell

Cette Méthode est définie par la relation suivante :



Ln(%) =— TmiR +C,
Avec : C,et C, C’est un constantes.
E : I’énergie d’activation (J/mole).
R : constante des gaz parfaits (8,314J/mole).
L’energie d’activation E, est obtenue a partir de la pente du droit Y en fonction de (1/T), la
droite a été tracee a I’aide du logiciel Origine par I’option de fit linaire et I’énergie
d’activation déterminées a partir des pentes de ces courbes (Fig. 10), sont tres proches comme

il est reporté sur le tableau 1.

Méthode Kissinger Ozawa Boswell
Ea (KJ/mol) phase (a’g) 111 112 121
Ea (KJ/mol) phase (a () 29.1 35.67 33.26

Le tableau 1 reporte I’énergie d’activation des pics endothermiques déterminée par trois
méthodes différentes de I’alliage Al-25 % mass. Zn; trempé puis chauffé de 25 a 400 °C avec

différentes vitesses o=10, 15 et 25°/min.
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Figure 12: Courbes 1 de Y ((Ln (V/T?), Ln(V), Ln (V/T)) = f (1/T) de l'alliage

Al-25% mass. Zn tracées d'apres trois méthodes (dissolution de la phase (a’gr)).

-2 %
-4 H E=35,67Kj/mole
7 —a— Boswell
-6 —e— Kissinger
4 —a—QOzawa
-8 4 E=33,26Kj/mole
> 104 \
-12
-14 4 E=29,1Kj/mole
o— ———
-16 . r ' T . T v T v S T
0,00182 0,00189 0,00196 0,00203 0,00210
T (K1)

Figure 13: Courbes 2 de Y ((Ln (V/T?), Ln(V), Ln (V/T)) = f (/T) de I'alliage Al-32 % mass.

Zn Tracées d'apres trois méthodes (dissolution de la phase cubique o).



2- Méthode deuxiéme (isotherme)
Les courbes obtenues a partir de la (figure 10) sont des courbes en forme de S, présentant la

fraction transformée en fonction de temps pour différentes vitesses de chauffage (figure 14)
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Figure 14: Courbes de la fraction transformée en fonction du temps de l'alliage Al-25%

mass. Zn pour différente vitesse V=2, 5, 7°C/min.
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Figure 13: Courbes de dx/dt en fonction du temps de I'alliage Al-25% mass. Zn pour

différente vitesse de chauffage V=2, 5, 7°C/min.

Pour déterminer I’énergie d’activation en utilise la relation suivante :
Ln (dx/dt)=— — + C
~ RT

Les courbes de Ln (dx/dt) en fonction de 1/T, présentent des droites presque paralléles avec
une pente moyenne de E = 74.55 KJ/mol pour différentes valeurs de la fraction transformée x
varie entre 0.1 et 0.6. En remarque que la valeur de I’énergie d’activation E; = 74.55 KJ/mol
est en bon accord avec la valeur selon la méthode de non-isotherme décrit dans la premiére
section (E,=73.65KJ/mol).
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Figure 14: Courbes de Ln (dx/dt)=f (1/T) de I'alliage Al-25 % mass. Zn.



Détermination le coefficient d’Avrami de dissolution de la phase o’ par la

méthode de matisuta.

La fraction transformée X, caractérisant la vitesse de transformation de la réaction a une

] : . AS; AH; :
température Tj, est donnée par la formulex=%=%,ou S,Sj, AH et AH;sontla

surface totale du pic endothermique, la surface partielle a cette température, L’enthalpie
totale de la réaction et I'enthalpie partielle a cette température respectivement.

Les courbes obtenues a partir de la Figure 10, ont une forme S ou sigmoidales (Fig. 15). Ces
figures illustrent la fraction transformée en fonction de la tempeérature pour les différentes
vitesses de chauffage. On constate que I’augmentation de la vitesse de chauffage mene a un
décalage des pics endothermiques vers les hautes températures.

Pour calculer le coefficient n caractéristique du mécanisme de la transformation qui
contréle la précipitation dans I’alliage Al-25 % mass. Zn; on a utilisé I’équation de Matusita
[30-33] developpé par Donghui Zhao et al. [34] et qui relie la fraction transformée x a une

température constante et la vitesse de chauffage selon I’équation:
In(—in(1—-x)) = —ninv + 1.025 (g) + Const.

Les courbes de Ln(—Ln(1 —x)) = f(Lnv) (Fig. 16) aux températures (380, 400 et 420 K)
montrent des droites presque paralleles avec une pente (n = 0.34, 0.44 et 0.43)
respectivement. Ces valeurs peuvent correspond a un mécanisme de transformation de phase
gouverné par la diffusion (Précipitation sur les dislocations (premiers stades)).

Sur le tableau ci-dessous nous avons cité les diverses valeurs de n et le mode de
transformation qui convient.

Tableau Récapitulatif de valeurs de n :



Conditions expérimentales

Valeurs de n

Transformations contrélées par la réaction a I'interface :

tation

s

écipi

tion eutectoides et pr

s, réac
discontinue)

(transformations polymorphique

a) Germination générale
vitesse de germination croissante

vitesse de germination décroissante
vitesse de germination nulle
croissance a deux dimensions (plaque)
croissance a une dimension (fil)

b) Germination localisée apres saturation
aux joints de grains rencontre de 2 grains

aux joints de grains rencontre de 3 grains

aux joints de grains rencontre de 4 grains

c) Controle a la fois par la diffusion dans la
matrice et l'interface

S
1}
=

S
1}
N

3/2<n<3




a) Cristaux de forme quelconque (initialement
de dimension négligeable) croissance
tridimensionnelle

vitesse de germination croissante

vitesse de germination décroissante
vitesse de germination nulle

b) Tige de section constante
disque d’épaisseur constante

c) Précipitation sur les dislocations
(premiers stades)

Transformations contrélées par la diffusion

d) Enfin d’évolution (Bullough et Newman)

n=>5/2
3/2<n<5/2
n=3/2
n=1

n=2

n = 2/3 effet de taille

n =% effet de module
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Fig. 15. la fraction transformée en fonction de la température de l'alliage Al-25%Zn avec

différentes vitesses de chauffage.
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Fig. 16 Courbe de In(-In(1-x)) = f(In v) de I’alliage Al-25 % mass. Zn a différentes
températures.

IV-3 Diffraction des rayons X

La diffraction des rayons X (DRX) est le moyen le plus pour mettre en évidence les phases
présentes dans les matériaux, elle est tres sensible a toute perturbation de la périodicité du
réseau cristallin, cette rayons subit la loi de Bragg : 2 d sin® =nAa condition que A>2d qui
permit de diffusion de rayons dans les matériaux . Le spectre de diffraction des rayons X d’un
échantillon de I’alliage Al-10% mass. Zn homogenéisé 6 et 50h a 150°C et trempé est
présenté dans la figure (17), les pics de diffraction de la solution solide sursaturée, nous ont

permis de calculer le paramétre du réseaux.
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Figure 16 : Spectre de intensité (cps) = f (Deux Theta) de I’alliage Al-10% masse. Zn trempé
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Figure 17 : Spectres de intensité (cps) = f (Deux Theta) de I’alliage Al-10% masse. Zn (trempég,
chauffé a 150°C dans tempe 6h et 50h).



