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Introduction générale

A. PRESENTATION DES ALLIAGES D'ALUMINIUM DE LA SERIE
7000 (AL-ZN-MG-CU)

* Nous avons étudié durant cette these deux alliages de la série 7000. Les alliages de cette :
comportent comme principaux éléments d'addition les éléments Zn, Mg et Cu, et sont avec
alliages de la série 2000 (Al-Cu) les alliages d'aluminium présentant les plus haute
caractéristiques mécaniques.

Wing Box

7075-T76 H.S. Clad (Surfaces) Vertical Stabilizer

7075-T6 (Substructure) Elevator and Rudder skin and stringers

7075-T76 (Spar caps) 2024-T3 Clad 7075-T6 Clad surface

Main Frames (6) Trailin'g edges
7075-T6 Forging ﬁt.Jreglau-
7075-T6 Clad reimfprced
T6 Extrusion plastic
Fram%75-T6 Clad 7075-T6 Extrusio Gonter ori support

6 Al-4 V Titanium
2024-T3 Clad
2024-T81 Clad
Trailing edges

7178 or 7178-T6 Clad

Bonded failsafe straps
Ti—6AI-6V—2Sn or

-(';Iy—p S;\II)' Vv fibreglass-
reinforced
plastic
Stringers Horizontal stabilizer
7075-T6 Clad integrally stiffened skin
(typical) 7075-T76 extrusion

Bondfd dpu:)lers 4 Plug-type doors (typical)
typical aroun

cutouts) Fuselage skins

2024-T3 Clad
6 Al-4 V Titanium 7075-T76 Clad

Fuselage splices (High load areas)

Riveting and bonding

Rivets and sealant CODE

m Honeycomb sandwich
Alum face and core

Longerons (4)
7075-T6 extrusion  Thick stringerless sidewalls

Les différents types de matériaux utilisés dans la construction d'un avion civil et leur localisation (d'aprés Charles «
Crane, 1984)

Etant donné la faible densité de I'aluminium, ces alliages sont naturellement destinés a
applications nécessitant des propriétés mécaniques élevées pour un moindre poids, et [
lesquelles le prix n'est pas le seul argument déterminant. Nous pouvons voir dans le tableau
dessous que ces alliages sont particulierement bien adaptés, par exemple, pour fabriquer
plaques devant résister au flambage.

A C'est pourquoi les alliages de la série 7000 sont trés largement utilisés dans la construct
aéronautique, et notamment pour la construction des avions civils, comme nous pouvons le v
dans la figure ci-dessus. Bien sdr on retrouvera les mémes alliages dans d'autres domai
d'application tres différents, comme notamment les loisirs (skis, piquets de tente, mousqueto

).
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Limite d'élasticit§ Module d'Youngl Densité E3/p
(MPa) (GPa) (flambage)

Acier inoxydable 1080 215 7.83 0.765
FV 520
Alliage de Titane 830 110 4.43 1.08
TAGV
Alliage d'Aluminium 470 72 2.8 1.48
7075 T76

Comparaison de la performance de l'alliage 7075 - T76 et de celle d'autres matériaux pour la tenue d'une poutre ¢
flambage a masse minimale (d'aprés Charles et Crane, 1984)

* Penchons-nous maintenant sur le cas particulier d'une aile d'avion. Sa fabrication exige
nombreuses étapes, depuis la solidification jusqu'au produit final :

- Laminages a chaud et a froid

- Mise en solution et trempe

- Détensionnement (déformation plastique)
- Revenu

- Usinage

Chacune de ces étapes pose des problemes spécifiques quant a l'utilisation du produit, et
limitations de I'utilisation de ces alliages sont notamment :

* Problémes de mise en forme et d'assemblage :

* Ces alliages sont difficiles voire impossibles & souder.

» L'assemblage classique des tbles fines par rivetage induit une augmentation de mass
des concentrations de contrainte néfastes.

« Ainsi, la tendance actuelle est lI'usinage dans la masse des voilures. Ce procédé néces
I'obtention de tdles de fortes épaisseurs. Ces tbles fortes posent des problémnr
importants de sensibilité & la trempe, qui rendent problématique I'utilisation de certair
alliages comme le 7075. C'est pourquoi ont été développés de nouveaux alliag
permettant de mieux répondre aux besoins des avionneurs : le 7050 aux USA et le 7C
en Europe notamment.

* Probléme liés aux propriétés d'usage :
Malheureusement, les trés hautes propriétés mécaniques statiques des alliages 7!

s'accompagnent de propriétés d'usage plus problématiques. Parmi les plus critiques p
des applications nécessitant une grande fiabilité, on peut citer :

» Corrosion sous contrainte
* Ténacité
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* Vitesse de propagation de fissure

Ainsi, on ne peut généralement pas utiliser l'intégralité du potentiel des propriété
meécaniques de ces alliages, et il est souvent nécessaire de trouver un compromis el
I'ensemble des propriétés recherchées.

B. POSITION DU PROBLEME

L'étude des alliages a durcissement structural est souvent effectuée de fagon séquentielle :
- tout d'abord on effectue une étude approfondie des transformations de phase
- puis on étudie le comportement mécanique de ces alliages dans un état donné (T6, T

)

Cependant, la gamme de transformation des alliages 7000 est une succession de transformar
de phases et de déformations plastiques, qui peuvent, soit se produire successivem
(détensionnement puis revenu), soit conjointement (laminage a chaud).

Ainsi, il apparait que pour obtenir le meilleur compromis entre les différentes propriétés d'usa
d'un alliage (propriétés meécaniques, d'endommagement, de tenue a la corrosion, ...), il
nécessaire de connaitre I'évolution de ces propriétés d'une maniéere intégrée tout au long
procédé d'élaboration.

A C'est afin de réaliser cette démarche qu'en relation avec Pechiney 5 théses sont effectuée:
un méme alliage (I'alliage 7010) dans le cadre du Contrat de Programme de RecAdirabes

a durcissement structural"Ces 5 theses portent sur les différentes étapes du traitemer
thermomécanique de l'alliage. Voici les sujets traités dans le chronologie de la gamme
transformations :

* Influence des différents parametres du laminage a chaud et de la mise en solution sul
structure granulaire (these de Bruce Morere en cours, Ecole des Mines de St-Etienne).

 Caractérisation et modélisation de la précipitation et des contraintes internes développé
en cours de trempe apres la mise en solution (thése de David Godard, Ecole des Mil
de Nancy).

» Couplage entre déformation et précipitation au cours du revenu et conséquences de
couplage sur les propriétés mécaniques (présente these).

« Endommagement et anisotropie des propriétés mécaniques (thése en cours de Denis St
INPG).

« Comportement en fatigue (thése soutenue de Guy Petton, puis post-doc de Miche
Gharghouri, INSA Lyon).

Le probleme posé dans le cadre de la présente thése est l'interaction entre la déformation que
fait subir au matériau au cours du détensionnement et la précipitation développée au cours
revenu.
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Plus spécifiquement, il s'agit de caractériser et de modéliser l'influence des différents paramet
du revenu thermomécanique sur cette interaction, et les propriétés mécaniques qui en résult
tant du point de vue de la limite d'élasticité que du point de vue des propriétés d'écrouissage.

C. METHODE

Pour répondre a ce probléme nous avons combiné une approche de caractérisation avec
approche de modélisation.

Caractérisation des microstructures :

Nous avons combiné de nombreuses techniques expérimentales qui permettent de caractéi
qualitativement et quantitativement les microstructures aux différentes échelles importantes :

» Microscopies optique et électronique en transmission

* Mesures de texture

» Diffusion Centrale des Rayons X in-situ en température
* Calorimétrie différentielle

* Résistivité in-situ en déformation

» Tomographie atomique

* Nous avons également utilisé les nouvelles possibilités de sources a haut flux de rayon:
(rayonnement synchrotron) en diffusion centrale

Caractérisation des propriétés mécaniques :

» Pour la caractérisation systématique des propriétés mécaniques nous avons utilisé
microdureté

* Pour la caractérisation plus fine de I'écrouissage nous avons effectué des essais de trac
depuis la température ambiante jusqu'a 4.2K

Modélisation des cinétiques de précipitation et du durcissement structural :

Nous avons développé une modélisation permettant de décrire I'évolution de la microstructure
de la limite d'élasticité au cours du revenu, avec pour objectif que cette modélisation soit :

» Simple : nous élaborerons pour chaque phénoméne individuel une formulation pouva
décrire notre probléme le plus simplement possible.

» Transparente : Le nombre des parametres ajustables sera maintenu au strict minimun
chacun de ces paramétres devra avoir une signification physique de facon a ce qu
puisse en estimer |'ordre de grandeur.
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* Robuste : il faudra connaitre l'influence de la variation de chaque parametre sur le résul
du modele et que cette variation soit raisonnable.
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CHAPITRE |

Mécanismes de précipitation et de durcissement dans les
alliages a durcissement structural Al-Zn-Mg-(Cu)

Dans ce chapitre, nous présenterons une revue bibliographique des mécanismes de précipite
(partie A) et de durcissement (partie B) dans les alliages d'aluminium de la série 7000, c'est
dire les alliages Al-Zn-Mg-(Cu). Dans chacune de ces deux parties, nous développero
successivement les mécanismes propres a ces alliages et les modeles théoriques développés

les décrire.
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A. PRECIPITATION DANS LES Al-Zn-Mg-(Cu)

La précipitation dans le systéme Al-Zn-Mg-(Cu) est complexe. En effet, elle fait intervenir di
nombreuses phases, métastables et stables, certaines étant bénéfiques pour les propriéte
matériau, d'autres n'étant que des hoétes indésirables. Cette partie présente une revue
mécanismes de précipitation de ces différentes phases. Nous verrons tout d’abord la précipita
dite homogeéne, puis les modifications apportées lorsqu’on étudie la précipitation sur les défat
structuraux (dislocations et joints de grains). Enfin nous verrons que cette précipitation peut &
induite par une déformation.

A.l. Précipitation “homogene”

De fait, pratiquement toute précipitation en milieu solide est hétérogene : la germination se f:
presque toujours sur des défauts du réseau cristallin, que ces défauts soient ponctuels
exemple les lacunes), linéaires (dislocations), ou planaires (joints de grains, interfaces
précipités existants). Par la suite nous appellerons par convention précipitation homogene
précipitation qui ne garde pas de trace des défauts sur lesquels elle a germé (par exempl
germination de)’ sur les zones GP), par opposition a la précipitation hétérogene dont les sites
germination sont pérennes (comme les dislocations). Ainsi, paradoxalement on pourra parler
germination hétérogene de la précipitation homogéne!

Dans cette partie nous passerons d’abord en revue la nature et la composition chimique
différentes phases susceptibles de précipiter dans les alliages Al-Zn-Mg-(Cu). Ensuite no
présenterons la phénomeénologie de leur précipitation, c’est-a-dire leur mode de germination, l¢
stabilité et l'influence de différents parameétres du traitement thermique (on peut se réferer a
revue récente de Lendvai (1996). Enfin, nous présenterons quelques modéles qui permetten
rendre compte de ces effets.

A.1.1. Nature cristallographigue et chimique des phases en présence

On peut classer les phases présentes dans les alliages Al-Zn-Mg-(Cu) en quatre catégories :

-i- les précipités durcissants : ce sont les précipités qui conférent les propriétés mécanique
I'alliage, ils sont formés avec les éléments d’alliage principaux. Ces précipités se forment a as¢
basse température et peuvent étre totalement dissous par un traitement de mise en solution.

-ii- les dispersoides : stables a haute température, ils sont formés lors de la coulée et suivent
guels I'ensemble de I'histoire du matériau. Les éléments d’alliage permettant leur formation (Z
Cr ou Mn) sont introduits intentionnellement du fait que ces précipités jouent un réle
antirecristallisant.

-ili- les phases constituantes : elles ont les mémes caractéristiques que les dispersoides, i.e.
sont stables a assez haute voire tres haute température, et ne se modifient pas lors des traiter
thermo-mécaniques. Elles sont formées d’une part des impuretés présentes dans I'alliage (Fe,
et d'autre part de certains éléments d’addition principaux (Mg, Cu). Elles sont généraleme
indésirables car elles diminuent fortement la tenue en fatigue et la ténacité de ces alliages.
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-iv- les particules d’oxyde : ces particules se forment dans le bain de métal liquide et so
également tres néfastes pour les propriétés de I'alliage. Elles sont néanmoins en grande majc
filtrées lors de la coulée.

Dans cette étude nous n'avons pas abordé les problemes de ténacité, de tenue en fatigue ¢
rupture de ces matériaux. Ainsi nous ne présenterons pas plus avant les phases constituantes
particules d'oxyde. Une bonne revue des phases constituantes a été faite par Ayer et co-aut
(1985).
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Figure 1.1 : a) Coin riche en Aluminium du diagramme de phase Al-Zn-Mg : position du solvus a différentes
températures ; b) Coupe du diagramme de phase Al-Zn-Mg-Cu pour une concentration en Cu de 1.5% en poids
une température de 460°C.

La séquence de précipitation dans les Al-Zn-Mg-Cu dépend de la composition de I'alliage. Del
séquences sont généralement proposées :

1- Solution solide -> Zones de Guinier-Preston (GR)'=> n
2- Solution solide -> T ->T

La séquence 2 est favorisée a I'équilibre thermodynamique dans les alliages riches en |
(Cmg>2% pds) (Mondolfo 1971). Cependant, lors de traitements a basse température, on obse
souvent la premiere séquence méme dans des alliages du domaine [Solution solide + T] ca
germination des phases de type T fait appel a une énergie d’activation plus importante. De
notre cas, nous avons toujours observé la séquence 1, bien que selon les diagrammes de phe
Mondolfo nous nous trouvions dans la partie du diagramme (Solution solide ®)TCGest
pourquoi dans la suite nous ne passerons en revue que la premiére séquence de précipitation
suffisamment complexe!). On peut trouver de nombreuses informations sur les phases T’ e
dans la revue de Mondolfo (1971) ou plus récemment dans la revue de Degisher et co-aute
(1980).

A.1.1.a) Les Zones de Guinier-Preston
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A basse température la solution solide se décompose en zones GP. Ces zones ont la m
structure cristallographique que I'’Aluminium. Contrairement aux alliages Al-Cu, par exemple, o
les zones GP ont une forme de plaquettes dont I'épaisseur peut étre réduite a un seul ¢
atomique, dans les alliages Al-Zn-Mg elles sont de forme sphérique, comme dans les alliages .
Zn. Cette forme sphérique, observée en MET traditionnel depuis longtemps (Embury
Nicholson 1965), a récemment été observée directement par MEHR (Mukhopadyay 1994).

On considére généralement que cette morphologie est due a la compensation des éc
d’encombrement stérique a I’Aluminium des différents éléments d’addition : en effet, le Mg es
plus gros que Al de 12%, le Zn plus petit de 2.8%, le Cu plus petit de 10.2% (Fickett 1971). 1
compensation des effets de taille dans un précipité contenant chacun de ces éléments limite ¢
les contraintes de cohérence.

De nombreux auteurs ont proposé la présence de deux familles de zones GP dans les Al-Zn-
ternaires :

» Ungar et co-auteurs (1979a et 1979b) ont mesuré en diffusion centrale des RX la présel
de deux familles de zones GP de tailles différentes, dont la plus petite disparait au cot
de la maturation de I'alliage.

» Sur la base de mesures de diffusion centrale des neutrons, Blashko et co-auteurs (1€
ont également proposé l'existence de deux familles de zones GP, I'une de taille tri
réduite et constante (R=3 a 4 A), qu'ils assimilent & un ordre local, et I'autre de taill
croissante au cours de la maturation.

A partir de mesures d’annihilation de positrons, Dlubek et co-auteurs (1987) ont défir
I'existence de deux familles de zones GP, 'une ne contenant que des atomes de Zn
Al, I'autre contenant des atomes de Al, Zn, Mg et des lacunes. Cependant, ces aute
indiquent que la premiere famille de zones GP est absente dans les alliages conten
plus de 1% at de Mg.

* Enfin, Nagy et co-auteurs (1984) montrent que la dissolution des zones GP au cours d’'u
expérience de DSC provoque un seul pic endothermique dans le ternaire, mais deux p
dans un alliage Al-Zn-Mg-Cu, ce qu'’ils interprétent comme la présence de deux sorte
de zones GP, des zones [Mg,Zn] et des zones [Mg,Zn,Cul].

Il faut rester cependant trés prudent vis-a-vis de ces mesures :

- Pour ce qui est des mesures de RX ou de Neutrons, l'interprétation repose sur une faible rupi
de pente du diagramme de Guinier (représentant In(Igyveilgl est l'intensité mesurée au
vecteur de diffusion q), qui est tres délicate a interpréter : il est rare que deux familles ¢
précipités soient de tailles suffisamment différentes pour pouvoir étre séparées par ce moyen.
plus, la diffusion apportée par des zones de petite taille (par exemple 5A) résulte en une inten:
trés faible distribuée & des angles assez grands (q de I'ordre de 0:2)alaAs cette situation,
I'intensité provenant des précipités peut étre facilement confondue avec I'intensité résiduelle
Laue ainsi gqu'avec la fluorescence dans le cas ou la source n’est pas parfaiteme
monochromatique. Enfin on peut s’interroger sur la signification physique d’un rayon décroissal
au cours du revenu, comme c’est le cas de la mesure effectuée par Ungar et co-auteurs.

- Quant aux mesures d’annihilation de positrons, elles ne trouvent qu’'une seule famille de zor
GP pour des concentrations en Mg supérieures a 1% at, ce qui correspond au cas qui n
intéresse.
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A Ainsi, a toutes fins utiles, il semble qu'il soit suffisant de considérer une seule famille de zone
GP, que ce soit pour les phénoménes de cinétique de précipitation, de réversion ou
germination ultérieure.

+ 1l est par contre tres important de connaitre la composition de ces zones : teneurs relatives
Zn, Mg, Cu mais également teneur en Al ; ceci est nécessaire pour connaitre la fracti
volumique, paramétre indispensable pour toute modélisation des propriétés mécaniques.

Malheureusement, il n’existe pas de technique expérimentale vraiment fiable pour estimer ¢
concentrations : la mesure de l'intensité intégrée en diffusion centrale ne peut étre reliée a
composition que de maniére indirecte, et des techniques émergentes comme la Microscc
lonique a Effet de Champ couplée avec une Sonde Atomique Tomographique (FIM/AP), r
donnent pas encore des résultats cohérents entre eux. Avec ces réserves, voici le résultat
différentes études qui ont été menées :

» Groma et Szentirmay (1978) proposent a partir de mesures de Pouvoir Thermo-Electriq
que la formation des zones GP dans les Al-Zn-Mg commencerait uniqguement par
formation de zones binaires Al-Zn, les atomes de Mg n’intervenant que dans u
deuxieme temps. Nous jugeons cette mesure peu fiable en raison du manque
compréhension de l'influence des zones GP sur le PTE.

» Groma et co-auteurs (1979) comparent le comportement en diffusion centrale des RX
nombreux alliages Al-Zn-Mg. En faisant I'hypothese (forte!) que la composition en Zn
des zones GP est indépendante de la concentration nominale de I'alliage, il obtienne
par une analyse de l'intensité intégrée la composition suivante pour ces zgged0 x
at%, %,=50 a 60 at%.

* Hono et co-auteurs (1992) ont déterminé par FIM/AP la composition des zones GP da
un alliage Al-2at%zZn-2at%Mg-0.5at%Cu : 20 & 25% Zn, 15 & 20% Mg, 1 a 3% Cu, 50 ¢
60% Al. Cette mesure parait assez fiable, cependant il faut rester prudent quant a
teneur en Al, qui est toujours tres délicate a estimer correctement par cette méthode.

A.1.1.b) La phase métastabje

Aux températures intermédiaires (typiquement 120°C-180°C) apparait la phase métgstable
Cette phase est trés importante car c’est elle qui confére a l'alliage sa plus grande lim
d'élasticité. Elle est soit cohérente soit semi-cohérente et se forme en plaquettes sur les pl
(111) de l'aluminium. En raison de la tres faible épaisseur de ces plaquettes il est tres difficile
connaitre avec précision la structure cristallographiqug’decelle-ci a toujours fait et fait
encore I'objet d’'une controverse :

* L’hypothese généralement retenue est celle d’'une structure hexagonale, avec com
relation d’orientation (000%) // (111} et (1CL O) // (110),. Cette hypothese
comporte trois avantages :

- Le premier est qu’ainsi le plan basalrifese trouve sur une autre structure hexagonale,
i.e. le plan (111, bien que le désaccord paramétrique soit assez élevé.

- Le deuxiéme est que cette structure peut directement se transformer en la (phase
précisément)>) moyennant un simple changement de paramétre.

- Le troisieme est la simplicité!