V-4 Calcule paramétre de maille (a)

Le parametre de maille peut étre déduit a partir les spectres de diffraction des rayons X en
utilisant la relation suivante (h? +k* +1%) aiz =4 sin’0 / A2, qui relie la distance inter réticulaire

dhii avec I’indice de Miller (2, 2, 2) pour un systéme cubique, et on a choisie Bmax pour les

résultats bien détermine.
Indice de Miller (h,k,I):h=2,k=2,1=2.

angle de fraction : 6 = 41,26
A=1,5418 A

2 2 2 2
a= /—(h DR a=4,044A
4sin%0

On a observé le paramétre théorique a= 4,049A est supérieur par rapport le parametre
expérimentale, Par ce que le Zinc dissous dans I’aluminium et formé une solution solide de

Zn dans Al.



Conclusion

Le but de ce travail consiste en I’étude, I’évolution, la compréhension et la cinétique de la
précipitation discontinue dans les alliages Al-32 % mass. Zn, afin d’apporter plus
d’informations et d’éclaircissements sur la réaction de précipitation discontinue. La realisation
de ce travail a nécessité I’utilisation des moyens d’analyse suivants: I’analyse calorimétrique
différentielle (DSC), et la diffraction des rayons X.

La synthése des résultats obtenus dans I’étude de ces alliages nous a permis de tirer les

conclusions suivantes:

- L’analyse calorimétrique différentielle a confirmé le type de transformation.

- Différentes méthodes ont été appliquées pour déterminer les parameétres cinétiques
(I’énergie d’activation et I’exposant n).

- L’étude cinétique de la précipitation discontinue dans I’alliage Al-25 % mass. Zn par
divers méthodes nous a permis de calculer I’énergie d’activation dans les conditions
isothermes et nonisothermes.

- Le changement des parameétres cristallins confirme la dissolution d’une seconde phase
précipitée a.

- Laréaction de précipitation est tres rapide et la phase précipitée o apparait juste apres

une trempe rapide.
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Abstract

The objective of this work is to study the evolution and the kinetics of continuous and
discontinuous precipitation in the Al-25% Zn alloy.

For this we used several experimental methods, such as: DSC and the X-ray diffraction
Through this study, we were able to calculate the activation energy for the dissolution of the
Alpha phase of 74.55 kJ / mol, in isothermal conditions and isothermal

using several methods.
Keywords: discontinuous precipitation, precipitated cells, Al-Zn, discontinuous

Résumé

L'objectif de ce travail est d'étudier I'évolution et de la cinétique de transformation continue et
discontinue dans I’alliage Al-25%2Zn.

Pour cela nous avons utilisé de plusieurs méthodes expéerimentale, tel que: La DSC et

la diffraction des rayons X.

Gréace a cette étude, nous avons pu calculer I'énergie d'activation pour la dissolution de la
phase Alpha 74.55 KJ/mol, dans les conditions isotherme et anisotherme

en utilisant plusieurs méthodes.

Mots clés : précipitation discontinue, cellules précipitées, Al-Zn,
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Introduction Générale

Introduction Generale
On considérons tous les matériaux en général, et les métaux en particulier prennent une
place importante dans tout développement industriel ou progrés technologique. Vu les
exigences de I’industrie moderne, de nombreux programmes de recherches sont en route
pour le développement d’autres matériaux plus performants et moins colteux et en forte
demande.
L’étude des alliages métalliques occupent une place importante, car les caractéristiques
de ces derniers s’améliorent de jour en jour grdce aux recherches. L’industrie
technologique de pointe est aujourd’hui axée sur la recherche de nouveaux matériaux aux
propriétés microstructurales homogenes et élaborés par des techniques moins codteuses et
performantes, Les propriétés physico-chimiques d’un matériau dépendent de sa
microstructure. Ainsi, une connaissance détaillée de la microstructure est une étape tres
importante dans la conception et composition des matériaux.
L'aluminium est I'un des métaux les plus utiliseés. L’aluminium et les alliages d’aluminium
représentent une importante catégorie de matériaux due a leur haute valeur technologique et
leur large application spécialement dans le domaine aérospatial, les vehicules motorisés et
I’industrie ménagere. Des traitements thermiques et mécaniques permettent d’obtenir une
microstructure adéquate en vue d’une utilisation optimale de ces alliages. Ces traitements
provoquent des transformations de phases a I’état solide responsable de la formation de
composeés et introduisent des défauts linéaires conduisant a la formation de nouveaux grains.
Dans notre travail, nous nous proposons de mettre en évidence les caractéristiques mécanique
et physique des alliage d’aluminium-zinc 10% ,25 % (en poids) et étudier ces transformations
de phases.
Ce mémoire s’articule autour de quatrieme chapitres.
Un premier chapitre, consacré aux généralités, décrit les principes de transformation de phase
a I’état solide.
Un résumé sur le systeme Al-Zn dans le deuxieme chapitre.
Les techniques expérimentales utilisées sont présentées dans le troisieme chapitre.

Le quatrieme chapitre est consacré aux resultats et a leurs interprétations.

(1]



Chapitre | : Généralités sur Les alliages a base d*aluminium

I.1 Historique

L’aluminium a connu un développement spectaculaire depuis sa naissance en 1854
symbolisée par la présentation a I’Académie des Sciences, par le chimiste francais Sainte-
Claire Deville, d’un petit lingot réalisé par voie chimique. Mais le véritable debut du
développement industriel de I’aluminium et ses alliages se produit en 1886 avec I’invention
du procédé d’électrolyse de I’aluminium par Paul Héroult en France et Charles Martin Hall
aux Etats-Unis. L’aluminium est aujourd’hui le premier métal non ferreux en tonnage, il a
supplanté I’étain dans les années 1920, le plomb dans les années1940, le zinc puis le cuivre
dans les années 1950 (tableaul)[1] .

Année en KT
1900 5,7
1950 1500
2000 22 000

Tableau 1 : la consumation du monde d’aluminium

1.2 Les solutions solides

La notion de solution solide est une notion thermodynamique. C’est un meélange de
corps purs formant un solide homogene. Dans un meétal pur A, on peut ajouter des atomes
étrangers B sans modifier la structure cristalline du métal de base A : I’élément B entre en
solution dans A. A et B forment la solution solide AB. L’atome B est un élément d’alliage.
Une solution solide peut exister dans un large domaine de composition et pour toute
composition de ce domaine, le matériau est homogene. Sa structure et ses propriétés
différentes de celles des compositions voisines. La solution solide AB peut étre de
substitution ou d’insertion selon que les atomes de I’élément B se substituent a des atomes de

I’élément A ou occupent des sites interstitiels du réseau de I’élément A. (figure 1, figure 2)

Atome B

00000, 0.9 S
0 0 00000¢
000 00 00

Atome A
Atome B

Figure 1 : Solution solide de substitution. Figure 2 : Solution solide d’insertion.

(2]



Chapitre | : Généralités sur Les alliages a base d*aluminium

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

des effets de taille, d’électronégativité, de valence et de concentration électronique[2].

1.3 Propriétés de I’aluminium pur(3]

— parametre de maille : 0.405 nm a 298K

— masse volumique & 25°C : 2698.7 kg/m®

— point de fusion : 660°C

— coefficient de dilatation moyen entre 20 et 300-C : 2.55. 10°/°C
— capacité thermique massique & 20 «C : ¢ =950 J.kg *.K*

— conductivité thermique 820 °C : A=217.6 W. m “.K*

— resistivité électrique a 20 °C : p =2.63uQ cm

1.4 Alliage s d’aluminium

On distingue deux grandes classes d’aluminium:

1- les alliages corroyés: produits obtenus par des procédés de déformation plastique a chaud
ou a froid tels que le filage, le laminage[1].

2- les alliages de moulage: obtenus directement par fonderie, La désignation de ces alliages

est faite suivant des régles tres précises que nous rappelons ci-apres[1].

Exemple : Tableau2 Désignation des séries principales des alliages d'aluminium [4,5-6].

Série Désignation Elément d’alliage principal Phase principale presente dans
I’alliage

Série 1000 1 XXX 99% d’aluminium au minimum

Série 2000 2XXX Cuivre(Cu) Al,Cu- Al,CuMg
Série 3000 3XXX Manganése(Mn) AlgMn

Série 4000 4XXX Silicium(Si) -

Série 5000 5XXX Magnésium(Mg) Al;Mg,

Série 6000 6XXX Magnésium(Mg) et Silicium(Si) Mg,Si

Série 7000 7XXX Zinc(Zn) MgZn,

Seérie 8000 8XXX Lithium(Li) -

Série 9000 9XXX Non utilisé -

3]



Chapitre I : Généralités sur Les alliages a base d'aluminium

1.5 Utilisations d’aluminium et de ses alliages

L aluminium et ses alliages sont utilisés dans tous les domaines de I’industrie et de la Vie
quotidienne : constructions aéronautique, automobile, ferroviaire et navale (superstructures et
équipements), dans le batiment (toitures, facades, aménagement Intérieur), dans I’industrie
électrique (cables et appareillages), pour la fabrication d’appareils ménagers, I’emballage, la
décoration. L’aluminium est peu utilisé a I’état pur, sauf en miroiterie, du fait de sa faible
résistance mécanique (au maximum 20Kg/mm?), d’ol son utilisation sous forme d’alliages.
En effet, I’addition contrdlée des éléments d’alliage tels que : le cuivre, le silicium, le
magnésium, le manganese, le titane, le chrome, le zinc, le cobalt améliorent les propriétés
mécaniques. Les alliages d’aluminium du type AL-Mg, AL-Mg-Mn et AL-Mg-Si sont les

plus répandus Dans le domaine du batiment et en architecture[7].

1.6 Traitements thermiques des alliages d’aluminium

1.6.1 But des traitements thermiques

Les traitements thermiques se proposent de modifier les propriétés du matériau afin de
I’adapter a une utilisation précise. Généralement, les traitements thermiques entrainent la
variation des caractéristiques telle que : la conductivité électrique, la résistance mécanique,

I’aptitude au filage et a I’emboutissage.....etc[7].

1.6.2 Principaux traitements thermiques

On peut diviser les traitements thermiques des alliages en trois types[8] :
1-les traitements d’homogénéisation.

2-les traitements d’adoucissement.

3-les traitements de trempes structurales.

1.6.2.a Traitement d’homogénéisation

Ce sont des traitements comportant un chauffage a température relativement élevée appliqués
a certains produits bruts de fonderie ou corroyés et destines le plus souvent a en faciliter la
transformation a chaud ou a froid (filage, étirage, laminage, forgage).

Ils consistent en général en des maintiens de 6 & 48 heures & des températures allant de 450 °C
a 610 °C, qui ont pour but de dissoudre les phases métalliques en excés et de réaliser une

homogénéisation de la composition de la solution solide.

(4]



Chapitre I : Généralités sur Les alliages a base d'aluminium

Le corroyage est une opération consistant a déformer un métal avec allongement,
géneralement, mais non obligatoirement dans un sens privilégié : il est effectué a chaud, a
tiede, a température ordinaire et permet par déformation appropriee (forgeage, matricage,
laminage, filage...) d’obtenir des produits & la forme désirée. Il ne faut pas confondre le
corroyage avec I’écrouissage. L’écrouissage est la modification de I’état structural d’un métal
ou d’un alliage résultant d’un corroyage ou d’une déformation plastique localisée a

température ordinaire (parfois a tiéde).

1.6.2.b Traitement D’adoucissement

Ils ont pour but d’doucir un métal ou alliage durci par écrouissage ou par trempe structurale.
Dans le cas de I’écrouissage, ce sont les traitements de restauration et les semblables a ceux
décrits pour I"aluminium. Seules les températures de traitement sont plus élevées pour les
alliages :

-le traitement de restauration est effectué & 200-300 "C pendant 1 & 8 heures.

-le traitement de recristallisation est effectué & 300-400 "C pendant 0,5 & 3 heures.

1.6.2.c Traitement de trempe structurale

C’est un traitement thermique complet assurant un durcissement structural. Ce traitement
comprend généralement une mise en solution suivie immédiatement :

-d’un refroidissement convenable (trempe).

-d’une maturation ou/et d’un revenu produisant un durcissement.

1. Trempe

C’est une opération de refroidissement effectuée de fagon telle que la solution solide obtenue
a chaud, a température appropriée, soit maintenue en état de sursaturation.

L’état de trempe fraiche correspondant a la période suivant immédiatement la trempe et
pendant laquelle les caractéristigues mécaniques n’ont pas sensiblement augmenté par
durcissement structural. La durée de cette période dépend essentiellement du milieu ambiant.
Dans cet état, les produits présentent généralement une plus ou moins grande aptitude a la

déformation.

2. Maturation
C’est une évolution spontanée, a température ordinaire, de la solution solide sursaturée. Pour

certains alliages, cette évolution est le moyen normal d’obtention du durcissement structural.

(5]
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Dans quelques cas, la température de maturation peut étre légerement supérieure a la
température ordinaire afin d’accélérer I’évolution. Aprés cette évolution, I’alliage est dit a

I’état << muri >>.

3. Revenu

Le revenu est I’évolution de la solution solide sursaturée provoquée par maintien a une
température appropriée, en vue d’obtenir le durcissement structural. Les propriétés finales
dépendent de la température et de la durée du maintien a cette température. Dans certains cas,

la vitesse de montée en température joue egalement un réle.

1.7 La théorie de la cinétique de transformations de phases

1.7.1 Introduction

L’étude théorique des transformations de phases permet de prévoir les vitesses de
transformation a une température fixée ; inversement, la détermination expérimentale de la
vitesse a laquelle s’effectue une transformation constitue I’un des moyens d’en atteindre les
mécanismes[9,10].

Ceci nous permettra de nombreuses possibilités de comparaison entre la théorie et les résultats
d’expérience a caractere macroscopique donnant un résultat intégral comme la résistivité, la
calorimétrie, les essais mecaniques et micromécaniques. On note aussi qu’il existe plusieurs
théories qui ont eté utilisées pour confirmer I’étude de la cinétique de transformation de
phase[9].

1.7.2 Equation de Johnson-Mehl-Avrami

Les premiers calculs de la cinétique de transformation de phase effectués notamment sur la
précipitation discontinue sont faits par [11]. Pour cette étude, ils ont utilisé I’équation de
Johnson-Mehl-Avrami(JMA).

Bien que les processus mis en jeu durant les transformations de phase soient généralement
complexes ; I’équation de Johnson-Mehl-Avrami est vérifiée expérimentalement dans de
nombreux cas[ 12 — 13 — 14].

L’objectif consiste ici a exploiter I’équation de (JMA) dans notre étude. Donc il est
prépondérant de rappeler les hypothéses et les principes de calculs aboutissant a
I’approximation de JMA pour les différents mécanismes simples de transformation de phase.