Le parametre f est assez bien connu dans cette hypothése, puisqu’il est estim
généralement a 4.96 A et ceci que ce soit dans les Al-Zn-Mg ou dans les Al-Zn-Mg-C
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(Thomas et Nutting 1959, Auger et al. 1974, Regner 1981, Park et Ardell 1983)
D’autres auteurs trouvent des valeurs Iégérement différentes mais proches (4.89A pc
Auld et Cousland 1971, 4.97A pour Chou 1978). Du fait de la faible épaisseur de
plaquettes’, le parametre ¢ est bien moins connu, et les valeurs données dans la
littérature varient entre elles d’un facteur 3! (8.68 A pour Thomas et Nutting 1959, 13.7-
A pour Auld et Cousland 1971, 14.03 A pour Auger et al. 1974 et Regner 1981, 5.54 /
pour Chou 1978).

» Cependant plusieurs auteurs ont proposé d’autres structures, qui selon eux corresponc
mieux aux diagrammes de diffraction observés en MET. Citons par exemple la structul
monoclinique (Gjonnes et Siemensen 1970) et la structure orthorhombique (Yan et ¢
1991). Enfin Thackery (1968) a observé la présence d’une phase non identifiée, baptis
phase X, qui serait différente de la phasanais dont le domaine de température de
formation est identique (135 a 180°C) (il se peut que cette phase soit équivalente a
phase T).

La composition de la phasg a fait I'objet d’assez peu d’études, qui ont toutes été réalisées pai
FIM/AP, dont les résultats (surprenants) demandent a étre confirmés :

* Dans le 7150 (2.8at%Zn, 2.8at%Mg, 1at%Cu), Brenner et co-auteurs (1991) trouvent ui
composition proche de Mg(Zn,Cu,Alpour des précipitég’ formés au cours d’un
traitement de re-précipitation (aprés une rétrogression). lls estiment ainsi un
composition de 10 a 15% Al, 15 & 20% Cu, 30 & 40% Zn et 30 a 40% Mg.

* Sur le méme 7150 RRA, Warren et al. (1992) trouvent une composition radicalemel
différente, avec une teneur en Al de 75 a 85%!

» Enfin, dans une étude tres récente sur le 7050 (2.66at%Zn, 2.74at%Mg, 0.96at%C
Bigot et co-auteurs donnent une composition de : 55 a 60% Al, 15 a 20%Mg, 22
24%7Zn, 2 a 2.5%Cu.

A.1.1.c) La phase d’équilibrg

La phasen (de composition théorique MgZmrdans Al-Zn-Mg ternaire) a une structure
hexagonale de parameétres de mailje=&%.15 a 5.23 A et,c= 8.48 a 8.62 A. Cette structure est
valable aussi bien dans les alliages ternaires que quaternaires. Ces mesures sont le résult
nombreuses études dont on peut trouver une revue détaillée dans Mondolfo (1971) ou Degishe
al. (1980). L'orientation de la phasepossede de trés nombreuses variantes (tableau 1.1). Ce:
variantes sont associées au mode de formationn(swur des dislocations, sur des joints de
grains, etc...), et conduisent a des morphologies différentes. La phesesemi-cohérente
lorsqu’elle est de petite taille, sinon elle est incohérente.

Les propriétés élastiques de cette phase (importantes pour les propriétés mécaniques) oni
mesurées par Shannette et Smith (1969) sur des monocristaux massifs, lesquels trouy
notamment un module d’Young de 59 GPa, ce qui est une valeur moyenne entre les modules
Mg et Zn.
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Enfin, on est toujours confronté a I'épineux probléme de la composition. Si sur des cristal
massifs les composition MgZrest bien respectée, il n’en est pas nécessairement de méme pol
des précipités de petite taille, comme I'ont montré plusieurs études récentes par FIM/AP :

* Brenner et co-auteurs (1991) dans le 7150 trouvent la méme concentration que pc
n’(voir ci-dessus).
» Warren et co-auteurs (1992), dans le méme 7150 trouvent une teneur en Al des précipi
n de 45 a 55%.
* Bigot et co-auteurs (1995), dans le 7050 trouvent une composition des prétgigiés
40% Al, 25%Mg, 25%2Zn et 10% Cu.
Ainsi on voit que méme pour la phase d’équilibre, la question de la composition n’est pe
résolue, ce qui pose des problemes quant a l'interprétation des propriétés mécaniques, puis
celles-ci dépendent toutes fortement de la fraction volumique précipitée.

Variété Relations d’orientation
N1 (00.1), // (110} [10.0], // [001]a
N, (00.1), // (111)a [10.0], // [110]a
N3 (00.1), // (111 )4 [11.0], // [110]
N4 (00.1), // (110), [12.0}, // [111 ]4
Ns (30.2), // (110), [12.0}, // [111 ]4
Ns (20.1), // (11 2)y [12.0}, // [111 ]4
ny (10.4), // (110), [12.0}, // [111 ]4
Ns (00.1), // (311 )4 [12.0}, // [11 2]4
No (00.1), // (110), [1 2.0}, // [001],
N1o (00.1), // (111 )q [11.0], // [13 44
N11 (00.1), // (110), [10.0], // [111 ]4

Tableau 1.1 : les variétés de la phase d’'équilipret leurs relations d’orientation avec la matrice d’aluminium
(d’aprés Degisher et al., 1980)

A.1.1.d) Le dispersoide i

Les dispersoides ALr se forment lors de la coulée puis ne subissent pas de modification sensib
ultérieurement : Nes (1972) a montré qu’a 460°C (température souvent employée lors
traitements de mise en solution), aucune précipitation sensible des dispersoides n'apparaissa
24h.

* Leur structure généralement observée est du typ€nhétastable) et de paramétre de maille
4.08 A (Nes 1972). Le désaccord paramétrique avec la matrice Al est de 0.8 & 1% (Ryum 19
Nes 1972). Dans les cas qui nous concernent, leur forme est sphérique.

 La structure stable de la phaseZ&l est une structure tétragonale, cependant elle n’apparait
qu’a haute température et ne nous intéresse pas ici.
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A.1.2. Phénomeénologie de la précipitation

Avant de présenter la phénoménologie de la précipitation des différentes phases, il nous sen
utile de préciser les données de diffusion des différentes especes que nous trouvons dans
alliages, c'est-a-dire Mg, Zn, Cu, Fe, Si et Zr, dans I'aluminium. Nous donnons ci-dessous |
valeurs des constantes de diffusion de ces différents éléments, ainsi que les valeurs
coefficients de diffusion pour les trois températures que nous avons principalement utilisée
20°C (maturation a température ambiante), 160°C (température de revenu) et 475°C (mise
solution). D'autres auteurs ont donné une bonne récapitulation des constantes de diffusion d
I'aluminium, par exemple Bockstein (1996).

D, Eaift D 4 T=20°C | D a T=160°C| D a T=475°C

(108 m2s1) (eV) (m2s1) (m2s1) (m2s1)
Mg 1.24 1.354 6.68 1016 2.23 168 9.52 162
Zn 0.25 1.242 1.13 104 9.01 168 0.109
Cu 0.65 1.403 5.03 106%/ 3.1416° 2.34 162
Fe 53 1.904 1.01 1623 3.83 1013 8.08 164
Si 2.08 1.412 1.1 1016 7.68 16° 6.3 102
Zr 728 2.512 4.93 10633 4.47 1019 8.96 10/

Tableau 1.1 : constantes de diffusion et coefficients de diffusion a certaines températures des éléments Mg, Zn, C
Fe, Si et Zr dans Al (source : Diffusion in solid metals and alloys, 1990)

A.1.2.a) Zones GP
» Role des lacunes et diffusion des différentes espéces

Il est bien établi désormais que la formation des zones GP dans les alliages d’Aluminium ¢
étroitement reliée a la présence d’'une sursaturation de lacunes due a la trempe. Un modéle
précipitation des zones GP aidée par les lacunes a été développé par plusieurs auteurs (Fede
1958, Federighi et Thomas 1962, Girifalco et Herman 1965). Son principe est le suivant :

Les lacunes en sursaturation forment des complexes avec les atomes de soluté. |
complexes se dissolvent a I'interface du précipité en raison d’'une énergie d’interaction pli
faible entre les lacunes et les solutés dans la zone GP. Ainsi les lacunes seules se trouv
elles en sursaturation autour de la zone GP et rediffusent dans la matrice, pour
recombiner avec d’autres solutés. Par ce mécanisme, dit de la “pompe a lacunes”, on p
expliquer pourquoi la sursaturation en lacunes est gardée tout au cours de la maturation.

A la température de mise en solution, on peut connaitre la concentration en lacunes. Si ce
température est trop haute (a partir de 520°C selon Wolter et al. 1990 et Fabian et Wolter 19¢
les lacunes se regroupent en boucles de dislocations lors de la trempe. Sinon, suivant la vitess
trempe, une grande partie reste en sursaturation a température ambiante. Ces mémes auteul
calculé la concentration en lacunes restant a température ambiante dans Al-3at%Zn-1.5at%
aprés une mise en solution et une trempe rapide. A la température de mise en solution que r
avons utilisé (475°C), cette concentration est environ de35.10
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D’autre part, Embury et Nicholson (1965), sur la base d’expériences sur les zones dénudées
précipités, ont calculé le coefficient de diffusion des lacunes en sursaturation dans les Al-Zn-M¢
Do=10° mssl, E=0.9 a 1 eV. lIs en ont déduit une énergie de liaison soluté-lacune de 0.4e\
gu’ils ont associé au Mg, qui, étant nettement plus volumineux, a une énergie de liaison avec
lacunes plus grande que le Zn.

La diffusion des solutés en présence des lacunes et autres solutés n’a pas été vraiment étu
Citons simplement I'étude de Doig et co-auteurs (1973) qui ont calculé le coefficient de diffusio
de Mg en présence de Zn »pE7.106 m%s1; E=1.26 eV. Ceci est trés proche des valeurs des
solutés seuls.

* Al-Zn-Mg : formation des zones GP

La germination des zones GP ne se fait pas de fagcon homogene, mais sur des amas de lacun
trempe (Asano et al. 1976).

La limite en température de formation des zones GP a été abondamment étudiée dan:
littérature, que ce soit par des mesures de résistivité, de calorimétrie différentielle ou «
propriétés mécaniques. Elle est comprise entre 100 et 155°C (Lorimer et Nicholson 196
Cornish and Day 1969, Asano et al. 1976, Ungar et al. 1979a, Gueffroy et Loffler 1981).

Cette large gamme de températures tient probablement aux techniques utilisées : 100°C
une valeur obtenue en considérant la température a partir de laquelle le pic de résistiv
n'apparait plus, mais ceci n'est pas nécessairement relié a I'absence de zones GP. 155°C
une valeur obtenue a partir d’observations MET, qui ne sont pas non plus totalement fiable
Les meilleures mesures proviennent sans doute de la DSC, et donnent une température de
130°C.

L’énergie d’activation de la formation des zones est assez faible, de I'ordre de 0.4 eV (Lorimer
Nicholson 1966).

Enfin, Ryum (1975) a observé que la formation des zones GP est assez insensible au chemi
trempe : celle-ci est insensible a la température de trempe dans la gamme 400-475°C, et de
un passage d’'une minute a 200°C lors de la trempe (diminuant fortement la concentration
lacunes) n’affecte que tres peu la cinétique de précipitation a température ambiante. Ceci es
contradiction avec les résultats de Fabian et Wolter (1991) qui trouvent une nette dépendance
la cinétique de formation des zones GP avec la température de trempe.

* Dissolution des zones GP

La dissolution des zones GP au-dela de leur limite de solubilité est d'une grande importance :
effet, comme nous le verrons plus tard, les zones GP sont des germes tres efficaces poul
précipitésn'. De ce fait ce phénomeéne a été abondamment traité dans la littérature.

Suivant I'état initial et les différentes techniques de mesure utilisées, la température de révers
totale est située entre 100 et 170°C (Groma et Kocacs-Csetenyi 1975, Ungar et al. 1976, Kov
et al. 1977, Lendvai et al. 1979). D’autre part, I'énergie d’activation de cette dissolution e:
élevée, comprise entre 1.3 eV et 1.7 eV (Lorimer et Nicholson 1966, Ungar et al. 1976, Papaz
1982).

¢ Influence du Cuivre



16 Chapitre |

La grande majorité des études fondamentales ci-dessus ont été effectuées sur les allia
ternaires. Cependant, les alliages 7000 ne sont utilisés quasiment que dans leur forme
minimum guaternaire.

L’influence du Cu est triple :

« stabilisation des zones GP a de plus hautes températures (Livak et Papazian 1984, Nagy ¢
1984) ;

» augmentation du taux de germination (Smith et Grant 1971) ;
* ralentissement de la cinétique de croissance (Nagy et al. 1984).

A.1.2.b) Phénoménologie de la précipitation :

Du point de vue des applications industrielles, le point critique dans la séquence de revenu
sans aucun doute la germination de la pimasén effet, c'est la finesse de cette germination qui
va déterminer les propriétés mécaniques qu'un alliage peut atteindre au pic de durcissemen
n'‘est donc pas surprenant que la germinatiom'dait été abondamment étudiée dans la
littérature.

La phasea)' apparait assez tot par transformation des zones GP : dés 60°C selon Lendvai et
auteurs (1979), a partir de 100°C selon Ungar et co-auteurs (1979b). La germination dimécte de
apparait a plus haute température, vers 120 a 150°C (elle fait suite aux températures de forme
des zones GP que nous avons revues ci-dessus).

Généralement, on considére qu'a ces températures elle est rapidement transforméergn pha
mais Guyot et Cottignies (1996) indiqguent une coalescencg apres des temps assez longs a
120 et 150°C, avec une énergie d'activation de 1.39 eV.

La germination de&' peut se faire sur différents sites, que I'on peut classer par ordre d'efficacité
germination en volume, germination sur des amas de lacunes de trempe, et germination sur
zones GP.

» La germination dans le volume a été étudiée par Ryum (1975), en faisant une trem
interrompue 1 minute a 200°C suivi d'une trempe jusqu'a température ambiante (l'allias
ne comportant alors que peu de lacunes) puis immédiatement un traitement de revel
Les propriétés mécaniques qui en résultent sont alors catastrophiques, car la germinat
den' ne peut se faire que de maniére homogeéne.

» La germination en I'absence de zones GP peut se faire d'une maniére relativement effic
en présence d'un nombre suffisant de lacunes de trempe. Plusieurs auteurs ont prog
un meécanisme de germination sur de tels amas pour expliquer la relative bonr
germination da)' lorsque le revenu est effectué immédiatement aprés une trempe (Ryur
1975, Asano et al. 1976, Zahra et al. 1981). Cependant il n'est pas clairement déterm
si ces amas sont composés uniquement de lacunes ou bien de complexes solutés-lact
Dans cette situation, la germination dé dépend alors de maniere critique des
conditions de trempe (Zahra et al. 1981).
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» La germination de loin la plus favorable se fait sur les zones GP. Celle-ci a été dept
longtemps déduite d’observations indirectes montrant que la présence de zones GP |
de la germination dg’ amenait une dispersion beaucoup plus fine (Loffler et al. 1979).
Différents mécanismes ont été proposés pour cette germination. Lorimer et Nicholsc
(1968) proposent un modele de germinatiomdgur les zones GP basé sur la théorie de
la germination hétérogéne, alors que Kabish (1980) et co-auteurs proposent ui
transformation directe des zones GPrgnLe premier modéle est supporté par les
observations récentes de Mukhopadyay (1994) en MEHR qui montrent des précipités
germés directement sur des zones GP.

A 1l'y a ainsi une compétition entre la dissolution des zones GP et la germinatjhn de
puisque ces deux phénoménes se produisent dans les mémes gammes de tempéra
(100-150°C). La germination dg ne peut se faire que sur des zones GP d'une taille
suffisante (Bardhan et Starke 1968). Si I'on diminue la vitesse de montée en températt
lors d'un traitement de revenu, on passe d'un mécanisme de réversion totale des zo
GP a un mécanisme de réversion partielle puis de précipitatighsie les zones GP
restantes (Ungar et Honyek 1985). Cependant, méme dans le cas ou la réversion
compléte, Kovacs a proposé qu'il subsiste des fluctuations locales de soluté qui aiden
la germination dg' (Kovacs et al. 1977).

Le domaine d'apparition dg¢ dépend de la composition de l'alliage. Ungar et co-auteurs (1979b’
indiquent que I'on passe d'un régime de réversion totale des zones GP avant germingtian des
un régime de germination hétérogene lorsque la composition en Zn dépasse 2.5 at%. D'autre |
la présence de Cu a une influence sur la phasd'une part elle la stabilise (Auger et al. 1974),
et d'autre part le domaine de recouvrement entre les zones GPest élargi, rendant la
formation de la phasg moins sensible a la trempe (Livak et Papazian 1984).

A.1.2.c) Phénoménologie de la précipitatiam :

La phénoménologie de la précipitation de la phaskans le milieu homogene a été peu étudiée,
peut-étre parce qu'’il n'y a pas grand chose a en dire. Lors des traitements de revenu habitu
elle apparait par transformation igle soit directement (auquel cas elle apparait dans I'orientation
N2), soit par germination hétérogene gui(Auger et al. 1974, Kabish et al. 1980). On observe
essentiellement les phasgs n» etng, la premiere étant dominante lorsque la précipitation a lieu
par germination sun’, la deuxieme par transformation directe et la troisieme lors d’'une
germination plus directe dans le volume. Une étude théorique permettant de justifier les différei
choix cristallographiques suivant le mode de formation serait tres utile, mais n’a jamais €&
entreprise a notre connaissance.

Enfin, on considére généralement que la transformatiom’'den n se fait & un stade
suffisamment avancé du revenu pour que I'évolution de fasse directement dans un régime de
coalescence. Lyman et Vander Sande (1976) ont pu vérifier par MET que la loifL[SW\Atait
vérifiée poum.

A.1.3. Modéles théoriques pour la précipitation homogéene

Le but de ce paragraphe n'est pas de présenter I'ensemble de la théorie de la précipita
homogéene en milieu solide : ceci pourrait remplir des volumes entiers! (on peut se référer
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exemple aux ouvrages de Christian 1965 ou Haasen 1978) Nous ne présenterons ici que
grandes lignes des modeles existants permettant de décrire les trois stades de la précipitatior
germination et croissance (nous ne parlerons pas de la décomposition spinodale), puis n
présenterons quelques modeéles qui ont été développés pour décrire le processus dans
ensemble. Pour ce paragraphe, nous nous appuierons principalement sur la revue récente e
complete de Wagner et Kampmann (1991).

A.1.3.a) Considérations générales

Du point de vue de la modélisation, on distingue en général dans le processus de précipitat
trois étapes successives :

* lors de la premiere étape (la germination), la sursaturation et donc la force motrice sont élevé
La précipitation est suivie a travers deux parametres, le taux de germination et le rayon
germination ;

* lorsque la sursaturation diminue, il n'y a plus de nouveaux germes créés. On entre dan:
régime de croissance, ou le rayon des précipités existant augmente, leur nombre restant const:

 enfin, lorsque la sursaturation est proche de zéro, la force motrice de I'évolution de
microstructure est la diminution de la surface totale des précipités : les plus gros précipit
croissent au dépend des plus petits. C'est le régime de coalescence.

Cependant, il est impossible de distinguer ces différentes étapes entre elles : ce ne sont que
manieres différentes de représenter le méme phénomene. Il a été effectivement obse
expérimentalement que les différents régimes cités ci-dessus apparaissent simultanément, et
faut au moins considérer conjointement, d'un coté la germination et la croissance, de l'autre
croissance et la coalescence.

Parmi les nombreux problemes que pose la modélisation de la précipitation homogéne, un
plus délicats est la prise en compte d'une distribution en taille de la population de précipités.
on peut a la rigueur en faire abstraction pour les régimes de germination et croissance,
description de la coalescence vy fait obligatoirement appel, sauf si on recourt a des artifices f
physiques.

Enfin, un des parametres clefs de la description de la précipitation est la force motrice chimiq
(Figure 1.2). Dans le cas binaire de la précipitation d'une pBasms une solution solide, la
force motrice s'exprime par :

kT ¢ l-c,
AGchimique = _V_Bg:glnc_o-'-(l_cg)lnwco% [|1]

(vg : volume atomique de la phaBe

en approximant l'activité chimique par la concentration des especes (solution idéale). Dans le
ou la concentration en soluté fAesst proche de 1, la force motrice s'exprime plus simplement
par :
KT, c
chimique =-—In=> [|2]
Vg G,

AG
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Bien slr, cette force motrice est diminuée dans le cas ou la formation du précipité entraine une
déformation élastique.

Notons que I’ approximation de I’ activité chimique par la concentration peut étre levée par des
calculs thermodynamiques effectuées dans le cadre de I’ approximation des solutions régulieres
(Kaufman et Bernstein 1970, Kaufman 1977), ou d'approximations plus raffinées impliquant la
méthode CVM.

A nf,

Energielibre

Figurel.2: Variation d'énergie
libre de la matrice et du précipité
en fonction de la concentration
dans un alliage présentant une
lacune de miscibilité.