(6]
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1.7.3 Détermination des parametres cinétiques

Il ya plusieurs méthodes ont été proposées dans la littérature pour déterminer les parameétres
cinétiques d’une transformation de phase. Par exemple pour déterminer I’énergie
d’activation ; on a propose la méthode courante de Kissinger, mais on a aussi fait appelle aux
autres méthodes comme par exemple[9] :

1. méthode d’Ozawa[15] qui proposait la relation suivante :

logV = —0.4567 — — 2.315 + log K X = — log G(X,y)

m

2. méthode de Boswell : InV = —% + Cte
1.7.4 Energie d’activation par la méthode de Kissinger
La méthode de Kissinger[15] consiste a obtenir une loi exprimant I’énergie d’activation d’une
transformation en fonction de la température et de la vitesse de chauffage a partir de la loi
d’Arrhenius :
Ou:
K = Kyexp [—%] 1)
Ou k:constante de vitesse
E,: énergie d’activation (Cal.mol™1)
T: température (k)
R: constante des gaz parfaits (1.987cal.mol™1. K™1).
Si y est la fraction transformée et n I’ordre de la réaction, pour une décomposition thermique,

on peut écrire :

AuX
dy _
pre R = y) 2
Ou encore :
Ea
d—}t’ = kg exp [— ﬁ] A=) e, (3)

Cette méthode suppose que le maximum de la vitesse de réaction correspond pratiquement au

maximum du pic DSC ; soit :

%[%]max = 0t e, (4)

Ce qui donne en dérivant(3)

(7]
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%(%) = k‘%‘% exp (— %) (1- y)n% — kon exp (— RET;) (1—y)»? % ...... (5)

Au maximum du pic,ona T =T,

Ea 1dT _ n dy_ n _ _FEa — )0 = _ v)n-1 _ _Ea
R T dt  1-ydt 1-y koexp( RTm) (1-y)"=ko(1-y) exp( RTm)

dT

Or e V ou a est la vitesse de chauffage.
\% koR Ea
Log[a] = log ;an +(n—-1) - EILIITIPHTIT (6)
de la relation (4), on dire
dlog[%] E,
de] R

La pente de la droite log (TLZ) en fonction de Ti , permet de déterminer I’énergie

d’activation E,. il suffit donc d’étudier la décomposition a différents vitesse de chauffage.

1.7.5 Rappels sur les équations de type Johnson-Mehl-Avrami
L’équation de Johnson-Mehl-Avrami (JMA) exprime le taux de phase transformée y en

fonction du temps de maintien isotherme t a une température T[16 — 19]. Elle s’énonce par la

relation :
y=1— exp[—(kt)"]
Dans laquelle :

y : fraction transformée

t : temps de maintien isotherme (secondes)

k : constante de vitesse dépendant essentiellement de la température
n : coefficient de IMA

Dans le cas de transformations pour les quelles un seul mécanisme gouverne la
transformation, les parameétres n et k peuvent étre significatifs des mécanismes gouverne la
transformation, les parameétres n et k peuvent étre significatifs des mécanismes de croissance
ou de germination et croissance.

Sous cette forme, y varie bien entre 0 et 1 suivant une forme caractéristique dite sigmoidale
(figure6). Nous constatons que le facteur n modifie I’allure de la courbe. Par contre le

coefficient k lorsqu’il diminue, il déplace la courbe de transformation vers la droite, la

(8]
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cinétique de transformation décroit lorsque k diminue. A cet effet, k est appelée constante de

vitesse de réaction[ 20].

1.7.6 Détermination des parameétres cinétiques de JMA
Rappelons que I’équation de JMA est exprimée sous la forme[9] :

y=T1—exp(—Kt)™ o, (7)
Le développement de I’équation de JMA conduit a :

y=1—exp — (k)"

1-y=-exp — (K)o (8)

LN (L=y)= —(RO) e e 9)

1
Ln [Ln(lTy)] =nink+nint

| .8 Mécanisme de germination, de croissance

1.8.1 Mécanisme de germination

Il y a transformation discontinue, pendant la transformation, le grain est divisé en deux
régions, I’une transformeée ou la réaction est complete, I’autre non transformée avec une
solution toujours sursaturée. La réaction progresse par le mouvement de la frontiére qui
sépare la partie transformée de la partie non transformée. Le joint de départ de cette
transformation se situe au niveau des joints de grains. Deux monographies sur les
précipitations discontinues ont été publiées par Williams et Butler [21,22] et par Gust [23].
Dans la littérature vers les années 1950-1960, la réaction discontinue est appelée réaction
cellulaire, réaction au joint de grain, réaction de recristallisation ou encore réaction auto
catalytique. Le terme de transformation discontinue semble le plus approprié et bien adapté
actuellement. Elle est caractérisée par la concomitance de la précipitation au joint de grain et
de la migration de ce dernier. La phase précipitée forme des lamelles cristallographiquement
cohérentes avec la matrice et I’intervalle inter lamellaire est lié a la vitesse du déplacement du
front réactionnel. La force motrice réside dans la différence d’enthalpie libre de part et d’autre
du front de transformation [23], entre le mélange transformé et la phase sursaturée, on observe
une variation importante de la concentration du soluté dans le joint, résultant de la diffusion

plus facile du soluté dans la zone frontiére.

(9]
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Fournelle [24] donna une interprétation du méme type, mais Iégerement différente a partir
d’un modele bidimensionnel du front de réaction. Tous ces modeles mettent I’accent sur la
facilité de diffusion des atomes de soluté a I’intérieur du front de transformation. Les
mécanismes d’initiation de la précipitation discontinue (germination) qui ont été proposés par
Tu et Turnbull et Fournelle et Clark sont basés sur les deux raisonnements suivants :

Le modele de Tu et Turnbull qui pensent que la formation du précipité induit le mouvement
du joint de grain [25-26] (figure3).

Le modele de Fournelle et Clark qui prévoient, que le mouvement des joints de grains

sous I’influence des forces internes provoque la précipitation ; c’est-a-dire la précipitation ne

se fait que sur le joint de grain en mouvement [27-28] (figure4).

Position originale
du joint de grain
Ul a

i
I
B r |
{ t
falbls 7., —rinde 5 Tellle y.. :
L] i .
111 :"— Position originale :
du joint de grain 5

Figure 3 : Développement d’une précipitation cellulaire d’aprés le modéle de Tu et
Turnbull[25,26].
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Position originale
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Figure 4 : Développement d’une précipitation cellulaire d’apres le modéle de Fournelle et
Clarck[29-30].

1.8.2 Mécanismes de croissance

Généralement la migration des joints de grains fait entrainer les atomes du réseau, d’ou
possibilité d’y diffuser, ils seront ensuite déposés derriere, dans la cellule qui croit suite a la
migration du joint de grain [29-30]. Le transport d’atomes est plus rapide dans un joint
migrant que dans un joint stationnaire. La croissance de chaque cellule se fait a la fois le long
des joints de grains et radicalement, en pénétrant dans les grains de la phase mere qui
I’entourent. Les calculs théoriques du processus de croissance, ainsi que la morphologie des
phases obtenues, sont genéralement idealises, en supposant un front de réaction plan et un
espace interlamellaire constant. L’expérience montre que le mécanisme de croissance est plus
complexe : on peut observer plusieurs directions de croissance; des croissances en forme « S »
de part et d’autre d’un méme joint [31-32], un changement d’orientation de croissance avec la
température, etc. Dans certains systéemes d’alliages, les précipités, résultant de la
transformation discontinue, peuvent se ramifier, suite a des germinations secondaires qui se
développent, soit sur le précipité, soit sur le joint de transformation. Le modeéle idéal de la
croissance des précipités (figure5a) est celui du déplacement des lamelles de précipités
paralléles et alternées et de la matrice appauvrie contenue dans la cellule, mais en réalité cette
morphologie n’existe pas. Mais comme il a été déja mentionné plus haut, la croissance des

lamelles se fait dans les deux directions a partir d’un seul joint de grain, d’ou plusieurs

[11]
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mécanismes relatifs a la croissance ont été proposés dans différents systémes d’alliages.
Fournelle [31] proposa I’emploi du terme « S mécanisme » pour décrire le modéle de
croissance dans les alliages Fe-Ni-Ti (figure5b).

Frebel et Schenk [33] ont proposés I’utilisation du terme « Double seam » ou double couture
pour décrire la croissance des précipités de la réaction discontinue dans les deux directions

dans les alliages Au-Fe (figurebc).

TS —_— .
= s
. 1_‘:;: oy,
-I.'t_-rd" e
----------- y | —_— S I
(@) ()

Figure 5 : Schéma de la morphologie de croissance de la réaction de précipitation discontinue
: Modele idéal (a), mécanisme S (b) [31] et double « couture » « seam »(c) [33].

1.9 Les zones de Guinier-Preston (GP)

Le changement du comportement des alliages au cours de leur utilisation, & cause de la
variation de leurs propriétés mécaniques, a été I’objet de plusieurs travaux. Des 1932 Merica a
remarqué qu’il y a changement appréciable de la dureté de certains alliages lors d’une trempe
suivie d’un vieillissement. Il a expliqué cela par la formation d’amas d’atomes de soluté au
sein de la solution solide, cette idée a été confirmée apres par Guinier et Preston en 1938. Ces
amas sont appelés zones de Guinier et Preston (GP), ce sont de petits domaines cohérents
avec la matrice dont la concentration bien définie en atomes de soluté est plus grande que
celle de la matrice, et qui provoquent des distorsions plus ou moins importantes du réseau

cristallin[34].

[12]
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1.10 Phénomene de la précipitation

Tout systéeme hors équilibre minimise son énergie par un réarrangement atomique qui
s'effectue par diffusion des atomes et des défauts de structure pour atteindre un état d'équilibre
stable ou métastable. La précipitation d’une solution solide sursaturée est une transformation
caractérisee par une germination et une croissance d’une ou de plusieurs phases. Elle consiste
en geneéral en une décomposition de la solution solide sursaturée (la matrice mére) en une
nouvelle phase (le précipité) et une nouvelle solution solide (la matrice appauvrie). Pour
déclencher une réaction de précipitation, il faut effectuer les trois étapes suivantes :

- Mise en solution a une température suffisante pour mettre en solution le plus grande nombre
possible d’éléments. Cette étape permet de dissoudre les précipités présents, d’éliminer toute
ségrégation dans I’alliage et d’arriver a un systéme monophase.

- Refroidissement rapide ou trempe pour obtenir une seule phase hors équilibre, dite solution
solide sursaturée.

- Maturation ou revenu pendant lesquels se produit la décomposition contrdlée de la solution
solide sursaturée.

Au cours du maintien de I’alliage a température ambiante ou a basse température aprés la
trempe, la solution solide sursaturée est donc metastable. Au cours de cette phase, appelée
maturation ou vieillissement naturel, I’alliage durcit progressivement et spontanément et la

solution solide se décompose pour donner naissance a la formation de petits amas d’atomes de
17
soluté (les zones de Guinier-Preston ou zones GP) en trés grande densité (de I’ordre de 10 a

18 3
10 /cm): c’est le pré précipitation [35].

1.10.1 Différent type de la précipitation

Il existe deux types de précipitation : la précipitation discontinue et la précipitation

continue[4].

a- Précipitation continue : La précipitation continue est une transformation pendant laquelle
la concentration en soluté de la phase mére diminue continlment jusqu'a sa valeur d’équilibre.
Cette précipitation conduit donc, au moins dans un premier temps, a I’obtention d’un certain
nombre de précipités isolés qui grossissent par le drainage des atomes de soluté. Cependant,
ces précipités n’ont pas tous, dans des conditions thermiques donnees, la méme probabilite

d’apparition. En effet, les relations cristallographiques entre la phase meére et le produit de la

[13]
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précipitation déterminent les énergies associées a I’interface et I’énergie eélastique

emmagasinée dans la matrice.

0 d continue

« («3)

\H“ B () discontinue

a Lu;)

Figure 6 : lllustration schématique des deux types de réactions de précipitation [34].

b- Précipitation discontinue On dit qu’il y’a précipitation discontinue quand, pendant la
transformation, le cristal est divisé en deux catégories de régions, les unes ou la
transformation est compléte, les autres ou la solution solide sursaturée reste inchangée. Elle
nécessite donc la germination et la croissance de cellules constituées de produits biphasées
(lamelles de la seconde phase noyées dans la matrice d’équilibre). Partant de la solution
solide, on obtient donc un mélange d’une solution solide réorientée ou non par rapport a la

phase mere qui est appauvrie, et d’une nouvelle phase dispersée dans la matrice.

[14]
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11.1 Diagramme d’équilibre du systéeme Al-Zn

L’intérét porté a I’alliage Al-Zn est d0 a la large lacune de miscibilité que présente son
diagramme d’equilibre et a [I’apparition, aprés trempe et revenu, de phases
thermodynamiquement meétastables. La decomposition de la solution solide peut alors
théoriquement d’effectuer soit par germination et croissance [36-37] soit par décomposition
spinodale [38].

Le diagramme d’équilibre de [I’alliage Al-Zn (figure7) illustre le phénoméne de

transformation de phases tres variées avec la température et la vitesse de refroidissement.

Il présente un eutectique a 88,7% pour une température de 381°C, et une solubilité limite du
zinc dans I’aluminium de 16,5% a 277°C, Le domaine monophasé de la solution solide (o)
est trés étendu. Il est interrompu par une lacune de miscibilité de température critique

Tc = 351°C [39], la solution solide B riche en Zn a une solubilité maximale de 2,8% en

atomes a la température eutectique et a une structure cristalline hexagonale compacte.

Weight Percent Zinc
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Figure 7 : Diagramme d’équilibre des phases du systeme Al Zn [40].
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La simplicité du diagramme de phases de Al-Zn est en fait tres relative comme le montrent
les figures (8.a et 8.b) [41-42].
Le digramme d’équilibre stable définit les domaines biphasés de phases incohérentes

caractéristiques d’un état avancé de décomposition homogene ou des précipitations

hétérogéne ou discontinue. 1l comporte une lacune de miscibilité -0 (c. f. ¢) limitée a sa
partie inférieure par une transformation monotectoide (figure 11.8.b) publiée par
ANANTHARAMAN et al) [41]. Cette lacune serait plus complexe & haute température. En
dessous de la température monotectoide T=250°C, [I’équilibre correspond a la

coexistence des phases a (c.f.c) riche en aluminium et B (h.c) constituée presque

essentiellement de zinc.

Le diagramme d’équilibre est completé par un diagramme d’équilibre meétastable (figure

11.8). Certaines controverses subsistent quant a sa définition et a sa position précises [41-

42].Par des calculs d’énergie élastique, LASEK [43] déduit de la lacune stable -0 et de
son extrapolation a basse température, une courbe délimitant le domaine de demixtion en
phases cohérentes. Les contraintes de cohérence etant faibles pour Al-Zn, la courbe est
décalée de la lacune stable de 20-30°C vers les basses températures.

Ces calculs sont vérifiés par les premiéres déterminations expérimentales du solvus de la

décomposition homogene recensées par MURAKAMI et al [41]. (figure 8.a).
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Figure 8 : Diagramme d’équilibre Al-Zn [2].
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a) Diagramme d’équilibre Al-Zn d’apres MURAKAMI et al [41].
Courbe Lm : lacune de miscibilité métastable décomposition homogene).
b) Diagramme d’équilibre Al-Zn d’aprées ANANTHARAMAN et col [42].