0 C&C, CaChd 1

Concentration en élément B

A.1.3.b) Germination d'un précipité homogene

Lorsgu'on laisse évoluer une solution solide sursaturée, il se produit des fluctuations de
concentration qui conduisent a la formation d'amas de soluté. La formation d'un amas de rayon R
produit une modification de I'énergie du systéme:

DG(R) = (Dg, + Dy, )5PR" + 4R’y 13

ou gest I'énergieinterfaciale a/b.

Cette variation d'énergie présente un maximum pour un rayon de germe: R = - ﬁ qui

est le rayon de germination. A ce rayon correspond une énergie d'activation :

DG = DG(R') = 16 pLZ [1.4]
3" (g, +Dy,)

La partie délicate de la modélisation de la germination est le passage de la connaissance de ces
paramétres thermodynamiques a une description cinétique : combien de précipités vont atteindre
la taille critique par unité de temps? Volmer et Weber (1926), puis Becker et Doring (1935) et
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enfin Zeldovich (1943) ont décrit ce processus et obtiennent un courant de germination (nombre
de germes critiques formés par unité de temps et par unité de volume) en régime stationnaire :
. DG ¢ . _4pR?D
l¢s=2Zb Noexpie?—o avec b :M [1.5]
e kT o a

Z étant le facteur de Zeldovich (facteur complexe choisi constant entre 1/20 et 1/40, faute de
mieux), b” le taux d'accrochage des atomes de soluté sur les précipités et Ny la densité de sites de
germination.

Ce taux de germination n'est pas atteint immediatement, et on peut définir un courant de
germination transitoire par :

I=lgsexp(-t/t) avec t= le étant le temps d'incubation. [1.6]

Energie de formation
d'un germe derayon R

A oR?

oV

R \

(Dg.,+ Dgy ) R3

Figurel.3: Variation d'énergie libre causée par la formation de germesderayonR.

A.1.3.c) Croissance controlée par la diffusion
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concentration Dans le régime de croissance contrblée par la
A diffusion, on considere que la concentration a
Cp —— I'interface  précipité-matrice est égae a la

concentration a I'équilibre avec le précipité de rayon
R (Correction faite de I’ effet Gibbs-Thomson) :

_ o a 220Vh 16
Cq(R) =Cq expé? R [1.7]
« ‘ > Le calcul de I'évolution du rayon moyen des
R distance  précipités repose sur la détermination du gradient de

Figurel.4 : Profil de concentration autour concentration a l'interface précipité matrice, sachant
d'un précipité pendant lerégime de croissance - que a concentration loin du précipite est égale a la
concentration moyenne de la matrice. On obtient alors

(Zener 1949, Aaron et al. 1970) :

dR_D ¢- Ceq(R) (18]
dt R Cy- Cgy(R) '
le nombre de précipités restant constant. Notons que cette relation n'est valable que dans le cadre
de nombreuses approximations (état stationnaire, morphologie des précipités, mode de
croissance, ...)

A.1.3.d) Coalescence

A lafin de la croissance, le rayon moyen R approche le rayon critique associé a la concentration
moyennec :

.29y, 1
© KT |n(cycgq)

A Ainsi, dans la distribution en taille des précipités, les précipités plus petits que R* se trouvent
sous-critiques et se dissolvent, alors que les précipités de rayon supérieur a R* croissent. Cet
échange donne lieu a une croissance du rayon moyen et une décroissance correspondante (selon
I'équation 1.9) de la concentration moyenne de la matrice.

Dans le cas d'un systéme infiniment dilué, Lifshitz et Slyozov (1961) et Wagner (1961) ont
calculé I'évolution de la fonction de distribution en taille des précipités. Asymptotiquement
(lorsgue R=R"), I'évolution du rayon moyen est alors donnée par larelation bien connue :

8 Dgv, ¢

9 kT ¢,-cg

[1.9]

R%t)- R = t [1.10]

Les nombreuses études expérimentales ayant tenté de vérifier la validité de cette théorie ont
trouvé des distributions de taille plus larges que celles prédites, mais par contre larelation R3 p t
est généralement bien vérifiée, compte tenu de la gamme de variation du rayon des précipités .

A.1.3.€) Modeles traitant de |'ensemble du processus de précipitation
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Pour décrire I'ensemble du processus de précipitation, il apparait indispensable de traiter
différents régimes de maniére concomitante : lors de la germination, les germes créés en prer
ne vont pas garder une taille constante en attendant que les autres germes apparaissent mais
immédiatement commencer a croitre. De méme, on ne peut passer brutalement de la croisar
la coalescence.

Quelques modeles, tous faisant intervenir une résolution numérique, se sont attachés a décrir
précipitation dans son ensemble.

* Le modele "MLS" de Langer et Schwartz (1980) (avec ses modifications par Wendt et Haas
(1983) et par Kampmann et Wagner (1984)), ne considére pas explicitement de fonction
distribution en taille des précipités, mais uniguement des valeurs moyennes. Ainsi, sa résolut|
numerigue ne concerne qu'une résolution d'équations différentielles couplées assez simples.

Ce modéle est basé sur des équations d’état : a l'instant t, I'évolution des parametres de
précipitation (rayon et nombre de précipités) ne dépend que de la valeur de ces parameétres
d’'autres termes, on peut résumer un tel modeéle en deux équations :

RO=1RONY) o TO=1LRONO) (-1

R(t) et N(t) étant respectivement le rayon moyen et la densité des précipités a l'instant t.

Pour la germination et la croissance, ces fonctions sont la somme des contributions des d«
mécanismes. Pour le régime de coalescence, ces auteurs font appel a des hypothéses sans
fondement physique de facon a retrouver les lois classiques de LSW.

107 Cu-19at%Ti
L g =87

MLS - model

x¢oar N - model

o'

10°%

Scaled precipitation parameters

10" By 0 Tl 07 o 0%
Scaled time t
Figure 1.5 : Evolution des différents paramétres de la précipitation en fonction du temps pour Igs modeles MLS et
(voir le texte). J : taux de germination ; n : densité de précipigsrayon moyen des précipitgs, : rayon
critique ; é-1 : concentration en solution solide.

» D'autre part, un modele de résolution entierement numérique (modele "N") et faisant intervel
sans simplification notable la distribution en taille des précipités a été développé par Kampma
et Wagner (1984). De résolution beaucoup plus complexe, il parvient & des résultats tr
similaires au modele précédent.
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Ce type de modele a été appliqué avec succes dans des cas concrets pour déterminer
parametres clefs de la décomposition, comme le coefficient de diffusion ou I'énergie interfacia
précipité-matrice (notamment dans un alliage Cu-Ti) (Figure 1.5).

Enfin, dans une optique plus simple, Shercliff et Ashby (1990a et 1990b) ont développé L
modéle ne décrivant pas la germination, et traitant simultanément la croissance et la coalesce
Ce modéle, de résolution numérique trés simple, a été utilisé avec succes dans la modélisa
des transformations de phase lors de la soudure des alliages d'Aluminium de la série 6000.

A.2. Précipitation hétérogene

Dans cette partie nous verrons les différents types de précipitation hétérogéne que nous pou\
trouver dans ces alliages, en mettant I'accent sur le phénomeéne qui nous intéresse p
particulierement, c’est-a-dire la précipitation sur les dislocations.

A.2.1. Différents types de précipitation hétérogene (autres que sur les
dislocations)

A.2.1.a) Jointet sous-joints de grains

Les joints et sous-joints de grains sont des sites privilégiés de précipitation : d’'une part
germination y est plus aisée car ce sont des sites pouvant potentiellement libérer une énergie
de la germination, et d’autre part le transport de soluté y est nettement plus rapide que dan
matériau massif, permettant une croissance plus rapide des précipités germés. Parmi

littérature trés abondante traitant de ce type de précipitation, citons du point de vue expérimel
les travaux de Holl (1964-65 et 1967), Cornish et Day (1969) et Unwin et Nicholson (1969), ¢
du point de vue de la modélisation les travaux de Aaron et Aaronson (1968), Speight (196!
Ardell (1972) et Hoyt (1991).

L'effet de ces défauts ne se résume pas a la présence d'une précipitation hétérogéne : outre
puits de soluté (du fait de la précipitation abondante qui s’y développe), ce sont aussi des puits
lacunes, et la combinaison de I'appauvrissement en soluté et lacunes résulte en I'apparition
zones dénudées en précipités, les PFZ (Precipitate-Free Zone).

A Ainsi, les joints et sous-joints de grains forment une zone fortement perturbée du matériau

s'y trouve une précipitation plus grossiere que dans le volume du matériau (et de natu
différente dans certains cas), et ces défauts sont environnés d’une PFZ, donc d’'une zone m«
Les conséquences de la présence de cette zone perturbée sont nombreuses : influence

précipitation inter-granulaire sur les propriétés en corrosion (Pickens et Langan 1987), en téna
(Ludtka et Laughlin 1982), en fatigue (Thése de Guy Petton, 1996), et localisation de |
déformation dans les PFZ (Abe et al. 1973), etc...
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SiI'on se limite a la limite d’élasticité, I'importance de la précipitation sur ces défauts dépend d
traitement thermomécanique de trempe et revenu. Schématiquement, on peut dire que puisqt
densité de ces défauts est généralement faible, ils ne prennent une importance que lorsqu
traitement thermomécanique défavorise nettement la précipitation homogéne, par exemple |
d'une trempe trés lente ou interrompue a une température assez haute telle que 200°C
exemple.

Par contre, au cours de traitements thermomécaniques usuels proches de ceux utilisés en pra
dans I'industrie, on pourra négliger la précipitation sur les joints et sous-joints de grains, tout «
moins pour ce qui est de la limite d’élasticité, et dans une certaine mesure pour certain
propriétés plastiques (telles que le taux d’écrouissage).

A.2.1.b) Dispersoides

Les dispersoides antirecristallisants au chrome et au zirconium sont également des si
privilégiés de germination hétérogéne lorsque la sursaturation est faible. Ceci est notammen
cas lors d'une trempe lente, au cours de laquelle se développe une précipitation grossiere d
phasen sur ces dispersoides (Thomson et al. 1971, Ceresara et al. 1971). Les dispersoides a
sont des sites de germination extrémement efficaces, par contre les dispers@idés fdnt
moins, et ne germent des précipités que si la vitesse de trempe est tres lente (Thomson e
1971).

A.2.2. Précipitation sur les dislocations : différents types d’interaction possible

On peut classer l'influence de la précipitation sur les dislocations sur le comportemer
macroscopique du matériau en deux catégories :

Les effets directs :

« Comme nous l'avons vu ci-dessus pour les joints de grains, les dislocations sont des sites
germination hétérogéne privilégiés : un germe qui se forme sur une dislocation peut libérer u
partie de I'énergie élastique associée au champ de déformation de cette dislocation. De plus
diffusion des solutés étant beaucoup plus rapide le long des dislocations que dans le cristal me
(en raison du volume libre existant au coeur de la dislocation), les précipités ayant germe :
celles-ci ont un taux de croissance supérieur a celui des précipités homogenes. Ces deux e
combinés résultent en une précipitation plus précoce et d'une plus grande taille.

* La structure atomique locale étant perturbée dans le coeur de la dislocation, la précipitation :
les dislocations peut étre d’une nature différente de la précipitation dans le volume. En général
précipitation sur les dislocations prend une forme plus stable (par exemple germination d’'ui
phase stable par opposition a une phase métastable dans le cristal massif).

Les effets indirects :

Les dislocations ont également de nombreux effet indirects sur les propriétés globales
matériau.

» Ce sont des puits de lacunes : que ce soit lors de la déformation elle-méme ou bien I«
d’'une maturation a basse température, les lacunes en sursaturation s’annihilent sur
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dislocations. Ceci peut avoir un effet sur le comportement du matériau lors de reveni
ultérieurs en raison du réle important joué par les lacunes dans la précipitation de
phases intermédiaires du type zone GP.

» Ce sont des puits de solutés- : d’une part il peut exister une forte interaction élastiq!
entre les atomes de soluté et les dislocations qui provoque un flux de diffusion vers
dislocation... ; d’autre part ce premier effet est accentué par la plus grande stabilité d
précipités sur les dislocations. Ce flux de soluté diminue la proportion des solutés aptes
précipiter en volume.

e Suivant I'étape du revenu a laquelle est effectuée la déformation, les dislocatior
introduites peuvent étre réparties soit de maniére homogéne, soit trés localisées
bandes de glissement. Dans le premier cas, la présence de ces dislocations pourra a
pour effet, par exemple, de promouvoir une précipitation dans des régions qui sinon ¢
seraient dépourvues, comme les zones dénudées en précipités, et leur présence
bénéfique. Dans le deuxiéme cas, I'hétérogénéité de la répartition des dislocations pe
se traduire par une hétérogénéité de la précipitation.

* Enfin, il est bien connu que la présence de dislocations augmente la limite d’élasticité «
matériau. Cependant, la facon dont les contributions des dislocations et des précipil
s'additionnent n’est pas toujours bien comprise. Le cas ou les dislocations ont é
introduites aprés la précipitation est discuté dans le chapitre sur l'influence de |
précipitation sur les propriétés mécaniques. Mais la situation ou la précipitation a eu lie
sur une structure écrouie est plus complexe : en effet, les dislocations sont alo
abondamment décorées par des précipités, et leur rle durcissant dans cette configura
n'est alors pas connu du tout.

A.2.3. Précipitation sur les dislocations : comparaison entre différents alliages a
base d'aluminium

La prédéformation fait partie du procédé de transformation de nombreux alliages d’Aluminiun
Son effet est cependant trés différent suivant le systeme considéré. Nous donnons ici quelq
exemples de comportement que I'on peut trouver dans la littérature :

» Al-Cu : L’effet de la présence de dislocations sur les propriétés mécaniques est positif. Le r¢
des dislocations sur la germination est non seulement I'énergie de déformation élastiq
du précipité formé mais également de favoriser une structure atomique proche de
structure de la pha$e (Dahmen et Westmacott 1983).

« Al-Li : La prédéformation est favorable au pic de durcissement (Sun et al. 1988, Edwards et
1994), et accélere 'ensemble du processus de précipitation (Sun et al. 1988).

» AI-Mg-Si : La prédéformation est favorable au pic de durcissement, accélere I'apparition du p
de durcissement mais n'a que peu d’effet sur la coalescence (Matsuda et al. 1994).

» Al-Cu-Li : La prédéformation est favorable au pic de durcissement et accélére grandeme
'ensemble du processus de précipitation (Cassada et al. 1991). Elle entraine
formation de T a la place d&' (Ringer et al. 1995).

» Al-Cu-Mq : L’effet de la prédéformation sur la maturation a température ambiante résulte dai
un premier temps en une accélération, puis dans un deuxiéme temps en |
ralentissement (Takeuchi et al. 1971).
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» Al-Li-Cu-Mg et Al-Li-Cu-Mg-Ag : La prédéformation est favorable au pic de durcissement et
accélere I'ensemble du processus de précipitation (Kim et Park 1993). Elle entraine
précipitation de Ta la place dé&', 0’ et S’ (Kim et Park 1993, Ringer et al. 1995).

» Al-Cu-Mg-Ag : La prédéformation est défavorable au pic de durcissement et entraine |
précipitation deb’ au lieu deQ (Ringer et al. 1995).

» Al-Zn-Mg-(Cu) : I'effet de la prédéformation est faible, plutét négatif. Nous développerons ce:
aspects dans les paragraphes suivants.

A En résumé, on peut dire que I'effet sur la limite d'élasticité de la présence de dislocatiol
introduites avant le traitement de revenu est

« favorable dans les systemes ou la germination des phases durcissantes est difficile, et oC
phases stables aménent de meilleures propriétés que les phases métastables ;

» défavorable dans les systémes ou la précipitation amenant le meilleur durcissement a |
aisément de maniére homogene.

A.2.4. Phénomeénologie de la précipitation sur les dislocations dans les Al-Zn-
Mg-(Cu)

A.2.4.a) Nature de cette précipitation

La séquence de précipitation sur les dislocations dans les Al-Zn-Mg-(Cu) est simple : |
précipitation se fait directement en phase stable, c’est-aqd{fdlen et Vander Sande 1980,
Gomiero et al. 1994).

La famille de précipités observée sur les dislocations esys0itllen et Vander Sande 1980a),
soitn, (Ryum 1975, Gomiero et al. 1994).

Pour les précipités)s sur les dislocations, Allen et Vander Sande ont montré les propriétés
suivantes :

* Il n'y a pas de dissociation de la dislocation au niveau du précipité.

 Le plan d’habitat du précipité est toujours le plan de glissement (111) de la dislocatic
pour une dislocation coin, mais pas toujours pour une dislocation vis.

« La direction de plus grande dimension du précipité est la direction <110> la plus procf
de la direction de la ligne de dislocation.

Ces deux dernieres remargues ne sont bien sar valables a priori que pour des pygcipités
A.2.4.b) Germination et croissance de la précipitation sur les dislocations

Bien peu d’auteurs se sont penchés de maniére expérimentale sur la germination et croissance
précipités sur les dislocations dans les alliages Al-Zn-Mg-(Cu). En fait le seule travail comple
qui étudie cette précipitation en tant que telle (i.e. séparée de la précipitation homogéne) est ¢
effectué en MET par Allen et Vander Sande (1978, 1980a).

A Dans cette étude, l'alliage Al-4%Zn-1.8%Mg (en poids) est déformé trés légérement puis trai
immédiatement en bain d’huile. Ainsi, la précipitation homogene, pour ainsi dire absent:
n'interfére pas avec la précipitation sur les dislocations.
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* La croissance des précipités peut dans ce cas étre décrite dans le régime initial par une
de type rlJ t2/9 (qui correspond a la loi de Cottrell-Bilby), avec une énergie d’activation
de 1.25 eV. Cette valeur d'énergie d'activation correspond bien a I'hypothése formule
gue le mode de transport limitant est la diffusion en volume vers les dislocations, dor
I'énergie d’activation est trés proche de cette valeur, contrairement a la diffusion a
coeur des dislocations, d’énergie d’activation plus faible (0.4 eV selon Krishtal et al.).

» Ces auteurs observent une dépendance assez nette de la vitesse de croissance du pré
en fonction de son orientation par rapport a la ligne de dislocation : en effet, si l¢
précipité est désorienté par rapport a la ligne de dislocation, sa croissance implique, s
de se détacher de la ligne de dislocation, soit d’augmenter la longueur de dislocation
facon a accommoder cette croissance. Ces deux processus étant codte
énergétiguement, la vitesse de croissance du précipité s’en trouve réduite.

* Par contre, aucune mention n’est faite de loi de germination.
A.2.4.c) Influence des dislocations sur I'ensemble du processus de précipitation

Nous allons voir ici comment le processus global de précipitation est affecté par la présence
dislocations, et comment cette présence se traduit notamment au niveau des proprié
mécaniques.

Précipitation a basse température

Il apparait clairement que I'effet des dislocations sur la précipitation a température ambiante
essentiellement indirect. En effet, la distance inter-dislocations pour des déformations wsuelles
inférieur & 10% généralement) est tres grande devant la distance inter-zones GP et leur taille
peut donc considérer que la précipitation sur les dislocations est négligeable a ce stade.

A Ainsi, pour connaitre les effets de la déformation sur la précipitation & basse température.
semble nécessaire de connaitre I'évolution des lacunes en sursaturation : ce sont celles-ci en
qui vont décider de la cinétique de formation des zones GP.

La concentration de lacunes en sursaturation aprés un traitement de mise en solution a 47&
suivi d'une trempe a l'eau a été estimée par Kelly et Nicholson (1963) autouf dpakCcontre
Fabian et Wolter (1991) donnent une valeur nettement plus élevée, autourdle 5.10

Wintemberger (1959) a proposé une loi d’élimination des lacunes aux dislocations dans
I’Aluminium tres pur :

0  m, ubtd’C
C=C,eXpTp,G— C [1.12]
i 5kT E E

A Notons que cette formule n’est pas nécessairement applicable & nos alliages, du fait notamn
de la présence de complexes soluté-lacunes ; cependant, la forme exponentielle peut «
considérée comme générale.

De nombreux auteurs ont remarqué un ralentissement de la formation des zones GP causé p
présence des dislocations (Takeuchi 1971, Ceresara et Fiorini 1972, Liu et al. 1978, Komatst
al. 1980). D’autre part, Howard et co-auteurs (1985) ont observé par DSC la disparition du f
exothermique associé a la formation des zones GP apres une prédéformation de 15 ou de &
L’'annihilation des lacunes aux dislocations est souvent évoquée pour expliquer ces effets.
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Précipitation aux températures de revenu

Dans les températures de revenu, il faut distinguer les températures modérées (120°C), sitL
autour du solvus des zones GP, et les températures plus élevées (150 a 160°C), qui impligt
une dissolution totale des zones GP au profit des phases plus stables.