Courbe L1 : lacune de miscibilité relative a o'R.

Courbe L2 : lacune de miscibilité relative aux zones G.

Récemment, ce diagramme meétastable unique est contesté par ANANTHARAMAN et al
[42], qui différencie nettement deux lacunes de miscibilité correspondant a deux types
d’agglomérats riches en Zn : I’une, L1, figure 8.b, concerne I’apparition de la phase
rhomboédrique a'R mise en évidence par un certain nombre d’auteurs [44-45], et la seconde,
L2, celle des zones de GUINIER-PRESTON.

Ces résultats divergents soulevent d’ailleurs les problemes d’une semi-cohérence de la phase
a'R souvent supposée mais mal établie et du lien éventuel entre les zones G.P. et la phase a'R.
Les travaux radiocritallographiques [45-46] en différenciant les zones G.P. spheriques, des
zones G.P. ellipsoidales a champ de déformation rhomboédrique font implicitement penser a

une formation de a'R semi-cohérente a partir des zones G.P .

11.2 Le systéeme Al-Zn

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

expérimentales[2].

11.3 Précipitation dans le systeme Al-Zn

La précipitation dans les alliages du systéeme Al-Zn a fait I’objet de nombreuses études ayant
contribué a la compréhension des différents mecanismes et cinétiques de cette réaction [47-
48]. Cependant beaucoup de questions restent posées a cause de la complexité des phases
formeées, car les transformations dans les alliages Al-Zn sont caractérisées par la formation de
phases métastables. Ces phases sont sensibles a la vitesse de trempe [49], a la température

d’homogénéisation et a la concentration de I’alliage.
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Sur I’alliage Al- 40 % mass. Zn, Pawlawski montra que le vieillissement a 100°C ou a 150°C
donne la méme phase a riche en Al et phase | riche en Zn avec une précipitation cellulaire a
partir des joints des grains. Dans leur étude sur I’effet de la déformation plastique sur le
phénomeéne de dissolution, Pawlowski confirme que dans un échantillon vieilli @ 150° puis
déformé avant la dissolution est caractérisé par une grande densité de dislocations ; ces
dislocations augmentent la vitesse de dissolution simultanément, on aura une recristallisation
rapide et qui est le résultat de I’abaissement de la densité de dislocation dans la zone
déformée, ce qui accélére la fragmentation de la phase riche en Zn et a la fin on aura une
phase CFC.

Enfin, ils ont proposé trois facteurs qui influent sur le mécanisme de dissolution :

1. la structure initiale avant la dissolution est de forme lamellaire alternée fine ou
grossiere.

2. les temperatures de dissolution inférieures a 360°C, qui provoquent la dissolution
discontinue, mais pour les températures dans la gamme (360 — 400) °C seule la
dissolution continue qui se produit.

3. la déformation plastique avant la dissolution provoque la dissolution continue.

La séquence de précipitation

La séquence de formation des précipités actuellement admise dans la solution solide d’Al-Zn
est la suivante : Solution solide sursaturée o o (CFC) — Zones de Guinier-Preston G. P.
sphériques — zones G.P. ellipsoidales — phase (a’r) rhomboédrique — phase cubique o’ —

précipité stable hexagonal riche en zinc.

Deguercy et al. ont travaillé sur des monocristaux de I’alliage Al-6.8 % at. Zn
homogénéisée a 450°C et trempe a I’azote liquide a partir d’une température situé juste au-
dessus de la limite de solubilité, ils ont observe par MET que lorsque les températures de
vieillissement inférieures a 150°C, tous les états etudiés correspondent a des zones G.P

ellipsoidales, et que la séquence de précipitation dans I’alliage Al-Zn est la suivante:
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Zones G.P, ellipsoidale et cohérente avec la matrice
2
Précipitation B semi cohérent hexagonal de Zinc quasi pur

\

Précipité d’équilibre B coalisée

[19]
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I11 Techniques expérimentales
I11.1 Elaboration

Les alliages Al-10%Zn, Al-25%2Zn, (en masse) sont obtenus par fusion d’aluminium et de
zinc de 99,99% de pureté dans un four préalablement chauffé a 850°C. Les alliages en fusion
sont maintenus a cette température pendant 30 minutes puis refroidis lentement jusqu’a la

température ambiante.

I11.2 Préparation des échantillons

Des échantillons cylindriques ont été utilisés pour la dilatation thermique (1cm de longueur et
3mm de diametres) et pour I'analyse calorimétrique différentielle DSC (2mm de hauteur et
4mm de diamétres avec une masse variant de 40 a' 60 mg) et pour les analyses par diffraction

des Rayons X, les échantillons avec une dimension (1cm x 1cm).

a- Polissage

Le polissage est réalisé a I’aide d’une polisseuse utilisant un disque abrasif tournant a une
vitesse de quelques centaines de tours par minute sous un jet d’eau.

Le dégrossissage est réalisée en utilisant une série de papiers revétue de carbure silicium
(SIiC) dont le grain est de plus en plus fin (180, 400, 600, 800, 1000, 1200, 1500, 2000, 4000).
A chaque fois que la granulométrie est changée, on effectue une rotation de 90° pour éliminer
les stries. Le finissage est réalis¢ a 1’aide d’un feutre et une pate diamantée de lum de

granulomeétrie pour obtenir une surface miroir sans stries.

I11. 3 Traitements thermiques

111.3.1 Traitements d’homogénéisation
Les échantillons sont homogenéisés a 380°C pendant 2 jours dans un four électrique
Pouvant atteindre une température de1100°C.

La trempe est assurée dans un bac rempli d’eau situé en dessous du four.

111.3.2 Traitements de revenu

Les traitements de revenu sont effectués dans une étuve pouvant atteindre une température de
150°C.

[20]



Chapitre 3 : Techniques expérimentales

I11. 4 Techniques de caractérisation

111.4.a Analyse calorimétrique différentielle (DSC)

La calorimétrie différentielle a balayage permet de mesurer la variation de flux de chaleur
entre une capsule contenant I’échantillon a analyser et une capsule vide servant de référence.
Cette mesure permet d’enregistrer tous les changements d’état ou transition exothermique ou
endothermique de I’échantillon, lorsqu’il est soumis & un cycle de températures.

Les capsules sont soumises a un flux d’azote a 50 ml/min afin d’éviter tout processus de
dégradation facilité par la présence d’oxygene. Les balayages sont effectués de 23°C a 450°C
a la vitesse de 2, 5, 7°C/min. Les courbes obtenues sont enregistrées lors du chauffage dans le

calorimétre.

I11.4.b Diffraction des rayons
Dans un réseau cristallin I’arrangement des atomes est périodique. La distance entre les plans
atomiques d’une méme famille de plans (hkl) est dite distance <<inter réticulaire>>.
Lorsqu’une espéce cristalline est irradiée par des rayons X de longueur d’onde A inclines d’un
angle 0, le rayonnement diffracté doit vérifier la relation de Bragg:

2dnk SIN 6 =n A

n : Ordre de la diffraction.
A : Longueur d’onde du faisceau de rayons X.
d i : Distance réticulaire

0 : Angle d’incidence des rayons X.

i I

Figure 9 : Famille de plans cristallins en condition de Bragg.
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La diffraction des rayons X (DRX) permet I’analyse qualitative et quantitative de la matiere

condensée. La forme des pics de diffraction peut étre reliée a la microstructure cristalline.

[22]
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V-1 Résultats de I’analyse calorimétrique

Pour étudie la cinétique non isothermique de la précipitation d’un alliage Al-25% mass. Zn on
a utilisée I’analyse calorimétrique différentielle (DSC), pour différent vitesses de chauffage
(V=2,5 et 7°C/min) est présentée dans la figure (10).

La courbe de DSC montre deux pics endothermiques dans I’intervalle de température (80-
350°C). Le premier pic situé a 136°C est attribué a la dissolution de la phase (a’gr)
rhomboedrique, et le second pic situé autour de 283°C est attribue a la dissolution de la phase

cubique o’.

0,01 oK .

-0,02

. O

- - @heat flwo

Temperature (°C)

Figure 10 : Les courbes DSC obtenues au cours du chauffage des échantillons Al-25 % mass.

Zn homogénéiseés, trempés et chauffes pour différentes vitesses V=2, 5, 7°C/min.
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0,01
1 V=5 °C/min
0,00 -
J N
-0,01 —
o
E -
= -0,02 -
8 Exo |
= T T=283 °C
-0,03 -
l -0,04
Endo -0,05 -
i T=136 °C
-0,06 T v T v T v
100 200 300 400

Tempeature (°C)

Figure 11 : Le courbe DSC obtenue au cours du chauffage d’un échantillon Al-25 % mass.

Zn homogénéisé, trempé et chauffé pour : V=5 °C/min.

V-2 Détermination de I’énergie d’activation
Pour détermination des parametres cinetiques et principalement de I’énergie d’activation, a
partir de I’évolution de la température du maximum du pic endothermique (T,) en fonction de

la vitesse, Par deux méthodes :

1- Premiére méthode (non isotherme)
a-Méthode de Kissinger
Cette méthode repose sur I’hypothése selon laquelle, au cours de la montée en température, la

réaction passe par un maximum avant de décroitre, grace a la relation suivante :

Ln(a) = _T:l_R-I_C

b- Méthode d'Ozawa

Pour calculer I'énergie d'activation on a utilisé cette méthode d’Ozawa qui définit par :

Ln(v) = —1,0518TmiR +C,

C- Méthode de Boswell

Cette Méthode est définie par la relation suivante :

Ln(%) = —Tr‘i—R+ C,

[24]
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Avec : C,et C, c’est un constantes.

E : I’énergie d’activation (J/mole).

R : constante des gaz parfaits (8,314J/mole).
L’énergie d’activation E, est obtenue a partir de la pente du droit Y en fonction de (1/T), la
droite a été tracée a I’aide du logiciel Origine par I’option de fit linaire et I’énergie
d’activation déterminées a partir des pentes de ces courbes (Fig. 10), sont tres proches comme
il est reporté sur le tableau 3.

Méthode Kissinger Ozawa Boswell
Ea (KJ/mol) phase (a’r) 111 112 121
Ea (KJ/mol) phase (a () 29.1 35.67 33.26

Le tableau 3 reporte I’énergie d’activation des pics endothermiques déterminée par trois
méthodes différentes de I’alliage Al-25 % mass. Zn; trempé puis chauffé de 25 a 400°C pour
différentes vitesses v =2, 5 et 7°C/min.
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-2 ‘\.

. E=112Kj/moIM

_6_- —n— kissenger

—o— (0ZWa

E=121Kj/mole —a— Boswell

8- .,

> 104

=12 -
E=111Kj/mole

14~ -

16= I —

000240 000242 000244 000246 000248 000250  0,00252

UKy
Figure 12 : Courbes 1 de Y ((Ln (V/T?), Ln(V), Ln (V/T)) = f (1/T) de l'alliage Al-25% mass.
Zn tracées d'apres trois méthodes (dissolution de la phase (a’r)).

-2 A\\
-4 E=35,67Kj/mole
1 —=— Boswell
-6 —e— Kissinger
- —aA—QOzawa
-8 - E=33,26Kj/mole
i — —
|
> -10 4
=12 -
14 4 E=29,1Kj/mole
- *— ———
16 = ' . " ' Y v Y —
0,00182 0,00189 0,00196 0,00203 0,00210
UT (K1)

Figure 13 : Courbes 2 de Y ((Ln (V/T?), Ln(V), Ln (V/T)) = f (1/T) de l'alliage Al-32 %
mass. Zn Tracées d'aprés trois méthodes (dissolution de la phase cubique o).
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2- Deuxiéme méthode (isotherme)

Les courbes obtenues a partir de la (figure 14) sont des courbes en forme de S, présentant la

fraction transformée en fonction de temps pour différentes vitesses de chauffage.

Fraction tronsformée

Figure 14

Figure 15 : Courbes de dx/dt=f (temps) de I'alliage Al-25 % mass. Zn pour différente vitesse

1,0 AA —o-® i
A/ /.
/ 0/. g -t-J
r )
0.8+ / . S| —=— v=2C%miin
A ./ o —e— v=5C°/min

/ / ) —a— v=7 C°/min

0,6 - | ]
A /. /-/
/ . v
/
0,4 - A ¢ o
7
A /. /./
)
0,2 - / o e
A / g
4 / / -t
/A/. .4.
At
0,0 -*— T T T T T
0 500 1000 1500 2000
temps(s)

: Courbes de Fraction transformée= f (temps) de l'alliage Al-25 % mass. Zn d’une

différente vitesse V=2, 5, 7°C/min.

—m— v=2°C/min
—e— v=5°C/min
—A— v=7°C/min

1000
temps(s)

V=25, 7°C/min.
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Pour déterminer I’énergie d’activation en a utilise la relation suivante :
Ln (dx/dt)=—— + C
~ RT

Les courbes de Ln (dx/dt) en fonction de 1/T, présentent des droites presque paralléles avec une
pente moyenne de E = 74.55 KJ/mol pour différentes valeurs de la fraction transformée x varie
entre 0.1 et 0.6. En remarque que la valeur de I’énergie d’activation E; = 74.55 KJ/mol est en
bon accord avec la valeur selon la méthode de non-isotherme décrit dans la premiere section
(Ea=73.65KJ/mol).

5,8
-6,0 E=74,55Kj/mol
-6,2 —=— X0,1
J —e— X0,2
-6,4
a0 1
© %]
§ -6,8 -
< |
E '7|O -
c J
—
-7,2 -
-7,4 -
7.6

| M | v 1 v 1 v | v | b
0,00240 0,00245 0,00250 0,00255 0,00260 0,00265 0,00270
Tk

Figure 16 : variation de la fonction linaire In dx/dt en fonction de 1/T pour différent

vitesse de chauffage pour des valeurs déterminée de x pour le pic 1.

Détermination le coefficient d’Avrami de dissolution de la phase o’ par la

méthode de matisuta

La fraction transformée X, caractérisant la vitesse de transformation de la réactiona une
. . , AS; AH ; N .

température Tj, est donnée par la formule x :T]:A_H]'OU S,Sj, AH et AH;sontla

surface totale du pic endothermique, la surface partielle a cette température, L’enthalpie

totale de la réaction et I'enthalpie partielle a cette température respectivement.
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Les courbes obtenues a partir de la Figure 10, ont une forme S ou sigmoidales (Fig. 15). Ces
figures illustrent la fraction transformée en fonction de la température pour les différentes
vitesses de chauffage. On constate que I’augmentation de la vitesse de chauffage mene a un

décalage des pics endothermiques vers les hautes températures.

Pour calculer le coefficient n caractéristique du mécanisme de la transformation qui
contrdle la précipitation dans I’alliage Al-25 % mass. Zn; on a utilisé I’équation de Matusita
[30-33] développé par Donghui Zhao et al. [34] et qui relie la fraction transformée x a une
température constante et la vitesse de chauffage selon I’équation:

In(—In(1 —x)) = —nlInv + 1.025 (%) + Const.