» Pour les températures modérées, certains auteurs rapportent une augmentation des propr
mécaniques au pic de durcissement (Uno et Baba 1979, Woo et al. 1980). Précisons que dar
cas de I'étude menée par Uno et Baba, I'effet positif de la prédéformation n'a été observé c
dans des alliages ne contenant pas de Zirconium, alors que dans les alliages en contenant cet
devenait négatif, pour une raison inconnue. D’autres auteurs, comme Komatsu (1980), trouv:
un effet négatif.

De plus, plusieurs auteurs rapportent une accélération du processus général de précipita
(Healey et Gould 1977, Liu et al. 1978, Uno et Baba 1979, Komatsu 1980, Howard et al. 198¢
alors que d’'autres ne voient aucun effet mesurable (Gomiero et al. 1994) ; cette disparité p
sans doute étre expliquée par la différence des taux de déformation employés : 2% pour Gomi
et co-auteurs, contre au moins 10% pour les autres.

 Pour les températures plus hautes de revenu, l'influence de la prédéformation sur les proprié
mécaniques est généralement négative (Uno et Baba 1979), notamment si le taux
prédéformation est important (Banizs et al. 1977) : si le taux de déformation est faible, |
prédéformation n’a que peu d’influence sur la précipitation. Par contre, plusieurs auteul
rapportent une accélération de la coalescence en présence de dislocations (Ceresara et Fi
1972, Uno et Baba 1979, Hong 1985, Howard et al. 1985, Gomiero et al. 1994). Cet effet €
également d’autant plus fort que le taux de prédéformation est grand.

Enfin, de nombreux auteurs ont tenté de trouver le traitement thermo-mécanique apportant
meilleures propriétés mécaniques au pic de durcissement (Di Russo et al. 1973, Woo et al. 1¢
Harendranath et Mallik 1982, Alipova et al. 1983, Hong 1985). Leur conclusion est a peu pr
unanime : le meilleur traitement thermomécanique (du strict point de vue du maximum c
durcissement) comporte une trempe rapide a I'eau, puis un revenu a basse température (dept
température ambiante jusqu’a 70°C), puis une prédéformation, et enfin un revenu a plus ha
température. Banisz et al (1977) remarquent en effet que pour un obtenir des propriét
mécaniques optimales, il faut que la déformation soit effectuée a un moment ou les zones
sont suffisamment stables (pour ne pas étre trop dissoutes), mais sans pour autant amener
localisation de la déformation qui serait alors néfaste.

A.2.5. Modéles théoriques

A.2.5.a) Diffusion du soluté vers la dislocation et le long de la dislocation

S'il est clair qu’une dislocation est un court-circuit de diffusion, il est par contre trés difficile de
connaitre le coefficient de diffusion qui lui est associé. On sait qu’il présente une énerg
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d’activation nettement plus faible que dans le cas de la diffusion en volume (c’est pourquoi

diffusion au coeur des dislocations a une forte influence a basse température mais devi
négligeable a haute température) : de I'ordre de 0.4 eV selon Krishtal et co-auteurs (197
Toujours est-il que la diffusion le long des dislocations est beaucoup plus rapide que la diffusic
en volume pour les températures de maturation et de revenu qui nous intéressent, et que pot
majorité des modeles elle est considérée comme instantanée. Il reste un cas ou cela ne ser.
valable : le cas de la coalescence interne des précipités sur les dislocations.

Il est par contre indispensable de connaitre la cinétique de diffusion des atomes de soluté ver
dislocation : celle-ci va déterminer la quantité de soluté qui va précipiter sur les dislocation
Cette diffusion a une origine double :

» d’'une part elle est due au gradient de concentration qui peut s’établir entre la dislocation (ou
concentration est la concentration a I'’équilibre avec les précipités sur les dislocations si
considére que la diffusion le long de la dislocation est instantanée) et le volume ;

« d'autre part elle est due a l'interaction élastique qui lie le soluté et la dislocation : si I'atome ¢
soluté est plus volumineux que I'atome d’Aluminium il est attiré par le cété en traction d’une
dislocation coin, si 'atome de soluté est plus petit par le c6té en compression. Pour la dislocati
vis il existe également une interaction mais elle est d'une autre nature (effet de module ou
dissociation).

Plusieurs formes pour cette interaction ont été proposeées, trés proches les unes des at
(Cottrell et Bilby 1949, Harper 1951, Ham 1959). Pour une dislocation coin, le potentie
d'interaction prend la forme :

Asin@

V(r,8) =- [1.13]
Selon Cottrell et Bilby, et Harper, A s'exprime de la fagon suivante :
_ 3 ha3lAVE
A—T[ubaDV C [1.14]
(Av/v) étant le désaccord volumique entre le soluté et I'atome d'Aluminium.
Ces interactions aboutissent a un flux de soluté (Ham 1959) :
. ¢ C
j= Da]c+ OV [1.15]

En négligeant le gradient de concentration qui s'établit autour de la dislocation (et donc al
temps courts de diffusion), Cottrell et Biloy ont montré que cette interaction élastique résulte «
une accumulation de soluté sur les dislocations proportionnéhie a t

Plusieurs modeles de précipitation ont été proposés a partir de la connaissance de ces flu
soluté : certains traitant séparément germination, croissance et coalescence (en général une |
seulement de ces trois étapes), d’autres traitant la précipitation comme un phénomeéne globa
sont donc nécessairement plus phénoménologiques.

A.2.5.b) Modéles de germination-croissance-coalescence
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Germination

Le probléme de la germination sur les dislocations a été traité de fagon détaillée dans la revue de
Larché (1979).

La germination sur les dislocations peut avoir lieu de maniére soit incohérente, soit cohérente.
 Le premier cas est traité en considérant que, d'une part la germination élimine |'énergie élastique
associée a la disdocation sur la longueur du précipité, et que d'autre part il y a création d'une
interface d'énergie g entre le précipité et la matrice. Dans ce cas, on peut décrire le rapport entre
les énergies d'activation sur les dislocations et dans le volume en fonction d'un parametre a (voir
figurel.6) :

a=-2A0 [1.16]
2

_bm _ b’m :
avecA—4—p (vis) ou A_—4p(1-n) (coins) [1.17]
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. Figurel.6 : évolution de AGy/AG, en fonction du
N paramétre o (d'aprés Larché, 1979).
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Cette description décrit de maniére satisfaisante les faits expérimentaux suivants : I'efficacité des
dislocations pour la germination croit avec la sursaturation, elle est plus importante pour des vis
gue pour des coins. Par contre elle ne tient pas compte de |'interaction entre le champ éastique de
ladislocation et celui du précipité.

 La germination peut également avoir lieu de maniere totalement cohérente, et ce cas peut étre
traité par la méthode d'Eshelby, tant que le précipité se forme a coté de la dislocation et non pas
sur celle-ci. Ce cas-la nous intéresse moins directement.

Croissance

Le seul modéle traitant vraiment la croissance des precipités sur les dislocations est celui d' Allen
et Vander Sande (1980b). Cependant son but est de reproduire un phénomene assez particulier :
lavariation de vitesse de croissance des précipités sur les dislocations en fonction de I’ angle entre
la ligne de dislocation et la plus grande longueur du précipité. Les auteurs font I’ hypothese
classique d'une diffusion en volume controlant le processus. L'influence de I'angle entre le
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précipité et la ligne de dislocation est prise en compte en modifiant la concentration en équilib
avec le précipité. lls obtiennent ainsi un bon accord qualitatif avec les résultats expérimentaux.

Coalescence

La coalescence interne des précipités sur les dislocations (i.e. de ces précipités entre eu:
d’abord été étudiée par Ardell (1972), mais dans le cas particulier de joints de grains formés
réseaux de dislocations. Tant que le rayon des précipités est plus petit que la distance moye
entre dislocations (C'est la situation qui nous intéresse), la loi de coalescence des précipités
les dislocations est eR [ t. Plus précisément,

5[§D4 SYCq Dy ANV, N t
(Y0 6TkT

avec V: énergie d'interface du précipité

r®—ry =(10338)

[1.18]

ris - Fayon autour de la dislocation ou la diffusion est rapide
N : nombre de dislocations qui arrivent & un précipité

Vat - Volume atomique

n : fonction assez complexe de;in = 10 f,

Kreye (1970) propose une loi asymptotique pour la coalescence de précipités sur les dislocati
dans le cas ou seule la diffusion le long de ces dislocations est significative :

_ 5= DEDEEB Y Ceq Duig T NV Dt
° " s0Hp KT

r.5

[1.19]

Les deux formules 1.18 et .19 sont pratiquement identiques, aux facteurs numériques pres. (
formulations font notamment ressortir deux points importants :

* Le principal paramétre méconnu de la coalescence interne sur les dislocations n'est pa:
coefficient de diffusion sur les dislocations, mais le produit de ce coefficient et de l'aire
travers laquelle il s'appliqueD 44 ;4. Ce parameétre détermine la quantité de soluté qui peut
effectivement migrer le long des dislocations.

* La coalescence sur les dislocations a liederalors que la coalescence en volume a lieu en
t13. Ceci implique qu'aux temps longs de coalescence (et donc pour les grandes dimensions
précipités), la diffusion le long des dislocations devient négligeable devant la diffusion e
volume.

Dans le cas ou la coalescence a lieu simultanément par diffusion le long de la dislocation et di
le volume, Kreye propose une loi de mélange :

2 /5
_ % D,YVa Cq t A0 Y Ceq Daig Tais NVa 0 t%ﬁ

r—? T o -, +D§D% T ] E [1.20]

3

La validité de cette loi de mélange parait douteuse, notamment en raison de l'absence de la
en compte du rayon des précipités en début de coalesgence r
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Plus tard, Hoyt (1991) a effectué un calcul semblable, mais plus complet et rigoureux, tena
compte en méme temps de la diffusion dans le volume et sur les dislocations. Il obtient 1
comportement asymptotique similaire a celui de Ardell. Il faut cependant noter que méme si
prise en compte de la diffusion en volume en plus de la diffusion le long de la dislocation It
permet de mieux décrire le phénoméne de coalescence, il s'agit toujours bien de coalesce
interne, c’est-a-dire sans apport ni perte de soluté de la matrice.

A.2.5.c) Modeles “globaux”

Certains auteurs ont proposé des modeles qui traitent de la précipitation sur les dislocations
maniére globale, plus en terme de fraction transformée, par exemple, qu’en terme de rayor
nombre de précipités :

« Harper (1951), désirant tenir compte de l'interaction des dislocations entre elles (pour
carbone dans l'acier), a proposé un taux de précipitation sur les dislocations proportionnel a
guantité restant a précipiter. Ceci permet de rendre compte de la diminution du taux i
précipitation au fur et a mesure que les champs d’action des différentes dislocations
recouvrent.

* Plus récemment, Poole et co-auteurs (1997) ont décrit la précipitation globale (i.e. sur |
dislocations et dans le volume) dans un alliage Al-Zn-Mg-Cu comme obéissant a une cinétiq
accélérée par rapport a la précipitation en I'absence de dislocations. Cette accélération est dé:
par une augmentation du facteur de diffusion apparent. Bien qu’elle ne distingue pas dans
détail les différents phénomeénes physiques intervenant, cette description décrit bien les donn
expérimentales.

A.3. Précipitation dynamique

Il existe un troisiéeme type de précipitation, que I'on ne peut pas vraiment classer dans
précipitation homogene ni hétérogéne, car les mécanismes qui la gouvernent sont encore
connus : la précipitation dynamique sur des défauts mobiles.

* On a souvent observé dans les alliages d’Aluminium que lors d’'une déformation a chaud
matériau en solution solide celui-ci subissait un adoucissement considérable (Niikura et al. 1¢
dans Al-Li-Cu-Mg, Pink 1989 dans Al-Zn-Mg, Schmitz et al. 1990 dans Al-Cu, Evangelista et al
1992 (bonne revue pour de nombreux alliages d’Aluminium), Cerri et al. 1994 dans Al-Zn-Mg
Cu).

Cet adoucissement est attribué a de la précipitation aidée par la déformation. En effet, ce
précipitation est bien plus importante que celle qui aurait eu lieu pendant le temps de
déformation sans la présence ni le mouvement des dislocations. D'autre part, a haute tempéra
cette précipitation se développe de facon grossiere. De plus, il a été observé que ce
précipitation dynamique était d’autant plus importante que la vitesse de déformation est faik
(Cerri et al. 1994). Cette précipitation est appelée précipitation dynamique puisqu’elle est reli
au mouvement des dislocations. Cependant, nul modele n’a été proposé pour décrire
phénomeéne.
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Un type de précipitation similaire est suspecté dans les matériaux déformés a froid dans un «
sursaturé. L'hypothése de la formation lors de la déformation de précipités de trés petite tai
(non observables au microscope électronique), a été proposée par plusieurs auteurs p
expliquer différents types de résultats expérimentaux "anormaux" :

* McReynolds (1949) a proposé que les instabilités plastiques présentes lors de
déformation de solutions solides d'Al-Cu sont causées par la précipitation de zones (
lors des temps d'arrét des dislocations. Plus récemment, Pink et Webernig (1987) ¢
expliqué la disparition des serrations a partir d'une valeur seuil de la déformation dai
les Al-Zn-Mg en solution solide par la formation de précipités lors de la déformation,
mais sans preciser si cette précipitation était "naturelle”, i.e. identique a la précipitatio
qui aurait eu lieu en I'absence de déformation, ou "dynamique", i.e. causée ou accélé
par la déformation.

» Kelly et Chiou (1958), puis Greetham et al. (1960) ont montré que la dépendance ¢
température de la contrainte d'écoulement lors d'un saut de température effectué penc
une essai de traction sur un alliage Al-Cu en solution solide était caractéristique de
présence de précipités tres fins. Ces précipités ne peuvent avoir été crées que penda
déformation.

» Matsura et al. (1957) ont montré que la déformation en solution solide d'un alliage Al-Ci
a température ambiante entrainait une tres forte augmentation de la résistivit
contrairement a la déformation dans ce méme état mais a 77K, ou bien a la déformati
du matériau précipité a température ambiante. lls expliquent cette augmentatic
anormale de résistivité par une précipitation lors de I'essai.

» Enfin, Poole et Shercliff (1996) ont observé un taux d'écrouissage anormal lors de |
déformation d'alliages Al-Zn-Mg-Cu en solution solide, et proposent la précipitation
dynamigue comme interprétation de ce phénomene.

Ainsi, il semble clairement établi qu'il peut y avoir une précipitation lors de la déformation d'ur
alliage en solution solide. Cependant, aucune étude n'a permis pour l'instant de déterminer si c
précipitation était différente en nature ou en cinétique de la précipitation "naturelle", c'est-a-di
de la précipitation qui aurait lieu dans le méme alliage sursaturé en l'absence de tol
déformation. De plus, il n'existe aucune preuve expérimentale directe permettant de détermine
mécanisme et la nature d'une telle précipitation.
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B. INFLUENCE DE LA PRECIPITATION SUR LES PROPRIETES
MECANIQUES

Une fois que I'on connait I'évolution de la précipitation au cours du revenu d'un alliage, il e
nécessaire de relier I'état de cette précipitation aux propriétés qui nous intéressent, c'est-a-dire
principalement les propriétés mécaniques. L'influence de la précipitation sur les propriéte
mécaniques est multiple : elle modifie la limite d’élasticité, mais également la plasticite
(écrouissage et homogénéité de la déformation), et enfin 'endommagement du matéri
(ductilité, contrainte a rupture, ténacité, propriétés en fatigue, ...). Dans ce chapitre no
développerons les deux premiers points. Nous présenterons d’abord les différents tyg
d’interaction possible, puis I'application qu’on peut en faire a nos alliages.

B.1. Limite d’élasticité

L'influence de la solution solide et de la précipitation sur la limite d'élasticité des alliage:
métalliques fait partie des problemes les plus étudiés en métallurgie physique. On peut trouver
trés nombreuses revues sur le durcissement par solution solide (par exemple Haasen 1¢
Neuhauser et Schwink 1991), et de plus nombreuses encore sur le durcissement par précipita
ou durcissement structural (par exemple Kelly et Nicholson 1963, Gerold 1979, Ardell 198!
Reppish 1991).

B.1.1. Durcissement par solution solide

La perturbation du mouvement des dislocations par la présence d'atomes en solution solide f
provenir de plusieurs types d’interaction, qui vont avoir des conséquences diverses sur la lim
d’élasticité :

B.1.1.a) Effet de taille

La présence d'atomes étrangers provoque une variation du parametre de maille par rappor
métal pur. Cette variation locale de parameétre provoque une force d'obstacle sur la dislocat
F=0.1|n| (Guyot 1979), avec
_30a
" adc

Le durcissement apporté par cette contribution peut étre estimé dans le cas d'une solution sc
diluée par (Kocks et al. 1975) :

4/3

Ao = 283Mp L s 1.22
T [1.22]

ou M est le facteur de Taylor et u le module de cisaillement.

[1.21]
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B.1.1.b) Effet d'ordre a courte distance

Lorsqu'un ordre a courte distance est présent, le passage d'une dislocation le détruit partiellerr
Cette perturbation de l'environnement immédiat des atomes peut étre a l'origine d'L
durcissement (Fisher 1954, Flinn 1958) :

_2Mc(1l-¢)
T
ou V, estle potentiel d'interaction entre deux atomes de soluté i-emes voisins
a; est la probabilité de trouver deux atomes de soluté i-emes voisins

Ao >V, Aa, [1.23]

B.1.1.c) Efet de module

La différence entre les constantes élastiques du soluté et du solvant résulte en une force d'obs
au passage de la dislocation :

=1 (dislocation vis)
a ¢ T [1.24]

F=— . . .
321C 1+¢/2 u ac é} =1y (dislocation coin)

qui résulte dans le cas d'une solution diluée en un durcissement de la forme (Guyot 1979) :

4/3
e 0O 23

1
Ao = 2*M —_ .25
0= 2 MU e Taeat © 23]

B.1.2. Durcissement par précipitation : considérations générales

ContournemeﬁJ %/ >@
Csaemw/_) %—) @

Figure 1.7 : Mécanismes de franchissement d'un précipité par une dislocation.



36 Chapitre |

La précipitation est le moyen d'obtenir le durcissement le plus important dans les alliag
d'Aluminium, loin devant le durcissement par solution solide ou par écrouissage. En effet,
facon a rendre possible une déformation plastique macroscopique, une dislocation doit franc
les précipités, ce qui peut se faire, soit par cisaillement, soit par contournement (Figure 1.7).

Pour que le cisaillement soit possible, il est nécessaire que l'interface entre la matrice et
précipité soit cohérente ou semi-cohérente, de facon a assurer la continuité du rése
cristallographique. Dans le cas du contournement, la dislocation laisse derriere elle une bou

séparant la partie cisaillée de la matrice et la partie non cisaillée du précipité.

La détermination de l'incrément de durcissement par précipitation nécessite la connaissance
plusieurs parameétres.

« Un premier parametre clef est la force maximaleqbe peut subir le précipité avant d'étre
cisaillé par la dislocation. En effet, on peut déduire de cette force l'incrément de durcissement
régime de cisaillement dans le cas simple ou les précipités sont disposés régulierement le long
la dislocation :

F
A0, =M 2 [1.26]

ou D est la distance inter-particules le long de la dislocation.

En régime de contournement, la force d'obstacle est liée a la tension dd ljgne
ro, =m2o [1.27]
bD

La transition cisaillement / contournement a donc lieu pous & .

* Le deuxieme parameétre clef est la connaissance de la distance inter-précipités le long de
dislocation dans le cas ou les précipités sont répartis aléatoirement. En effet, seule
connaissance de ce parametre peut permettre de relier la force d’un obstacle isolé a la contre
de cisaillement critique, et donc a la limite d’élasticité.

Cette distance dépend de la flexibilité de la ligne de dislocation. Pour une dislocatio
parfaitement rectiligne, cette distance vaut4R/3f, (dans ce cas les particules interagissant
avec la dislocation sont les précipités ayant leur centre distant au plus de R du plan de glissen
de la dislocation).

Pour une dislocation parfaitement flexible, la distance inter-précipités le long de la dislocation €
donnée par la distance moyenne inter-précipité dans le plan de glissement, c’est-a-d
L,=(2rv/3f,)¥2 R. La différence entre ces deux distances est importante (d’'un facteur enviro
V(3f)), et le cas réel est entre les deux. Il existe plusieurs théories possibles de la statistic
d'ancrage (Kocks et al. 1975). Pour les précipités, la statistique de Friedel, s'appuyant sur
hypothése de stationnarité, semble la mieux adaptée.

D’aprés Friedel (1956, 1964), la distance réelle est alors donnée par :

3
0or o . .
L= L our L/L, = 1.5, At étant l'incrément de durcissement .28
HatoL,H 2 P ’ [28]
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B.1.3. Différents mécanismes d'interaction dislocation / précipité

La premiére étape est donc d'obtenir la valeur de la force d'obstacle d'un précipité a partir «
parametres physiques du matériau. Celle-ci peut avoir de nombreuses origines qui ne s’excl.
nullement.

B.1.3.a) Durcissement d'origine chimique

Le cisaillement d'un précipité nécessite la formation de deux nouvelles interfaces précipit
matrice, d'énergie surfaciqueet de largeur b. La force maximale apportée par ce mécanisme es
Fm = 2yb. Ce type de mécanisme n'apporte généralement pas de contribution significative .
durcissement dans le cas des précipités cohérents, car leur énergie interfaciale est trop faible
I'ordre de 10 a 100 mJ/jx

B.1.3.b) Durcissement par effet de module

L'effet de la difféerence de module entre le précipité et la matrice (et donc une différence d'énert
de ligne dans le précipité et dans la matrice) améne a une force d'obstacle (Knowles et Ke
1971, Russel et Brown 1972) :

.0 ge dd’ . Eo-EIn(Rr,)
Fm = ZFQL— Ea% % avec E_ =1- E” |n(A/rO) [|29]

m m

E, et E, sont les énergies de ligne de la dislocation dans le precipité et la matigeeeE,
ces mémes énergies de ligne mais dans la cas de milieux infinis.,As@ttrles rayons de
coupure extérieurs et intérieurs pour le champ élastique de la dislocation.

B.1.3.c) Durcissement par effet de cohérence

Le champ élastique présent autour d'un précipité cohérent peut soit attirer la dislocation, soit
repousser. Dans les deux cas ceci aura pour effet une force d'obstacle pour que la disloca
arrive soit a franchir la répulsion soit a se libérer de l'attraction (Gleiter 1967, Wiedersich 196
Gerold et Haberkorn 1966) :

F = pbzg% B'(z/R) [1.30]

€ est le désaccord entre le précipité et la matr2é/8, o étant le désaccord paramétrique relatif
(Eshelby 1957)), et Best une fonction compliquée de z/R (z étant la distance entre le plan d
glissement de la dislocation et I'équateur du précipité).

B.1.3.d) Durcissement par effet d'ordre

Lorsqu'un précipité est ordonné, le passage d'une dislocation crée une paroi d'antiphase d'éne
surfaciquey,. La force maximale associée a cet effet est
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2

0z 20
F,=2Ry,3-220 ¢ [1.31]

g ROF

Cependant, lorsqu'une dislocation a créé une paroi d'antiphase, une autre dislocation peu
supprimer. Ainsi, il est nécessaire pour décrire cet effet de considérer des paires de dislocation

B.1.3.e) Durcissement par faute d’empilement

Cet effet intervient pour des particules ayant une énergie de faute d’empilement plus faible ¢
celle de la matrice. Dans ce cas, lorsque la dislocation tente de se séparer du précipité, la disti
entre les deux dislocations partielles est différente dans le précipité et dans la matrice et
compatibilité a l'interface matrice-précipité impose une distorsion de cette faute d’empilemen
colteuse en énergie. De plus, I'énergie de ligne dans la matrice et le précipité sont dans ce
différentes. La force d’interaction correspondant a ce mécanisme peut étre écrite sous la forme

F.=Ay R By,R) [1.32]

ou Ay est la différence d’énergie de faute d’empilemeny, et I'énergie de faute d’empilement
de la matrice. B est une fonction qui a été estimée dans certains cas particuliers (Gerolc
Hartmann 1968).

B.1.3.f) Cisaillement de précipités incohérents

Pour que le cisaillement de précipités incohérents ait lieu, il est nécessaire que la tension de li
de la dislocation “casse” le précipité. La force d’obstacle correspondante est :

F,=01pbR [1.33]

ou W, est le module de cisaillement du précipité et Q.&gt la moitié de la contrainte maximale
que peut supporter le précipité.

B.1.4. Conséquences sur la limite d'élasticité

B.1.4.a) Précipités cisaillables

Les études expérimentales ayant tenté de résoudre quantitativement les différents mécanisme
dessus ont montré que ceci n’'est possible que dans certains cas particuliers. De plus,
différences importantes entre les calculs pour des particules réparties uniformément «
aléatoirement, ainsi que les différences observées dans ce dernier cas en fonction de la raidet
la ligne de dislocation entre les différents obstacles rendent difficiles les estimations de la limi
d'élasticité en fonction de la force d’obstacle. En général on peut souvent considérer que la fo
d’obstacle est proportionnelle au rayon du précipité :

Fn=0uRD [1.34]

o étant une constante numeérique représentant la force de I'obstacle. Pour fixer les idées, dans
alliages,a est de I'ordre de 1/10.

Dans un deuxieme temps nous avons vu qu’il est nécessaire de prendre en compte le traiter
d’une répartition aléatoire de précipités (Friedel 1956, 1964, Labush 1962 et Kocks 1967) sur
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répartition des précipités le long de la dislocation. Lorsque la fraction volumique de précipités ¢
suffisamment faible (&KF./2I"), 'incrément de durcissement s’exprime alors par :

_ o OF, 00F, 07 ?
Ao=M GRrOGro HzH [1-35]
o 5o [Rf, 7
SoitAc =M 0.70%“ ETE [1.36]

si I'on considére que la tension de ligne vaut enerQIb2

B.1.4.b) Précipités contournables

Dans le cas du contournement d’Orowan, la distance inter-précipités le long de la dislocatit
devrait étre égale a la distance inter-précipités dans le plan de glissement, c’est-a-d
(21/3f,)2R. Kocks (1966, 1967) a montré par des calculs statistiques qu’il faut en fait augment
cette distance de 15% environ (et donc que la dislocation n’est pas parfaitement flexible).

On obtient alors un incrément de limite d'élasticité :
fy2
Ao =0.6M pb% [1.37]

B.1.4.c) Transitiorcisaillement / contournement

Selon cette théorie, la transition entre cisaillement et contournement a lieu pour un rayon critigt

R.=0.9 b [1.38]
a

et le maximum de durcissement atteignable est :

NG, = 0.66a pufY? [1.39]

B.1.5. Lois de mélange

Il est bien rare que dans un alliage le mouvement des dislocations ne soit confronté qu’a un ¢
type d’obstacle. Dans un matériau pur, il faut distinguer la friction de réseau, les joints de grail
et les dislocations déja présentes. Dans un alliage, il faut encore ajouter les atomes de soluté €
précipités, qui peuvent eux-mémes étre séparés en plusieurs familles.

La fagon dont ces différentes contributions s’additionnent dépend de leur échelle, et de le
amplitude (Kocks et al. 1975, Ardell 1985) :

B.1.5.a) Obstacles ayant des échelles trés différentes

Ce cas est le plus simple : en effet, la résistance a la dislocation apportée par I'obstacle le
finement réparti peut étre considérée comme étant réguliere et peut étre additionnée linéairen
a la résistance du mécanisme a grande échelle comme une contrainte de frottement :

Oa = 0110, [1.40]
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Cette additivité simple est valable schématiquement si I'échelle des deux obstacles différe f
plus d’'un ordre de grandeur. C’est le cas par exemple de la friction de réseau ou de la solut
solide par rapport a la précipitation, ou de la précipitation par rapport aux joints de grains.

B.1.5.b) Obstacles de foregentique mais de densités différentes

Ce cas s’applique lorsqu’on a plusieurs familles d’obstacles impénétrables (précipité
contournables) ou presque impénétrables (dislocations). Les densités d'obstacles dans le plal
glissement s’additionnent alors, et si on utilise la statistigue de Friedel, les contrainte
s’additionnent au carré (Koppenall et Kuhlmann-Wilsdorf 1964) :

a2
Owa =101 + 05 [1.41]

B.1.5.c) Obstacles de force identique et de densité proche

Ce cas a éte traité statistiquement par Labusch (1970). On obtient une additivité en puissance :
O = (032 +037)" [1.42]

B.1.5.d) Autres problémes

D’autre problemes d’additivité peuvent entrer en ligne de compte. Parmi ceux-ci, on peut citer :

- L’'influence de la distribution en tailles d’'une seule famille d’obstacle : en précipitation, quelle
est le durcissement apporté par une distribution de précipités par rapport a des précipités a)
tous la méme taille?

- Le probléme de I'hétérogénéité spatiale de la répartition des obstacles, notamment au nivi
mésoscopique : bandes de cisaillement de dislocations, zones dénudées en précipités, etc...

B.1.6. Application a nos alliages

Dans le cas particulier des alliages Al-Zn-Mg-(Cu), relativement peu d’études ont été mené
pour déterminer le type de durcissement apporté par les différents types de précipités et mes
les paramétres physiques associés.

Ungar et co-auteurs (1976) ont effectué des mesures couplées de diffusion centrale des R)
d'essais mécaniques, leur permettant de proposer une loi de durcissement. lls proposen:
durcissement de type création d’'interface :

y3/2 (f R)l/2

L'interprétation de leurs données expérimentales avec cette formulation donne une énert
d‘interface de 340 mJ/fmpour les zones GP, et 600 mJfmourn’. Ceci est tres élevé : selon
Gerold (1979), une interface cohérente a une énergie d’interface entre 50 et 15060800
mJ/nm? est une valeur probablement trop haute, y compris dans le cas d’'une interface sen
cohérente comme celle dg. Ainsi, il faut peut-étre trouver I'explication du durcissement en
d’autre mécanismes, comme le durcissement de cohérence, par exemple.

Ao = [1.43]
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Melander et Persson (1978) ont interprété les propriétés mécaniques en présence de zones
avec I'hypothése d'une différence de module. Le module de cisaillement trouvé pour les zor
GP est de 43 GPa, qui est une valeur acceptable, bien qu'assez faible.

Kovacs (1987), en appliquant le méme type de raisonnement que Ungar et co-auteurs, trouve
valeur d’énergie d’interface de 270 md/pour les zones GP. La transition cisaillement /
contournement est observée pour un rayon de 30 a 35 A.

Enfin, Guyot et Cottignies (1996) ont conclu qu’on ne pouvait pas départager le durcissement |
création d’interface du durcissement par effet de cohérence dans leur alliage Al-Zn-Mg-Cu. [
effet, l'interprétation des données par le premier mécanisme donne une énergie d’interface de .
mJ/n?, ce qui est raisonnable pogt, et le deuxiéme mécanisme conduit a un désaccord
paramétrique entre la matrice et le précipité de 0.035 qui est possible dans le cadre d’t
interface semi-cohérente. D’autre part, ils ont veérifié la loi d’'Orowan et le rayon de transitiol
entre cisaillement et contournement est toujours trouvé de I'ordre de 30 A.

B.2. Comportement plastique

B.2.1. Matériau monophasé : lois constitutives

Avant d’aborder l'influence de la précipitation sur la déformation plastique, il est nécessaire ¢
revoir brievement les mécanismes et modeles de la déformation d’'un matériau monophasé, et
lois constitutives que I'on peut formuler pour décrire celle-ci.

B.2.1.a) Passage de la contrainte résolue a la contrainte macroscopique

La contrainte résolue sur un systeme de glissement, noése le parametre microstructural qui
gouverne le comportement plastique local : c’est cette contrainte qui est directement ressentie
la dislocation. Il est important de pouvoir relier cette contrainte locale a la contrainte
macroscopique imposeée, notgéele rapport entre ces deux contraintes est le facteur de Taylor
M, qui relie également les déformations résolues et macroscopigues :

G=MT e g=Y [1.44]
M

Dans le cas d’'un polycristal cubique aux orientations parfaitement aléatoires, le facteur de Tay
vaut 3.07 (Taylor 1938). Dans de nombreux matériaux présentant une texture marquée, le fac
de Taylor est plus faible, et peut descendre en-dessous de 2.5. On peut I'estimer a partir d«
connaissance de la texture cristallographique et de la morphologie granulaire.

Lorsqu’on considere I'écrouissage des matériaux, il faut ainsi bien distinguer I'écrouissage résc
sur un systeme de glissemeft=dt/dy, et I'écrouissage macroscopiqgbg,=do/de, mesuré sur

la courbe de traction. Les deux sont généralement Aptés qui est une souvent une source de
confusion. Le rapport entre ces deux taux d’écrouissage est en effét deiMst proche de 10!
Dans la suite nous considérerons toujours le taux d’écrouissage macroscopique.

B.2.1.b) Les différents stades de I'écrouissage
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La courbe de traction d’ un monocristal comporte en général quatre stades distincts (Figures 1.8 et
1.9), correspondant a des interactions différentes entre les dislocations et donc des évolutions
différentes du taux d’ écrouissage :

V (saturation)

\ Ny,
V.
0 2 4 6 8 10 g

Figure 1.8 : décomposition de la courbe de déformation d'un monocristal en ses différents stades

aa
qp

e,T

qi— ———
ts t

\4

Figurel.9: courbe d'écrouissage déduite de la figure 1.7

- stade |, ou glissement simple : un seul systéme de glissement est activé, |’interaction entre les
dislocations se limite a la formation de dipbles voire de multipdles, engendrant un taux
d’ écrouissage constant mais tres faible, de I’ ordre de 104 .

- stade |1, ou durcissement athermique : aprés une certaine quantité de déformation, un glissement
secondaire est activé. L’interaction des systémes de glissement primaire et secondaire induit un
durcissement de type forét, sans qu’il y ait de restauration dynamique significative. Le taux de
durcissement est maximal, compris entre W30 et /20 (Basinski 1959).

- stade 111, ou glissement thermiquement active : I’ activation généralisée du glissement dévié
permet |’ annihilation des dislocations vis (mécanisme dit de restauration dynamique). Le taux de
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durcissement décroit au fur et a mesure que la restauration dynamique devient dominante. C
décroissance dépend fortement de la température et de la vitesse de déformation.

- stade IV : aux grandes déformations (atteintes en compression ou en torsion, par exemple)
saturation de la contrainte attendue du comportement du stade Il n’intervient pas, et le ta
d’écrouissage se stabilise autour d’une valeur proche de celle du stade |I.

Le premier stade n’est observé que dans les monocristaux. Quant au stade 1V, il n’est pas obst
lors d'essais de traction, car la striction de I'échantillon empéche d’atteindre des déformatio
suffisantes. Ainsi, pour la description de la déformation par traction des polycristaux, nous noi
limiterons a I'étude des stades Il et IlI.

B.2.1.c) Lois constitutives pour un métal pur

La description de I'écrouissage d'un matériau polycristallin aux taux de déformatior
intermédiaires fait souvent appel a des lois puissance du type Hollomon ou Ludwik (par ex. R
et al. 1982) :

0-0,=K¢g" [1.45]
Ces lois, dont la simplicité permet une utilisation immédiate (par exemple une implantation dau
des codes d’éléments finis), souffre d’'un manque de sens physique qui ne permet, ni d’'interpré

la variation de K et n en fonction des parameétres d’'un essai mécanique de facon satisfaisante
de relier I'évolution de la contrainte d'écoulement a la microstructure.

Voce (1948) a proposé une loi alternative, de forme exponentielle, qui améne une contraint
saturation aux grandes déformations :

0 =0 (1-exp(-Ke)) [1.46]
Cette description est souvent décrite sous forme différentielle :
ol
0=0 %— — 1.47
0 O'SE [ ]

ou 6, est le taux d’écrouissage initial®tla contrainte a saturation.

Cette loi décrit bien le comportement de nombreux matériaux dans de larges conditions
température et de vitesse de déformation (Kocks 1976, Mecking et al. 1986, Rollett 1988), tc
du moins pour ce qui est du comportement aux déformations intermédiaires. En effet, al
grandes déformations (typiquememtl) on observe un taux d’écrouissage résiduel faible mais
permanent (stade 1V, voir la revue de Gil Sevillano 1981).

Une interprétation physique de la loi de Voce a été donnée par Kocks (1976), puis a €
développée par divers auteurs (Mecking et Kocks 1981, Estrin et Mecking 1984, Mecking et ¢
1986). Nous la décrirons en nous basant sur la revue de ce type de lois constitutives a varial
internes faite par Estrin (1996).

» Le premier principe de ce type de modéles est de séparer l'effet de la structure de I'effet c
parametres de I'essai. Ceci est effectué grace a I'équation cinétique, que 'on écrit généralem
sous la forme
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. m
.. -0 . ~ Le g
£=¢, Eudn ou bien 0-0,=0[F [1.48]
05 O H
0

0 est une variable interne représentant la structure du matériau. On peut I'appeler la contrai
structurale o, est ici la friction de réseaa, est une vitesse de déformation de référence, pour
laquelle on a égalité entre la contrainte d’écoulement et la contrainte structurale. m a lui-mér
une dépendance : ra¥/KkT, V étant le volume d’activation du mécanisme dominant la plasticité.

Cette équation cinétique décrit donc la dépendance en vitesse de déformation et en tempéra
de la contrainte d'écoulemerd microstructure strictement identique (et traduit donc le degré
de "viscosité" de I'écoulement plastique). La contrainte structurale dépend elle-méme de
vitesse de déformation et de la température, bien sdr, mais cette fois a travers une modificatior
la microstructure.

e Dans un deuxieme temps I'évolution de la microstructure est décrite par une équatic
d’évolution de la contrainte structurale :

do -
— =f(0,e,T 1.49
- ~f(6.&T) [1.49]
L’hypothese sous-jacente a ce type de description est que I'évolution de la microstructure a pa
d'un état donné est entierement décrite par cet état, c’est-a-dire qu’il n'y a pas d’effet c
I'histoire vécue pour atteindre cet état. On voit par cette équation que la représentation graphic

naturelle de cette description est bien le classique diagr&iomavecO=do/de.

Par ailleurs, on sait qu’'on peut relier la contrainte structurale et la densité de dislocations dans
métal pur :

6=Mapb,p [1.50]

Cette relation phénoménologique est vérifiée pour la plupart des métaux cfc en sollicitatic
monotone. Le coefficientr, caractéristique du matériau, est compris entre 0.2 et 0.5, et es
relativement insensible a I'arrangement des dislocations (Basinski et al. 1979). Cette relation p
étre expliquée par un modele physique faisant intervenir le franchissement d’'une sér
d’obstacles (dislocations de la forét) par une ligne de dislocation.

A

Ainsi, le probleme se limite a la description de I'évolution de la densité de dislocations avec |
déformation. Cette description s'appuie généralement sur la superposition du stockage
dislocations d'une part, et de leur annihilation d'autre part.

* Le stockage des dislocations se traduit par I'accroissemenhe th densité de dislocations, qui
sont immobilisées aprés avoir effectué un parcdugibre parcours moyen). Ainsi, en un temps
dt une fraction dt//v) des dislocations mobiles est piégée, v étant la vitesse de déplacement d
dislocations :

dt
dp" =p,—— .51
P =Py [1.51]
D’autre part la densité de dislocations mobiles et la vitesse de déformation peuvent étre relie
par la relation d’Orowan :

e=p, bv [1.52]
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On adonc:
dp” _ 1 [1.53]
de ~ bA

Enfin, si les seuls obstacles aux dislocations sont les arbres de la forét, le libre parcourd moye
est proportionnel a la distance inter-dislocations, c’est-a-dirépa 1/

L’augmentation de la densité de dislocations par stockage s’écrit alors :

d +

dps = k;+/p [1.54]
k, étant une constante.

* La restauration dynamique fait appel a des mécanismes d’annihilation par paires qui permett
d’éviter ce stockage des dislocations. Ces mécanismes font intervenir une distance critig
d’annihilation y, qui correspond pour les dislocations vis a la distance a partir de laquelle I
glissement dévié sera favorisé. Dans ce cas, la distdruee va parcourir une dislocation avant
de passer a une distance de moinsd&yne dislocation avec laquelle elle peut s’annihiler est
telle queN'y, [0 1/p. D’autre part on a toujours :

dp” 1

B [1.55]
de bA'
Donc le terme de restauration dynamique s’exprime par :
dp”
—— ==Kk 1.56
. 2P [1.56]
k, dépend de la température et de la vitesse de déformation :
1
delh . R : R
k, = kZE’Ef_*H , N étant a peu pres proportionnel a 1/T [1.57]
0

L’évolution de la densité de dislocations est obtenue simplement en additionnant les termes
stockage et d’annihilation :

dp _
o =kulpkep [1.58]

La résolution des équations 1.48, 1.50 et 1.58 se fait trés simplement et aboutit a I'équation
Voce :

O e

0-0,=(0s- )El P Et% [1.59]

O, est la contrainte de saturation apparenig et une valeur caractéristique de la déformation
nécessaire pour atteindre cette saturation.

Cette équation peut s’écrire sous forme différentielle :

—e% 9 00 [1.60]
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et est donc représentée dans un diagra®e-o,) par une droite. l'origine de cette droilg
dépend trés peu de la température et de la vitesse de déformation. Par contre, la pe
(représentée par,) dépend tres nettement de ces deux parametres de l'essai (cf. figure 1.9). [
nombreux auteurs ont effectivement souvent vérifié que la droite du stade Il dans le diagrami
76/(0-0,) pivote sur son origine lorsqu’on change la température ou la vitesse de déformatic
(Kocks 1976).