Les courbes de Ln(—Ln(1 —x)) = f(Lnv) (Fig. 16) aux températures (380, 400 et 420 K)
montrent des droites presque paralleles avec une pente (n = 0.34, 0.44 et 0.43)
respectivement. Ces valeurs peuve corresponde a un mécanisme de transformation de phase
gouverne par la diffusion (Précipitation sur les dislocations (premiers stades)).

Sur le tableau ci-dessous nous avons cité les diverses valeurs de n et le mode de

transformation qui convient.
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Tableau Récapitulatif de valeurs de n

Conditions expérimentales Valeurs de n
<
8]
+~
S a) Germination générale
;1; % vitesse de germination croissante
O ‘W n=4a
[SE Z
S S , e
T ¥ vitesse de germination décroissante
§ Q 3<n<4
s vitesse de germination nulle
I~ 2 n=3
S 3 . s . .
-
5 croissance a deux dimensions (plaque)
S 2<n<3
S S = croissance a une dimension (fil)
2 g S 1<n<?2
S T B b) Germination localisée apres saturation
\ﬁ g S aux joints de grains rencontre de 2 grains
S 33
e g . . . . - 1
B < aux joints de grains rencontre de 3 grains n=
Q
Qo S
S) - . . _
2 g aux joints de grains rencontre de 4 grains n=2
S
S O
S Q n=3
€ u
L C
NSRS Al s . P
a5 c) Controle ala fois par la diffusion dans la
S matrice et I'interface
% 3/2<n<3
<
o]
P .
Nad
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a) Cristaux de forme quelconque (initialement de dimension
négligeable) croissance tridimensionnelle
vitesse de germination croissante

vitesse de germination décroissante

vitesse de germination nulle n 2 5/2
b) Tige de section constante 3/2<n<5/2
disque d’épaisseur constante n=3/2
n=1
c) Précipitation sur les dislocations n=2

(premiers stades)

d) Enfin d’évolution (Bullough et Newman) n=2/3 effet de taille

n =% effet de module

n=1
T T T T T T T T T T
_ammTE goede -
-
0,8 i
—m— v=2C/m
0,6 + —e— v=5C/m| -
—A— v=7C/m
=<
0,4 - i
0,2 i
0,0 i

T T T T T T T T T T T T T T T T T T T
360 370 380 390 400 410 420 430 440 450
Temperature (K)

Figure 17 : la fraction transformée en fonction de la température de I'alliage Al-25%Zn pour
différentes vitesses de chauffage.
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15 T T T T T T T T T T T T T T T
i m T=380K|
1.0 n=0,43 e T=400K|
" wzo&
0,5 1 -
Q O’O_ 1
o i n=0,44 _
= -05- \ -
= | 1
< 104 _
= ] ]
-1,54 4
. n=0,34 1
2,04 \ i

-2,5 T T T T T T T T T T T T T T T

0,6 0,8 1,0 1,2 14 1,6 1,8 2,0
In (V)
Figure 18 : Courbe de In(-In(1-x)) = f(In v) de I’alliage Al-25 % mass. Zn a différentes
températures.

V-3 Diffraction des rayons X

La diffraction des rayons X (DRX) est le moyen le plus pour mettre en évidence les phases
présentes dans les matériaux, elle est tres sensible a toute perturbation de la périodicité du
réseau cristallin, cette rayons subit la loi de Bragg : 2 d sin6 =nAa condition que A>2d qui
permit de diffusion de rayons dans les matériaux . Le spectre de diffraction des rayons X d’un
échantillon de I’alliage Al-10% mass. Zn homogénéisé 6 et 50h a 150°C et trempé est
présenté dans la figure (20), les pics de diffraction de la solution solide sursaturée, nous ont

permis de calculer le paramétre du réseaux.
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100 ’“
AIFI0WA % Zn

I (cps)

65
Deux Theta (°)

Figure 19: Spectre de intensité (cps) = f (Deux Theta) de I’alliage Al-10% masse. Zn trempé
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Figure 20 : Spectres d’intensité (cps) = f (Deux Theta) de I’alliage Al-10% masse. Zn
(trempe, chauffé a 150°C pour un temps de 6h et 50h).
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Calcul de parametre de la maille (a)

Le parameétre de maille peut étre déduit a partir les spectres de diffraction des rayons X en

utilisant la relation suivante (h? +k* +1%) aiz = 4 sin? /A2, qui relie la distance inter réticulaire

dnki avec I’indice de Miller (2, 2, 2) pour un systeme cubique, et on a choisie Omax pour les
résultats bien détermine.
Indice de Miller (h, k,l):h=2,k=2,1=2.

angle de fraction : 6 = 41,26
A=1,5418 A

2 2 222
a= /w _a=4,044A
4sin?0

On a observe que le paramétre théorique a= 4,049A est supérieur au parametre expérimental,

Par ce que le Zinc dissous dans I’aluminium et forme une solution solide de Zn dans Al

[34]



Conclusion

Conclusion

Le but de ce travail consiste en I’étude, I’évolution, la compréhension et la cinétique de la
précipitation discontinue dans les alliages Al-25% mass. Zn, afin d’apporter plus
d’informations et d’éclaircissements sur la réaction de précipitation discontinue. La réalisation
de ce travail a nécessité I’utilisation des moyens d’analyse suivants: I’analyse calorimétrique
differentielle (DSC), et la diffraction des rayons X.

La synthese des résultats obtenus dans I’étude de ces alliages nous a permis de tirer les

conclusions suivantes:

- L’analyse calorimétrique différentielle a confirmé le type de transformation.

- Différentes méthodes ont été appliquées pour déterminer les parameétres cinétiques
(I’énergie d’activation et I’exposant n).

- L’étude cinétique de la précipitation discontinue dans I’alliage Al-25 % mass. Zn par
divers méthodes nous a permis de calculer I’énergie d’activation dans les conditions
isothermes et nonisothermes.

- Le changement des parameétres cristallins confirme la dissolution d’une seconde phase
précipitée a.

- Laréaction de précipitation est tres rapide et la phase précipitée o apparait juste apres

une trempe rapide.

[35]
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Résumé

Le but de ce travail est I'étude de transformations de phases et la cinétique du
précipitation dans l'alliage Al-10, 25% mass. Zn. Pour cela, on a utilisé plusieurs
méthodes expérimentales simples mais rigoureuses et adaptées a ce genre de travaux
scientifiques, pour suivre les diverses évolutions structurales ; on citera en
particulierement I’analyse calorimétrique différentielle et la diffraction des rayons X.
pour calculer I’énergie d’activation de formation des précipités en utilisant différentes
méthodes isoconversionelles comme celles de Kissinger-Akahira-Sunose (KAS),
Ozawa-Flaynn-Wall (OFW) et de Boswell.

Mots clés : énergie d’activation, alliages Al-Zn, cinétique de précipitation, DSC,
DRX.

Abstract

The objective of thise work is to study the change of phase transformation in the Al-
10, 25 wt. % Zn, alloys using several simple but rigorous, experimental technics,
adapted to this type of scientific research. To follow the structural evolution, we
mainly use differential scanning calorimetry and the X rays diffraction. The obtained
results of the differential scanning calorimetry analyses show a shift to the higher
temperatures of the effects observed, which have allowed calculating the effective
energy activation of formation of the precipitates, using isoconversionnal methods of
Kissinger-Akahira-Sunose (KAS), Ozawa-Flaynn-Wall (OFW) and the Boswell.
Keywords: energy activation, Al-Zn alloys, precipitation kinetics, DSC, DRX.
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