B.2.1.d) Influence de la solution solide : solutés fixes

En plus de la modification de la limite d'élasticité, la présence de solutés entraine ur
modification de I'écrouissage du matériau (Rollett 1988, Hughes et Nix 1989). De nombreu
auteurs ont considéré que cette influence provenait du changement d’énergie de fal
d’empilement (et donc de la facilité au glissement dévié€), et que ceci se traduisait par 1
ralentissement du taux de restauration dynamique (Lloyd et Kenny 1982, Nix et al. 1985, Gleit
1988).

Ceci a été traduit par Estrin (1996) dans le formalisme des lois a variables internes formulé
dessus. En gardant les mémes notations, I'effet de la présence de solutés fixes revient alors
changement de température, c’est a dire ne chand® pas modifie la contrainte a saturation.

Cependant, de nombreuses études expérimentales (Lloyd et Kenny 1982, Rollett 19¢
Deschamps et al. 1996) ont montré que cette description n’était généralement pas suffisante
effet, ces auteurs ont montré que l'ajout de soluté décalait le diagr@ffone,) d'une valeur
constante de plutét que de le faire pivoter autour du taux d’écrouissage initial. Nous avons dan
un précédent travail (Deschamps et al. 1996) proposé un modele décrivant ce phénomeé
L’hypothese clé de ce modeéle est que I'accumulation de soluté au niveau de la dislocati
lorsque celle-ci parcourt son plan de glissement modifie la distance critique d’annihilation de
dislocations.

B.2.1.e) Instabilités mécaniques dues aux solutés mobiles

Si les solutés présentent une mobilité suffisante lors de la déformation, ils interagissent avec
dislocations en raison de l'interaction entre le champ élastique des dislocations et celui ¢
solutés. Deux cas limites amenent a un comportement "normal” : si la mobilité des solutés «
beaucoup plus faible que celle des dislocations, celles-ci ne sont pas perturbées dans |
mouvement et on se retrouve dans le cas des solutés fixes. Si la mobilité des solutés est
grande les dislocations se déplacent saturées en soluté, et ce nuage a I'équilibre appor
simplement une contrainte de frottement supplémentaire.

Le cas intermédiaire apparait lorsque le temps caractéristique d'arrét des dislocations ¢
obstacles est proche du temps caractéristique de diffusion des solutés vers les dislocations.
effet de résonance apparait alors : l'effet Portevin - Le Chéatelier (PLC). Dans ce cas |
dislocations sont successivement retenues par les solutés ségrégés puis se dégagent de ce
de solutés. Ainsi lorsqu'on augmente la vitesse de déformation, on diminue le temps d'attente
dislocations aux obstacles, donc la quantité de soluté pouvant diffuser vers celles-ci et ains
contrainte d'écoulement.
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Figure 1.10 : Evolution de la contrainte d'écoulement en fonction de la vitesse de déformation en présence de solu
mobiles.

Il y a donc une gamme de températures et de vitesses de déformation pour lesquelles un
matériau possede une sensibilité a la vitesse de déformation négative (courbe en N, voir figi
1.10). Ceci entraine des instabilités mécaniques qui se traduisent notamment par des chute:
contrainte sur la courbe de traction et une déformation tres hétérogene dans le matériau.
instabilités plastiques ont lieu a partir d'une déformation critigye

Pour traduire cet effet en une relation constitutive, il est nécessaire de considérer une contribut
des atomes de soluté a la contrainte structurale variant au cours de la déformation (Estrir
Kubin, 1989), McCormick et Estrin 1991), traduisant la cinétique de ségrégation des solutés a
dislocations :

O 3
Oy = ch%— expﬁaiggﬁgg (qui donne la loi de Cottrell-Bilby aux temps coujit$)1]
B BHeRUE

B est la force de I'accrochage de la dislocation par les solyiés,concentration maximale en
soluté atteignable au coeur des dislocations, ¢ la concentration nontnate,temps de
relaxation caractéristique de la diffusion des atomes de soluté aux dislocat@nsnetément

de déformation produit lorsqu’une dislocation se libére de son nuage de solutés, qui s’exprir
par

QO Pm 1.62
I [1.62]

Estrin (1996) a modifié I'équation d’évolution de la densité de dislocations en introduisant u
facteur correctif sur le terme de restauration dynamigue k

0 Vog, C
fosa = eXpE_k—'FOIE [1.63]

V étant le volume d'activation de la déformation.
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B.2.1.f) Instabilités thermomécaniques

Un autre type d'instabilités mécaniques apparait a tres basse température. Cet effet, apj
instabilité thermomécanique ou bandes de cisaillement adiabatiques, est d au chauffage loca
matériau par la déformation couplé a l'activation thermique de la déformation (Basinski 1957
En effet, lorsque la température baisse, plusieurs phénomeénes viennent expliquer l'apparitior
ce phénomene :

- L'augmentation de la contrainte d'écoulement accroit I'énergie dissipée par la déformation.
- La sensibilité a la température de la contrainte d'écoulement augmente.
- La diffusivité thermique diminue.

Kubin et co-auteurs (1982) ont décrit qualitativement I'effet de nombreux parameétres (décriva
d'une part I'accumulation de chaleur due a la déformation plastique et d'autre part la dissipat
de cette chaleur) sur l'apparition et I'amplitude des instabilités :

- Lorsque la température augmente, les instabilités diminuent en amplitude puis disparaissent.
- Lorsqu'on augmente le taux d'écrouissage, I'amplitude des instabilités diminue.
- Le méme effet est observeé lorsqu'on augmente la contrainte appliquée.

- A des vitesses de déformation trés lentes, aucune instabilité n'est observée. A des vitesse
déformation élevées, on observe un "yield point" puis une déformation stable. A des vitess
intermédiaires, la déformation est instable.

- Les mémes effets sont observés lorsqu'on change la section de I'échantillon ou le coefficient
transfert de chaleur avec le milieu extérieur.

- L'amplitude des instabilités augmente lorsqu'on augmente le module de la machine de tract
ainsi que la capacité calorifique du matériau.

D'autre part, ces mémes auteurs ont proposé a partir d'une analyse de stabilité un crif
d'apparition des instabilités thermomécaniques que I'on peut écrire sous une forme simplifiée :

K.>1 et K<3 [1.64]
AH(T \ \
avecK, = (To) LVaTo et K, =V LV.EG [1.65]
kT hT KT h

ou T, est la contrainte d'écoulement en 'absence de génération de chaldyest I'enthalpie
d'activation de la déformation a la contrainte résoly@ est la température de référence du bain
refroidissant, L est une taille caractéristique de la section de I'échantillon (définie comme
rapport entre la section et le périmétrg),est la vitesse de déformation imposée par la machine
(reliee a la vitesse de deformation de I'échantillonypar 1/ E+y , E étant le module combiné

de I'échantillon et de la machine), h est le coefficient de transfert calorifique entre I'échantillon
le milieu extérieur, v est le volume d'activation de la déformation,gdtda capacité calorifique

du matériau.
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B.2.2. Matériau comportant des précipités cisaillables

précipité @ Apres le passage d'une dislocatic

cisaillable
> Q 7
N e slocat
pres le passage de n dislocatiol
N

Figure 1.11 : Cisaillement complet d'un précipité lorsque la déformation est localisée

La déformation d'un matériau contenant des précipités cisaillables se comprend trés bi
gualitativement : les premieres dislocations mobiles rencontrent des précipités intacts, c
forment des obstacles forts. Le cisaillement de ces obstacles introduit une faiblesse dans le |
de glissement. Ainsi, le passage des dislocations suivantes est facilité. Il en est ainsi jusqu's
gu'un nombre suffisant de dislocations soient passées, alors le précipité n'offre plus auct
résistance au passage des dislocations, et le comportement est alors simplement dicté par cel
la matrice appauvrie (Figure 1.11).

Ce mécanisme microscopique se traduit par une localisation intense de la déformation. En ef
les plans de glissement initialisés en premier sont favorisés pour une déformation ultérieure.
plus, l'interaction entre les différentes dislocations n'est pas favorisée, empéchant
durcissement efficace par la forét. Le comportement mécanique d'un tel matériau est donc t
forte limite d'élasticité, suivie d'un taux d'écrouissage faible et d'une ductilité également faible.

On peut décrire de maniére assez simple ces mécanismes physiques en termes de
constitutives (Estrin 1996).

* On écrit tout d'abord la contrainte d’écoulement :

=64y +0, [1.66]

» On peut prendre pour la contribution des dislocations une loi classique de Kocks-Mecking pc
la matrice (voir ci-dessus) :

A o d o
Ogig =Mapb./p et d—s = (k\/p - kzp) [1.67]

» D'autre part, I'évolution de la contribution des précipités au cours de la déformation peut &
assez bien décrite par :
A A el

=0, expg— & E [1.68]

ou g}, est la contribution des précipités initiale ggtepreésente la déformation pour laquelle un
précipité est totalement cisaillé.

A partir de ces deux équations on peut calculer I'évolution du taux d'écrouissage avec
contrainte :

do DooDDl 1ED8D“ O eC

“ae B oo R T FEH *H R f 169

on voit que les particules ne contribuent positivement au taux d'écrouissage (par rapport a
matrice appauvrie en soluté et non la solution solide complete!) gue i
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L'intégration de cette équation donne la loi contrainte-déformation :

0 0 e0

o-o0,=(0, - )exp + o r[(f:xp —exp aveccr e EF [1.70]
iy E "= g 0 H % iy

O, étant la contrainte de saturation du matériau sans précipités.
B.2.3. Matériau comportant des précipités non cisaillables

Pour décrire le comportement plastique d'un matériau comportant des précipités non cisaillabl
il faut partir du constat suivant: lors de la déformation plastique, la matrice subit de
déformations importantes alors que les précipités ne sont pas déformés (tout du moi
plastiguement). Ceci entraine une incompatibilité entre les deux parties du matériau (Ash
1970).

B.2.3.a) Description par les dislocations géométriquement nécessaires

Une premiére fagon d'aborder le probleme est de considérer que cette incompatibilité peut €
accommodée par des dislocations, qu'on dit alors géométriquement nécessaires. L'exemple le
simple d'un arrangement de dislocations géométrigquement nécessaires est les boucles
cisaillement générées par contournement d'Orowan (Figure 1.12). Il existe d'autres faco
d'accommoder l'incompatibilité entre les deux milieux, notamment des boucles prismatique
crées par glissement dévié des boucles de cisaillement, pour lesquelles la concentration
contrainte locale est moins grande.

En plus de ces dislocations géométriquement nécessaires, la déformation accumule ¢
dislocations statistiques, c'est-a-dire des dislocations stockées par des interactions mutuelles.

Finalement, la contrainte d'écoulement peut étre calculée a partir de la connaissance de ces (
contributions.

On voit ici que la connaissance de l'effet de précipités non cisaillables sur la déformatic
nécessite de connaitre, d'une part le taux d'accumulation de ces dislocations géométriquen
nécessaires, et d'autre part la valeur relative de la contribution des dislocations géométriquerr
nécessaires et des dislocations statistiques.

D'une maniére assez générale, la densité de dislocations géométriquement nécessaires peu
donnée par :
14y
Ae b
oU A est une distance caractéristique de glissement en présence de particules gpoauntdés
spheres de rayon r et de fraction volumique f

pe = [1.71]
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Figure 1.12 : a) Différents types de dislocations géométriquement nécessaires pouvant accommoder la différence

cisaillement entre la matrice et un précipité aprés son contournement : boucles d'Orowan et boucles prismatiques

b) évolution au cours de la déformation des densités relatives de dislocations statistiques et géométriguement
nécessaires en fonction dg (d'aprés Ashby, 1970)

Ainsi la densité de dislocations géométriquement nécessaires augmentesc@tangre part, Si

I'on considéere le stade Il de durcissement pour les dislocations statistiques, leur densité s'acc
commee2 La densité de dislocations géométriquement nécessaire pourra donc particip
significativement a la contrainte dans le casiuest suffisamment petit et a de faibles
déformations (voir figure 1.12).

Dans le cas ou les dislocations géeométriguement nécessaires dominent, la contrail
d'écoulement est donnée par :

0:00+0p+2M3/2au,J)\£ N
G

o]

[1.72]

B.2.3.b) Durcissement composite

Une autre approche consiste a considérer les contraintes internes a longue distance qu
développent lors de la déformation plastique en présence de précipités non cisaillable
L'existence de ces contraintes internes peut étre par exemple montrée par des essais de trac
compression (effet Bauschinger). Ces contraintes internes s'opposent au mouvement

dislocations et participent donc a la contrainte d'écoulement.
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Selon Ashby (1968, 1970), la quantité de déformation induite par n boucles de dislocatiol
stockées autour d'un précipité de rayon R s'éenjhb / 2R. A partir de I'nypothése que la
contrainte de retour est de l'ordre dbuf* /R, on peut écrire I'évolution de la contrainte
d'écoulement :

0-0,=MCuf¥e [1.73]
C étant une constante proche de 2. Hart (1972) obtient une expression lIégérement différente :
3 f Dgﬂ/zej/z + B

10
—g. =2 Py L
0-0, 2Mu ‘RO sz +2DM pfe [1.74]

Brown et Stobbs (1971), d'un autre c6té, ont étudié ce probleme du point de vue de la mécani
des milieux continus par la méthode d'Eshelby. Ils obtiennent pour la contrainte d'écouleme
I'expression suivante :

fDEﬂ/ZD v _0Ob d/ZD

_ 1
0-0,=0.57Mp RO % bRO E+§Muf5 [1.75]

En conclusion, tout les modéles traitant du cas sans relaxation plastique donnent une contra
d'écoulement qui évolue entre une loi parabolique et une loi linéaire. Ces équations ne peuv
bien sar étre valables que pour de trés faibles déformations (de I'ordre du %) : les contrain
locales générées autour des précipités par de nombreuses boucles de dislocations devienne
effet rapidement trés importantes et induisent des relaxations plastiques.

B.2.3.c) Durcissement avec relaxation plastique

Le probleme de la relaxation des boucles d'Orowan autour des particules est un proble
complexe qui a été traité de diverses fagons.

Ashby (1966, 1970, 1971) propose une relaxation par glissement secondaire. La densité
boucles intersectant le systéeme de glissement initial est al®.6%/bR, et la contrainte
d'écoulement devient :

2
6-0,=0.19M pgf%gv [1.76]

Hirsch et Humphreys (1970) ont considéré d'autres types de mécanismes de relaxation
arrivent & une expression qualitativement trés similaire :

=M Did/zEEﬂ/z(syz _ 81/2)
(b RO 0
ou g, est un terme correctif.

o-0, [1.77]

Estrin (1996) a proposé un modele phénoménologique mais permettant de traiter I'ensemble d
déformation. La contrainte d'écoulement est écrite dans ce cas :

G=0,+0,+04q avec Guy =Mapb,p [1.78]
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La seule contribution qui évolue est la contribution des dislocations, I'équation d’évolution étar
du type :

d
d_g =M (Kobstacles + Kstockage\/ﬁ —f K res p) [1.79]

Kobsades COrrespond au stockage des boucles de dislocation aux obstacles fixes (ici I
précipités), K4ouage COrrespond au stockage des dislocations sur elles-mémes (ce facteur €
identique a celui du matériau sans précipitésX gt correspond a la restauration dynamique
dans le matériau sans précipités (et ayant la méme concentration en solution solide résiduelle
le matériau avec précipités, bien sir). Le facteur modificatibfF)(n’est pas connu a priori et
correspond a la modification de la cinétique de restauration dynamique entrainée par la prése
de précipités.

B.2.4. Application a nos alliages

La phénoménologie de la déformation dans les alliages Al-Zn-Mg-Cu présente les mém:
caractéristiques que tous les alliages a durcissement structural :

- Dans I'état trempé, la solution solide apporte un durcissement d’écrouissage tres fort et u
bonne ductilité (Saji et al. 1987).

- Lorsque le matériau est revenu au pic de durcissement, il ne s’écrouit pratiquement pas e
ductilité est tres faible (Dunkeloh et al. 1973, 1974, Ungar et al. 1987).

- Lorsque le matériau est sur-revenu, I'écrouissage et la ductilité remontent.

Le comportement dans des états sous-revenus (contenant des zones GP), par contre, est .
inhabituel : I'écrouissage est assez largement indépendant de la structure et de la températur
I'essai. Ceci a été montré par Rajkovitz et co-auteurs (1985), qui ont observé que pour L
description de la courbe de traction par une loi parabolarm+KvVe, le paramétre K ne
dépendait pas du degré de maturation a température ambiante. On peut d’autre part observer
les données de Saji et co-auteurs (1987), représentées par des lois de Hollamyake() que n

est indépendant de la température de I'essai entre 10 et 70K. Enfin, on peut observer dans
données de Kral et co-auteurs (1994), en les représentant dans des diagéomrogs que ces
diagrammes sont indépendants du temps de maturation (entre 15 et 25 jours) et de la tempére
de l'essai (entre 193K et 295K).
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C. RECAPITULATION : ETAT DES LIEUX VIS-A-VIS DE NOTRE
PROBLEMATIQUE

A partir de cette étude bibliographique, nous pouvons effectuer un état des lieux de
connaissances sur les microstructures, la précipitation, le durcissement et la plasticité des allic
7000 au cours des étapes de revenu :

* Microstructures :

* Trés bonne connaissance des différentes phases en présence
* Trés bonne connaissance des conditions d'apparition de ces phases

« Connaissance plus limitée de la répartition spatiale de ces phases en fonction c
différents types d'hétérogénéité héritées de la gamme de transformation

* Cinétiques de précipitation :

* Bonne connaissance des cinétiques de précipitation homogene et des mécanismes qt
gouvernent (trempe, lacunes, réversion, ...)

» Connaissance limitée de la précipitation en présence de dislocations :
- soit trop spécifique (croissance d'un précipité isolé sur une dislocation)

- soit trop technologique (on essaie tous les traitements thermomécaniques jusqu'a
qu'on trouve le bon)

» Modélisation de la précipitation et du durcissement :

e Bonne connaissance de tous les phénomeénes individuels de précipitation et
durcissement structural

* Il manque une approche intégrée permettant de décrire un revenu dans son ensemble
* Plasticité :
* Bonne connaissance qualitative de la plasticité et de I'écrouissage en fonction de I'état

précipitation
« Il manque une connaissance plus quantitative
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CHAPITRE I

Matériaux et techniques expérimentales

Dans ce chapitre, nous présenterons tout d'abord les matériaux que nous avons utilisé dan
travail, et les traitements thermomécaniques que nous leur avons fait subir.

Puis nous présenterons les différentes techniques expérimentales que nous avons utilisées
caractériser ces matériaux, en les divisant en trois familles :

- Méthodes d'investigation de la structure locale (microscopies optique et électronique, son
tomographique atomique).

- Méthodes d'investigation de la structure moyenne (diffusion centrale des rayons X, calorimét
différentielle, résistivité, texture).

- Méthodes d'investigation des propriétés mécaniques (microdureté, essais de traction).
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A. MATERIAUX ET TRAITEMENTS THERMOMECANIQUES

A.1l. Matériaux

Le matériau commun aux différentes études menées dans le cadre du CPR "Alliages
Durcissement Structural” est un alliage Al-Zn-Mg-Cu appelé 7010. Cet alliage industriel e
notamment utilisé dans les téles fortes pour les voilures des avions civils. Il contient comn
éléments principaux d'addition du Zinc, du Magnésium et du Cuivre (Tableau II.1). D'autre par
il contient 0.1% de Zirconium, dont le réle est de former des dispersoides anti-recristallisant
Enfin, il contient environ 0.1% de Fer et 0.1% de Silicium en tant qu'impuretés.

Dans le cadre de notre étude, nous avons également étudié un alliage ternaire Al-Zn-Mg, don
composition hors cuivre est proche de celle du 7010. Cet alliage comporte également
Zirconium, et contient moins de Fer et de Silicium. Le but du choix d'un alliage ternaire éta
double : tout d'abord il s'agissait d'étudier l'influence de la teneur en Cuivre sur les mécanisn
de précipitation. En effet, ceux-ci sont qualitativement proches dans les alliages ternaires
quaternaires de la famille 7000, mais quantitativement trés différents. D'autre part, I'étude de «
deux alliages permet de traiter simultanément le point de vue industriel (par les propriétés d'
alliage utilisé en pratique) et le point de vue fondamental (par les propriétés d'un alliage pl
simple, plus facilement interprétables et modélisables).

Elément Zn Mg Cu Zr Fe Si
Ternaire 6.1/2.73 ] 2.35/2.63 <0.1 0.1 <0.1 <0.1
7010 6.5/3.06| 2.3/2.4 | 1.5/0.68 0.1 0.1 0.1

Tableau 1.1 : composition des alliages (en posatomiqug!

A.2. Traitements thermomécaniques

Avant de nous parvenir, ces matériaux ont subi un traitement thermomécanique complexe. Ce
ci comprend, apres la coulée, un traitement d'homogénéisation, puis divers laminages a chi
puis a froid. C'est apres cette étape que nous avons obtenu le matériau, sous forme de tbles
mm d'épaisseur, dans un état écroui résultant d'un dernier laminage a froid. Ainsi, dans la st
nous n‘avons étudié que les propriétés rattachées directement au traitement de précipitation, ¢
a-dire a partir du traitement de mise en solution et recristallisation.

1 On rappelle que pour un alliage quaternaire de compositions massigeR@oids atiomique, Za composition
atomique de I'élément 1 est dommée par :
— Cl ZZ Z3 Z4

212, 25~ |(1-C)(21 - Z4) - 24]|22C4(25 - 24) + 23Co (22 - 24)| - (2. - 24) Z:24C,

X1
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Figure 1.1 : Traitement thermomécanique des alliages de type 7000
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Figure 1.2 : Traitements thermomécaniques que nous avons effectués

» La mise en solution se fait dans un four a air a la température de 475°C pendant une heure.
but de cette mise en solution est double : d'une part, avoir apres la trempe la totalité des élém
en solution solide, et d'autre part obtenir une structure granulaire bien contrélée (fractic

recristallisée, taille de grains, etc...).

* Nous avons ensuite trempé le matériau suivant différentes procédures : soit une trempe a I
froide, soit une trempe air, I'échantillon étant placé entre deux plaques de 3 mm d'épaisseur
d'assurer une bonne homogénéité de refroidissement dans I'épaisseur de la téle (voir figure
pour la courbe de refroidissement dans ce cas). De plus quelgues trempes a vitesse contrélée

été effectuées au laboratoire LSG2M a Nancy, a des vitesses de 2°C/s et 30°C/s.
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Figure 11.3 : Courbe de refroidissement lors d'une trempe air. La vitesse de refroidissement initiale est environ de
2°Cls

 La deuxiéme étape du traitement que nous avons appliqué a nos alliages est le détensionnen
Celui-ci a été effectué par un essai de traction, effectué environ 10 minutes apres la trempe (1
apres le début de la trempe dans le cas de la trempe air, en raison de la faible vitesse
refroidissement). Nous avons choisi une vitesse de déformation dé &14,0et contrélé la
déformation a l'aide d'un extensometre. Ainsi, la précision sur la déformation atteinte lors c
détensionnement est environ £0.1% (en valeur absolue). Notons qu'il s'agira toujours pour
détensionnement d#éformations plastiques et non totales.

Nous avons ensuite systématiquement effectué une maturation de 3 jours a température ambi
avant de procéder a un revenu a plus haute température. Cette valeur a été choisie de fa¢
effectuer les revenus a partir d'états stabilisés et donc a la fois reproductibles et proches
conditions industrielles.

Nous avons enfin suivi la cinétique de revenu a 160°C en traitement monopallier, par souci
simplification. Nous avons varié la vitesse de montée en température entre 30°C/h et rap
(entrée en four chaud, montée de I'ordre de la minute). La vitesse lente de montée en tempére
a permis de tester des conditions de quasi-équilibre, proches des conditions industrielles
revenu (montée en température de I'ordre de 15°C/h). La montée rapide a permis d'étudier
conditions moins favorables a la précipitation.
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B. METHODES D'INVES TIGATION DE LA STRUCTURE LOCALE

Le premier type de techniques d'investigation que nous avons utilisés concerne la caractérisa
locale des microstructures. L'utilisation de ces techniques nous permettra de bien connaitre
mécanismes de précipitation dans nos alliages, c'est-a-dire la nature, morphologie, répartit
spatiale et composition de cette précipitation.

Pour cela, nous avons étudié la microstructure a plusieurs échelles : tout d'abord a I'éch¢
meésoscopique, par microscopie optique et mesure des textures, puis a I'échelle microscopic
par microscopie électronique, et enfin a I'échelle atomique, par sonde tomographique.

B.1. Microscopie optique

Dans notre étude, nous avons utilisé la microscopie optique afin de déterminer la structt
granulaire aprés le traitement de mise en solution, c'est-a-dire fraction recristallisée et tailles
grains.

Les joints et sous-joints de grains sont révélés grace a une attaque orthophosphorique effec
sur les échantillons polis. Cette attaque révélant les précipii€gst nécessaire de la faire sur
un état revenu qui favorise la précipitation intergranulaire. Nous avons effectué les observatic
en microscopie optiqgue aprés une mise en solution, une trempe eau et un traitement immeédia
24h a 200°C.

La solution d'attaque comporte 10% d'acide orthophosphorique dilué dans I'eau. L'attaque se
a 50°C pendant 1 a 10 min.

B.2. Microscopie Electronique en Transmission

Nous avons utilisé la microscopie électroniqgue comme outil de caractérisation de |
microstructure (essentiellement de la précipitation) apres divers traitements thermomécaniques

Les lames minces ont été prélevées dans le plan de laminage. Contrairement a I'étude déta
des microstructures de déformation, ou ce sens de prélévement n'est pas adapté, dans le ci
I'étude de la précipitation, le sens de prélevement n'est pas d'une importance capitale. En effe
I'échelle sub-granulaire, la précipitation peut étre considérée comme presque isotrope.

Les tbles sont d'abord découpées a l'aide d'une scie diamantée, puis polies mécaniguement ju:
une épaisseur de 100 a 150 um avec des papiers abrasifs SiC. De cette tdle amincie sont pré!
des disques de 3 mm de diametre par découpe abrasive ultrasonore.

Ces disques sont enfin percés par voie électrochimique (amincisseur a double jet Tenupol). N
avons utilisé une solution composée de 1/3 d'acide nitrique (de concentration 68%) et de 2/3
méthanol. Nous avons maintenu la solution a une température d'environ -20°C a l'aide d'un b
externe de méthanol refroidi a lI'azote liquide. Le courant dans le Tenupol était ajusté autour
15V de facon a obtenir un courant de 250 mA.

Nous avons effectué I'observation de ces lames sur un microscope JEOL 200CX fonctionnar
200KV et sur un microscope JEOL 3010 fonctionnant a 300kV.
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B.3. Sonde Atomique Tomographique

Dans le cadre d'une collaboration avec I'Université de Rouen, des mesures de sonde atomi
tomographique ont été réalisées par A. Bigot afin de déterminer la composition des précipités c
nous avons rencontrés. Le but de cette collaboration était essentiellement de tester dans qut
conditions les différentes techniques expérimentales permettant une détermination de la taille
de la composition des précipités (MET, RX, SAT), donnent des résultats cohérents.

[ ] R A

Microchannel Position-sensitive
L plates detector

VO‘ZV _p. L ._LtAl

Specimen

Figure 11.4 : Principe de la sonde tomographique atomique (d'aprés Blavette et al. 1993)

On peut voir sur la figure 1.4 le principe de la sonde atomique tomographique (Blavette et ¢
1993, Blavette et Menand 1994) :

* Tout d'abord on fabrique une pointe tres fine du matériau (dans notre cas par polissa
électrolytique) : le rayon de pointe obtenu est de I'ordre de 10 a 50 nm.

 La pointe est mise dans le vide €LPa) sous une tension de 5 a 20 kV. On superpose a‘cett<
tension des pulses de 1 & 5 kV d'une durée de 10 ns environ (durée de montée <1 ns). A ch:
pulse une "couche" d'atomes est arrachée de la pointe.

» La nature des atomes arrachés est obtenue par spectrométrie de masse a temps de vol en
pointe et un détecteur 2D composé de 10x10 anodes.

» Chaque atome arrivant sur le détecteur cause une décharge d'électrons sur plusieurs anode
position de lI'atome dans la pointe est déterminée a partir de la répartition de ces décharges dai
détecteur 2D.

- Une distance d'1 A correspond a une distance de 1 mm sur le détecteur.
- A chaque pulse environ 800 atomes peuvent étre analysés grace a une électronique a 1 Gl

A partir de ces mesures on peut reconstruire le volume de I'échantillon en 3D avec un contra
chimique, et ainsi déterminer la composition, taille et fraction volumique d'éventuels précipité
(Figure I1.5).
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Figure I.5 : Exemple de cartographie chimique obtenue sur l'alliage ternaire (seuls les atomes de soluté sont
représentés)
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C. METHODES D'INVESTIGATION DE LA STRUCTURE
MOYENNE

Le deuxieme type de techniques d'investigation que nous avons utilisé concerne la caractérisa
moyenne des microstructures. En d'autres termes, nous avons utilisé des techniqt
expérimentales qui permettent de caractériser un nhombre important d'entités par des grand:
moyennes. Dans notre cas, ces entités sont de deux sortes :

- D'une part, les grains ont été caractérisés par leur texture cristallographique, avec comme bt
détermination du facteur de Taylor.

- D'autre part, les précipités ont été caractérisés par la Diffusion Centrale des rayons X,
Calorimétrie Différentielle a Balayage et la résistivite.

C.1. Diffusion Centrale des Rayons X aux Petits Angles

Lorsqu'il s'agit d'étudier quantitativement les cinétiques de précipitation dans des alliages tels (
les alliages Al-Zn-Mg-Cu, la diffusion Centrale des rayons X s'impose comme une techniqt
privilégiée. En effet, elle présente plusieurs avantages importants :

- Le rayon des phases pouvant étre étudiées par cette méthode est compris entre quelques
environ une centaine d'A. Ce sont des tailles trés bien adaptées a I'étude des alliages Al-Zn-)
Cu, pour lesquels le rayon de transition cisaillement / contournement, correspondant au pic
durcissement, est autour de 30 A.

- Le "contraste” (i.e. la différence de densité électronique) apporté par la précipitation des pha:
durcissantes est trés fort, grace a l'importante différence de numéro atomique entre Zn et
d'une part, et Al et Mg d'autre part.

- Les temps caractéristiques de revenu (de I'ordre de I'heure jusqu'a la centaine d'heures) sont
adaptés a des études in-situ.

C.1.1. Préparation des échantillons

L'épaisseur de I'échantillon est ajustée de telle fagcon que sa transmission soit environ-‘égale a
Cette transmission constitue le meilleur compromis pour avoir suffisamment d'interactior
rayons X - électrons pour générer un signal intense et pour que ce signal ne soit pas trop abs
par I'échantillon lui-méme. La relation entre transmission aux rayons X et épaisseur se fait
I'intermédiaire du coefficient d'absorption massique des différents éléments d'alliage :

Tr =ex . %D eD avec %D = C%D [11.1]
pET_ E palliage E DE éle’n%}nts i H .

dliage aliage

Tr est ici la transmission de I'échantillqip/p) est le coefficient d'absorption massique, e est
I'épaisseur de I'échantillop,est la masse volumique de l'alliage, elaConcentration massique
en élément i.
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Pour les deux longueurs d'onde que nous avons utilisées, les coefficients d'absorption massique

pour les différents éléments sont les suivants (en cm?/q) :

Elément Al Zn Mg Cu Zr Fe
(mr)154A | 486 | 603 | 386 | 529 | 143 308
(mr)149A | 442 | 549 | 351 | 482 | 1311 | 284
Ce qui donne pour nos deux alliages:
Alliage (mir) 1.54 A | (mir) 1.49 A r
Ternaire 49.4 45 2.78
7010 49.5 45.1 2.8

Les échantillons sont tout d'abord polis mécaniquement jusqu'a 120 um environ. Ils sont ensuite
électropolis dans une solution composée de 1/3 d'acide nitrique concentré a 68% et de 2/3 de
méthanol, de fagon a éliminer les zones écrouies par le polissage mécanique. Cette solution est
refroidie par de I'azote liquide jusqu'a -20°C environ et I'électropolissage est effectué a une
tension de 10 &4 15V. L'épaisseur finale idéale de I'échantillon est environ de 80 pm.

C.1.2. Appareillages

C.1.1.a) Ligne du laboratoire

:60

: | Anticathode

| Contréleur de température

Enceinte sous vide

Filtresdu
faisceau direct

- Filtre B e “ A
P Fentes
préliminaire

coIIimatrice;l D L]
Echantillon Puits

(TT}) HY

{bna) ez

Figurell.6 : Schéma de principe du dispositif de diffusion centrale des RX du laboratoire
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-

Figure 11.7 : photographie de la ligne de diffusion centrale au laboratoire

Nous avons effectué la grande majorité de nos mesures sur la source de rayons X du laborai
(Figures 11.6 et 11.7). Bien que peu puissante (maximum d'intensité de I'ordre des RX/&),

elle dispose d'un détecteur ayant une trés bonne définition et est équipée d'un four, ce qui per
d'effectuer des expériences in-situ.

Le générateur de Rayons X est constitué d'une anticathode en Cuivre maintenue sous une ter
de 20 kV. Un filtre de Nickel est placé en sortie de la source de facon a éliminer les rayons
"indésirables". Ceux-ci sont constitués principalement par la radutCuivre et le rayonnement

de Brehmstrahlung dans le domaine proche de la ragukCuivre (1.1 & 1.54 A), les rayons X
de plus haute énergie étant éliminés par la fenétre en énergie du détecteur. De ce fait, le flw
rayons X est quasi-monochromatique de longueur d'onde 1.5%/R 2.10%), correspondant a

la raie K, du Cuivre. Le faisceau est limité par des fentes collimatrices qui lui donnent une taill
de 1mm par 0.2mm au niveau de I'échantillon.

L'appareillage est utilisé en deux modes : dans le mode de mesure, le puits est positionné
centre du faisceau pour en éliminer la partie la plus intense correspondant au faisceau non di
et qui pourrait endommager le détecteur. Il n'y a aucun filtre supplémentaire dans le chemin
faisceau. Dans le mode de calibration, on retire le puits et on met 9 filtres de Nickel. Ceci pern
de calculer l'intensité du faisceau incident ainsi que la transmission de I'échantillon..

Les rayons X sont mesurés a l'aide d'un détecteur a gaz, situé a 295 mm de I'échantillon, d'
résolution de 100 um et d'une taille de 5 cm. Celui-ci est équipé d'une sélection en énergie
permettant de ne mesurer que les rayons X de la longueur d'onde choisie, a £15%. Cette déte(
en énergie est fondamentale car le faisceau n'est pas strictement monochromatique. Compte
des paramétres expérimentaux, I'éventail de vecteurs d'ondes que nous avons pu suivre
[0.02,0.6] At

Le porte-échantillons est relié a un régulateur en température pour les mesures in-situ
chauffage. Le thermocouple mesurant la température est placé a proximité de I'échantillon, d:
le corps du porte-objet. La mesure est ensuite compensée pour la soudure froide, ce qui donn
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niveau du thermocouple une précision d'au moins 0.5°C. Le chauffage est effectué gréce a un
bobinage a |'extérieur du porte-objet. Nous avons cependant noté un écart entre la température de
I'échantillon et |la température mesurée par le thermocouple. Nous avons donc réalisé une
calibration de latempérature par des essais en four externe couplés a des essais in-situ.

C.1.1.b) Ligne D2AM aI'ESRF

Pour un probleme particulier nécessitant des temps de comptage trés courts (précipitation
dynamique), nous avons utiliseé la ligne D2AM de rayonnement synchrotron (ESRF). Le
dispositif expérimental est dans le principe similaire au dispositif de celui de notre laboratoire
(Figures11.8 et 11.9). Les différences principal es sont les suivantes :

- Lalongueur d'onde que nous avons utilisée est de 1.492 A. Issu d'un double monochromateur,
le faisceau est trés monochromatique (dl /I » 1.4 104).

- Lataille du faisceau au niveau de |I'échantillon est environ de 200 pm x 200 pm.

- Ladistance entre I'échantillon et |e détecteur est de 900 mm. Cependant, le détecteur ayant une
moins bonne résolution spatiale (»300 um) et étant de plus grandes dimensions (20 cm) que celui
de notre laboratoire, le domaine de vecteurs d'onde balayé est sensiblement |le méme.

- Le faisceau est beaucoup plus brillant : I'intensité (monochromatique) est environ de 101t RX/s.
Ains une excellente statistique est obtenue avec des temps de comptage de I'ordre de 10 min, y
compris pour des précipités de trés petite taille.

- La mesure de la transmission ne se fait pas directement, mais au moyen de deux compteurs a
scintillation (moniteurs) récoltant une fraction fixe du faisceau, diffusée par des films de kapton
(voir schéma). Cette méthode ne permet pas par contre de faire une mesure absolue de I'intensité
du faisceau incident, et celle-ci a éé déduite grace ala mesure d'un échantillon étalon.

CABANES OPTIQUE et INTERMEDIAIRE

\ Monochromateur 1

>\ Si (111)

Source

( »20 métres) Miroir 2 | | Faisceau focaliseé sur

I'échantillon

Fentes S2
et S3

Fentes S1

\
Monochromateur 2
S (111)

Figurell.8 : Schéma de principe delaligne D2AM a I'ESRF : dispositifs optiques initiaux permettant d'obtenir un
fai sceau monochromatique focalisé sur |'échantillon.




66 Chapitrell

CABANE EXPERIMENTALE

Moniteur 1 Moniteur 2

Détecteur

| P ' Echantillon : :
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| kapton pour
moniteur

L'ensemble de la ligne est sous vide

Figurell.9: Schéma de principe de la ligne D2AM a I'ESRF : Dispositif de diffusion centrale

C.1.3. Normalisation

Il est nécessaire de procéder a plusieurs étapes avant d'obtenir un spectre normalisé a partir du
spectre brut :

 Calcul de la transmission de I'échantillon. Celle-ci est donnée par la formule suivante (cas de
I'expérience du laboratoire) :

|9Ni _ |8Ni+Co

ech ech

direct direct

les différentes intensités correspondent au faisceau filtré d'une part par 9 filtres de Nickel et
d'autre part par 8 filtres de Nickel et un filtre de Cobalt. C'est la méthode des filtres balancés (dite
de Ross). Le Cobalt arréte la plupart des rayons X de la K, du Cuivre et laisse passer
sensiblement la méme quantité de rayons X des autres longueurs d'onde que le filtre de Nickel.

* Mesure de l'intensité du faisceau incident. Cette mesure est importante car elle permet de
normaliser I'intensité mesurée. Ceci n'a pas d'importance pour la mesure des tailles des précipités,
mais est nécessaire pour avoir acceés a la fraction volumique, par exemple. Cette mesure est par
contre délicate, car il est nécessaire de mesurer la transmission des 9 filtres de Nickel. Pour cela,
on mesure séparément la transmission de chaque filtre, les 8 autres filtres étant présents, de la
méme maniere que ci-dessus. Il est necessaire de faire une correction de temps mort. La
transmission totale est alors le produit de toutes les transmissions. La précision relative sur la
transmission d'un filtre est d'environ 0.2%. Ceci fait une précision denviron 2% sur la
transmission de I'ensemble des filtres. Cependant, en raison d'autres erreurs systématiques non
prises en compte (par exemple mauvais comptage des X durs), la précision n'est sans doute pas
meilleure que 5%.

 Soustraction du bruit de fond : On mesure le signal sans échantillon, que I'on soustrait (en
tenant compte de la transmission de I'échantillon) du signal avec échantillon.

» Soustraction des signaux non représentatifs de la précipitation. Le premier provient de
I'intensité diffusée par la solution solide désordonnée. Celle-ci, appelée intensité de Laue, est
constante sur tout le spectre. La deuxieme provient de la non-monochromaticité du faisceau : les
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rayons X les plus énergétiques excitent la fluorescence du Zinc, provoquant un signal constant
rayons X sur tout le spectre, que I'électronique du détecteur n'arrive pas a €liminer (longue
d'onde trop proche de la longueur d'onde utilisée).

Ces signaux sont aisés a soustraire lorsque les précipités sont de grande taille. En effet, le si
dd aux précipités est alors intense, dans un intervalle restreint de vecteurs d'ondes. Par cor
dans les premiers stades de la précipitation, il est difficile de distinguer ces bruits de fond «
signal di aux précipités. Apres des mesures dans de tels états, nous avons donc chauffé in
I'échantillon de fagon a mesurer l'intensité de Laue et de fluorescence sur un état sur-vieilli.

- Calcul de l'intensité normalisée. Celle-ci s'exprime par :

lmes(@) 1
1(q) =75 [11.3]

|&ret r2dQtre
g est le vecteur d'onde (14inB/ A), 1(q) est l'intensité normalisée par unité de volume au
vecteur d'onde g,,lsest le nombre de rayons X détectés dans l'angle sdliderdcps)) . est
I'intensité du faisceau incident (en cps), tr et e sont la transmission et I'épaisseur de I'échantill
et r, est le "rayon de I'électron”, donné par :

2
=t <281 10%cm [11.4]
4rtm,

C.1.4. Interprétation des données

C.1.4.a) Principes généraux

La diffusion Centrale des Rayons X repose sur la différence de densité électronique existant e
une ou plusieurs phases et le milieu qui les entoure (Glatter et Kratky, 1982).

Considérons tout d'abord le cas d'une particule isolée dans le vide. Les électrons de cette parti
interagissent avec le rayonnement incident, chaque électron se trouvant au centre d'une ond
diffusion cohérente (diffusion Thomson). L'intensité de cette onde décroit avec l'angle c
diffusion a cause de l'extension spatiale des électrons de la particule. Pour une particule se
cette intensité est minimale lorsque les interférences sont destructives, i.e. lorsque la différel
de chemin maximale dans la particule est proche de la longueur d'onde des rayons X incide
(voir schéma). L'angle a partir duquel cette condition sera remplie sera d'autant plus grand qu
rayon de la particule est petit. Ainsi une grande particule donnera-t-elle lieu a une diffusic
intense a trés petits angles, et une petite particule a une diffusion plus étendue. La quantificat
de cette dépendance angulaire de la diffusion permet d'accéder aux tailles caractéristiques
particules.

Une premiére hypothése fondamentale du calcul de diffusion centrale est que l'intensité diffus
par les électrons d'un atome dans toutes les directions est constante, et simplement reliée
moyenne de la densité électronique locapér)(= 3 x,(r)Z, /v (x; étant la composition
atomigue en élément i) si on ne tient pas compte de I'effet anomal). En effet, la diffusion ai
petits angles n'est sensible qu'aux distances interatomiques et ne dépend donc pas
I'arrangement atomique local.

Dans le cadre de cette approximation, l'intensité diffractée a un vecteur d'ondelq s'écrit

1(q) =IH pP(r) e’ av [11.5]

1 Ces intensités sont des intensités par unité de volume (qui sont les entités mesurées), et non pas par atome
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ou p*(r) est la fonction d'auto-corrélation du rayon r, caractéristique de la structure de I'obje
diffractant :

bz(r):%J'ﬂp(R) p(r +R) dV [11.6]

Généralement on introduit une nouvelle fonction d'autocorrélation qui exprime I'écart a la vale
moyenne de la densité électronique (la soustraction d'un terme constant dans I'expression de
n'influe pas sur le résultat) :

TN 5 -
y(r)=(p(r)=p)" = p*() - p° [11.7]

Si le systéme est isotrope on peut alors simplifier I'expression I1.5 :

(@)= [amraryr) ST 18]
qr
0
soit par transformée de Fourier inverse :

v0=5 [o1@ % dq [1.9]

C.1.4.b) Intensité intégrée

L'expression ci-dessus devient particulierement simple pour r=0. Dans ce cas la fonctic
d'autocorrélation n'est sensible qu'a la densité électronique de chaque site, et non pa
I'arrangement des atomes entre eux. On appelle intensité intégrée l'invariant suivant :

lo =J'q2I(q) dq [11.10]

Dans le cadre d'un modéle a deux phases (i.e. une phase précipitée comprise dans une matric
densités électroniques respectipgset p,, et de fractions volumiqug &t (1-f)), y(0) s'exprime
simplement par :

Vo= J (p-P)dv = (p, ~p,) 1, (1-1,) [1.11]

L'intensité intégrée s'exprime alors simplement en fonction de la différence de densit
électronique entre le précipité et la matrice et la fraction volumique de précipités :

o =212(p, = p,) T, (1-1,) [11.12]

Ainsi, si on connait le contraste électronique entre les deux phases, la mesure de l'inten:
intégrée permet d'obtenir la fraction volumique précipitée. Malheureusement, ce contraste dép:
fortement de la composition chimique des précipités, qui est généralement mal connue.

C.1.4.c) Rayon de Guinier

Dans la partie centrale de la diffusion, un développement en série de l'intensité aboutit
I'approximation de Guinier :
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) 2R2
1(a) = (&) Vexpg-q?)gE [11.13]

Dans le cas d'une répartition monodisperse de particules spheériques, le rayon de giration
simplement relié au rayon R des sphéres pgr;R/5R.

R8
Plus généralement, il est défini parg.:R\ ER% : [11.14]
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Figure 11.10 : Evolution du tracé de Guinier au cours d'un revenu in-situ & 160°C réalisé sur le 7010 trempé a l'eau

gardé trois jours a température ambiante. La montée en température est obtenue en 2 minutes environ. Les fits |

Guinier sont tracés sur les graphes. a) aprés trois jours a température ambiante; b) aprés 30 min a 160°C; c) apre¢
2h20 a 160°C; d) aprés 92h a 160°C

Dans le cas général, le rayon de Guinier est plus sensible aux grandes dimensions des préci
et représente donc une borne supérieure de la taille de ceux-ci. Pour des précipités s’écartant
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notablement de la forme sphérique, on peut accéder a plusieurs tailles caractéristiques si |
connait leur forme (plaguettes, batonnets, ...).

La validité de I'approximation de Guinier n'est valable en toute rigueur que pouk<.R.
Cependant, en pratique cette approximation est valable au-dela de cette limite. L'étude
I'ensemble de nos spectres montre que l'intervalle dgsyRlequel la mesure du rayon de
Guinier doit étre faite est 0.8 < ¢.R 2. La méthode pour obtenir le rayon de Guinier est alors
une premiere estimation graphique de celui-ci (dans un plot dit de Guinier, représentant In(l)
0?), puis une régression linéaire sur l'intervalle 0,8.R.R,, puis on recommence sur le nouvel
intervalle obtenu jusqu'a atteindre une convergence. De cette maniere, on est certain d'obtenir
résultats cohérents entre eux (Figure 11.10).

Cependant, dans certains cas on ne peut appliquer I'approximation de Guinier a un spectre,
termes de degré supérieur du développement en série devenant trop importants. C'est notam!
le cas lorsque la dispersion en taille des précipités est tres grande. Nous avons rencontré ce
dans les matériaux prédéformés puis revenus, car a la précipitation fine et homogene vient
superposer une précipitation plus grossiere. Dans quelques cas tres particuliers (figure 11.11a),
deux familles de précipités peuvent étre différenciées. Par contre, dans la grande majorité des
les tailles de ces deux populations de précipités ne sont pas suffisamment différentes pi
pouvoir étre séparées sur un tracé de Guinier, qui montre alors une concavité continue (fig
[1.11b). Dans ce cas il est impossible d'appliquer l'algorithme de convergence exposé ci-dessu:
il est nécessaire de caractériser la microstructure par d'autres parametres.

Intensité (A%

1000 o | | ] | | ] 1000 LI I L I LI I L I LI I L E
a) Alliage ternaire + 10 A b ) Alliage ternaire + 10
30 minutes & 160°¢ e 20 heures & 160°C]
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Figure 11.11 : Alliage ternaire : tracés de Guinier pour un alliage ternaire déformé 10%, mari 3 jours a température

ambiante, puis revenu a) 30 minutes a 160°C et b) 20 heures a 160°C. Dans le premier cas on peut distinguer le

précipités situés sur les dislocations des précipités dans le volume par leur taille. Dans le deuxiéme cas, ce n'est |
possible.

C.1.4.d) Rayorle Porod
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L'intensité diffusée a de plus grands angles dépend essentiellement de la structure fine di
particule. Un développement en série de l'intensité montre que l'intensité suit asymptotiquem
une loi en 1/¢(loi de Porod) que I'on peut relier a la surface des précipités :

I(q) O {I], - 2m(np)° ql fVS [11.15]

que l'on peut réécrire :

I(a) O /1), - r[(1| S)V ql [11.16]

On peut en déduire une longueur caractéristique de la microstructure, appelée rayon de Porod
v 3 lim(i@.a?)
R, =—= _ [11.17]
S T[(l—fv) Il(q) quq
0

C.2. Calorimétrie Différentielle a Balayage
C.2.1. Principe et appareillage

La Calorimétrie Différentielle a Balayage permet de mesurer les libérations ou absorptior
d'énergie qui ont lieu dans un échantillon lorsqu'on lui fait subir un cycle thermique. On pet
ainsi accéder a plusieurs types de modifications de la microstructure d'un matériat
transformations de phases (exothermique pour une précipitation, endothermique pour u
dissolution), restauration et recristallisation (exothermique).

Méthodes de DSC
gaz neutre
i Chauffage
() -~ Echantillon Ql\ .
/AQ mesure Echantillon Référence

Q2 T
gaz neutre 1o T()

Référence \ /

(méme masse) AT mesuré

Montage en Calorimétrie Différentielle Montage en Analyse Thermique Différentiell¢

Figure 11.12 : Appareillages de DSC utilisés

Deux méthodes permettent de mesurer le flux de chaleur (figure 11.12). Pour la premie
(Calorimétrie différentielle a balayage proprement dite) on dispose de deux fours indépendat
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dans lesquels on place d'une part I'échantillon, et d'autre part un échantillon de référence ayal
méme capacité calorifique que I'échantillon mais ne présentant pas de transformations dan
gamme de températures utilisée (Aluminium pur 5N dans notre cas). On enregistre la différen
de flux de chaleuAQ nécessaire pour maintenir a la méme température I'échantillon et I
référence, température imposée par le cycle thermique.

Pour la deuxieme méthode (Analyse Thermique Différentielle), I'échantillon et la référence sol
placés dans la méme enceinte, chauffée de facon a suivre le cycle thermique imposé. On me
la différence de température entre deux thermocouples placés respectivement sous I'échantillc
la référence. De c&T on remonte alQ par une calibration de I'appareil.

Schématiquement, I'ATD est mieux adaptée pour des montées en température trés rapides
effet, pour cette technique la mesure provient d'un écart de température entre les deux matéri
qui s'ajuste tres rapidement, méme si la précision sur la rampe en température globale (et d
sur la quantité de chaleQ(t) apportée au dispositif) n'est pas tres bonne. Lors d'un essai tre
lent, par contre, la différence de température entre les deux échantillons étant trés faible, elle
difficilement mesurable. Inversement, la méthode DSC est mieux adaptée a des tests tres le
(comme les tests a 0.5°C/min que nous avons effectuées).

Nous avons utilisé les deux méthodes (DSC au laboratoire LSG2M a Nancy, ATD au LTPCM
et pu vérifier que les résultats obtenus sont identiques. Les vitesses de montée en température
ont été utilisées sont 0.5°C/min et 5°C/min.

Les informations que l'on peut obtenir d'un thermogramme DSC sont de deux ordres : to
d'abord, qualitativement, les types et températures de transformation, ensuite, quantitativeme
I'énergie totale d'une réaction, par intégration d'un pic exo- ou endo-thermique.

C.2.2. Interprétation et reproductibilité

Pour obtenir un thermogramme DSC, il suffit de soustraire au signal obtenu le signal de ligne
base obtenu a partir de deux échantillons d'Aluminium pur (Figure 11.13).

La reproductibilité des diagrammes DSC est excellente, comme le montre la Figure 11.14. |l €
pratiqguement impossible de distinguer entre deux diagrammes successifs. Cette reproductibi
est moins bonne dans le cas de la vitesse de montée en température a 0.5°C/min, car on atte
les limites de la détectabilité de l'appareil, et I'appareil de DSC se trouve alors sensible [
exemple a des variations de la température de la piéce. Les tests étant trés longs dans
condition (15h), on observe alors une dérive du signal DSC de la ligne de signal nul. Cepend:
les pics sont toujours visibles et les courbes exploitables qualitativement.
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Figure 11.13 : Obtention d'un diagramme DSC a partir de la ligne de base obtenue avec deux échantillons d'Al 5N
du signal brut obtenu avec l'alliage ternaire trempe eau, maturation trois jours a température ambiante. La vitesse
de montée en température est de 300°C/h
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Figure 11.14 : Reproductibilité du signal corrigé dans les mémes conditions que la figure 11.13

C.3. Résistivité

La résistivité d'un alliage dépend a la fois de sa température (contribution des phonons) et
défauts de la structure cristallographique tels que solutés, précipités, lacunes et dislocations. N
avons utilisé cette technigue expérimentale pour suivre in-situ I'évolution de la microstructu
lors d'essais de traction a des températures comprises entre 4.2K et 300K. Ces expériences ot
réalisées par Ludovic Le Sing et Marek Niewczas a McMaster University, Canada (Figure 11.15
L'échantillon est maintenu dans un gaz conducteur (ici Helium), lui-méme refroidi par un liquide
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qui peut étre de I'Helium liquide, de I'azote liquide ou bien tout simplement de |'air suivant la
température recherchée. La résistivité est mesurée par la méthode dite des 4 points en utilisant un
courant alternatif afin de saffranchir de la résistivité résiduelle des fils de contact. La résistivité
est corrigée pour tenir compte de la déformation de I'échantillon au cours du test.

L'interprétation des données de résistivité utilise généralement la loi de Matthiessen qui exprime
I"approximation gque les contributions thermique et des défauts sadditionnent linéairement :

r= r(T) + rdéfauts [I l 18]

Meﬁure‘} A {, A Courant incident

———_ récipients 70 ‘ 36

| — isolants

récipient ’
Hegad conducteur Yo
liguide de refroidissemertt
Azoteliguide
Appareillage Géométrie de I'échantillon

Figurell.15: Appareillage derésistivité in-situ (McMaster University, Canada)

La contribution de différents types de défauts a la résistivité a été estimée expérimentalement et
théoriquement par de nombreux auteurs. Fickett (1971) en afait la revue, et on peut donner les
valeurs spécifiques suivantes :

- Phonons : a300K rpj pur = 2.73 + 0.002 mA.cm [11.19]
- Lacunes: dr/dc, = 2.6 £ 0.5 MiV.cm / at% [11.20]
- Solutés:: dr/dcpmg » 0.46 mAN.cm / at% [11.21]

dr/dczn » 0.23 mMN.cm / at% [11.22]
- Didocations: dr/dr =3+ 1 1013 miM.cm3 [11.23]

La contribution des précipités est plus délicate a estimer. En effet, lorsgu'un alliage précipite, la
résistivité est modifiée par deux phénomenes compétitifs : d'une part elle est augmentée en raison
du pouvoir diffusant des précipités, d'autre part elle est diminuée en raison de |'appauvrissement
de la solution solide. La résistivité augmente lorsgu'on précipite des précipités de petite taille
(dont le pouvoir diffusant est grand), et diminue lorsgu'on preécipite des précipités plus gros.

On peut en effet observer une anomalie de résistivité dans les aliages Al-Zn-Mg aux temps
courts de traitement thermique, c'est-a-dire une augmentation initiale suivie d'une diminution
(voir par exemple Ceresara et Fiorini 1972).
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Hillel et co-auteurs (1975) ont développé un modéle permettant de rendre compte de I'anom:
de résistivité dans des alliages contenant des zones GP. Leur modele est basé sur la diffrac
des électrons par les zones GP : plus les zones GP sont petites, plus une fraction significative
électrons est diffractée, et plus la conduction est difficile. llIs donnent une expression serr
phénoménologique de I'évolution de la résistivité pendant la précipitation, comportant quelqu

parametres ajustables :
-1

_0 11 f 0
_ N + N 0 [11.24]
Mo +(C.—2ZN)r, 1,+(C,=ZN)r, + ZN*B
3a
0 gyl
ou fy =0+ 0 11.25
o EN_CEQ [11.25]

représente phénoménologiquement la fraction de la conduction perturbée par les zones GPs
a est proche de 2
N est le nombre d'atomes par zone GP

N, est le nombre d'atomes par zone GP a partir duquel la diffraction des électrons par la z(
devient anisotrope (N50)

r, est la résistivité intrinséque du matériau pur
r, est la résistivité spécifique du soluté
C, est la concentration atomique totale en soluté

Z=nC,v, (n : nombre de zones par unité de volumg, €ncentration en soluté de la zong; v
volume atomique) est une mesure normalisée de la densité de zones. ZN est la concentratiol
soluté qui a précipité dans les zones GP.

B est un parametre ajustable permettant de retrouver la bonne valeur du pic de résistivité

D'autres modeles ont été développés mais n'apportent pas le méme pouvoir de prédiction (
vient sans doute du nombre de parametres ajustables!). Guyot et Simon (1977), par exemple,
développé un modele ab initio avec un seul paramétre ajustable qui reproduit qualitativeme
I'anomalie de résistivité dans les alliages Al-Zn.

Toujours dans les alliages Al-Zn, Luiggi et co-auteurs (1980) estiment que la résistivité e
isotrope uniquement pour des zones dont la taille est inférieure a 4 A, et qu'au-dela la loi
Mathiessen n'est plus valable. Ils observent de plus que la loi HEW montre un bon accord a\
des données collectées en MET. Enfin, ils observent une décroissance de la résistivité lorsqu
rayon des zones GP dépasse environ 10A.

Application & nos alliages

Dans les alliages Al-Zn-Mg, Lendvai et co-auteurs (1976) mesurent une relation entre I'incréme
de résistivité aux temps courts de maturation et la fraction volumique des zonAs G5, lIs
indiquent qu'une fraction surfacique de 1% de zones GP apporte un incrément de résistivité de
nQcm.

Les mémes auteurs (Lendvai et al. 1977) ont aussi considéré la résistivité spécifique d
différents éléments de soluté dans ces alliages et obtiennent :

dr/dgyg = 0.6 uQ.cm/ at%
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dr/dczn = 0.3uQ.cm / at%
Enfin, Hillel et al. (1975) indiquent la résistivité spécifique pour les atomes de Cuivre :
dr/dcc, = 0.75puQ.cm / at%

Ces valeurs, déduites d'expériences menées directement sur les alliages Al-Zn-Mg, sont 1
proches des valeurs plus générales répertoriées par Fickett.

C.4. Texture

Les mesures de texture ont été réalisées par diffraction des rayons X a l'aide d'un gonfometre
sur un appareil Siemens Kristalloflex DN500. Les rayons X sont émis par une anode en Cuiv
Nous avons mesuré l'intensité des grains orientés selon deux types de plans cristallographiqt
{111} et {200}.

Les angles sont mesurés par pas de 5° entre 0 et 360%@bQret 85° pouy. Les intensités
mesurées sont ensuite corrigées du bruit de fond et de la défocalisation (a l'aide d'un échanti
de référence non texturé). Les figures de pbles complétes sont enfin recalculées de faco
obtenir la compatibilité entre les figures {111} et {200}.

Le facteur de Taylor est calculé a partir de la fonction de distribution des orientations (ODF)
l'aide d'une simulation de déformatiosms=1% par un modele autocohérent, puis compare a la
méme simulation sur une texture aléatoire.
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D. ESSAIS MECANIQUES
D.1. Microdureté

Dans un premier temps nous avons caractérisé les propriétés mécaniques de nos matériau»
microdureté Vickers. Cette technique, de part sa grande simplicité et rapidité, et de part la fail
quantité de matériau qu'elle requiert, est bien adaptée a une approche systématique et qualit:
des phénomenes métallurgiques.

Les échantillons sont préalablement polis a la pate diamantée 1 um. Les tests de microdureté :
effectués avec un poids de 500 g. 5 essais sont effectués pour chaque état. On prend en comj
valeur moyenne des deux diagonales de I'empreinte. La déviation starekirgénéralement de
l'ordre de 2 HV.

La dureté Vickers étant la technique par laquelle nous avons déterminé I'évolution d
caractéristiques mécaniques au cours du revenu, il est important de connaitre la relation el
microdureté et limite d'élasticité dans nos alliages en fonction de la microstructure : celle-
conditionne la valeur de l'interprétation des courbes de dureté. On peut voir sur la figure 1.1
que la microdureté et la limite d'élasticité sont corrélées de fagon a peu prés linéaire, la relat
étant proche de la relation habituedig,=3HV, et ceci pour des états métallurgiques tres variés
représentant tous les types de microstructure rencontrées ici.
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Figure 11.16 : relation entre microdureté et limite d'élasticité a 0.2% pour le ternaire et le 7010 pour une variété de
traitements de précipitation

D.2. Essais de Traction

La microdureté nous ayant renseigné sur I'évolution de la limité d'élasticité en fonction d
traitement thermomécanique, nous avons de plus effectué des essais de traction dans des
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bY

métallurgiques choisis de facon a caractériser les propriétés d'écrouissage en fonction de
microstructure.

Nous avons réalisé les essais de traction a vitesse de déformation imposée variant engrk 2.10
et 2.102 s1. Tous les essais de traction ont été réalisés dans le sens long de laminage.
déformation a été mesurée par un extensomeétre dans tous les cas. Dans les cas ou un
Portevin-Le-Chatelier est présent, ceci n'est pas nécessairement la bonne méthode. En e
lorsque la déformation a lieu par propagation de bandes le long de l'intégralité de la longueur
I'éprouvette, la déformation mesurée par I'extensometre n'est pas la déformation moyenne a-
instant, et la vitesse mesurée peut varier de deux ordres de grandeur suivant qu'une band
trouve ou non entre les mors de I'extensometre. Cependant, méme si pour une étude trés déte
(comme celle de la statistique de l'effet PLC ou bien la détermination précise de volum:
d'activation par des sauts de vitesse de déformation) cette procédure de mesure est insuffise
dans notre cas, c'est-a-dire la mesure des propriétés d'écrouissage sur I'ensemble de la courl
traction, la précision obtenue a été jugée satisfaisante. Nous avons également vérifié
reproductibilité des courbes de traction (Figure 11.17).
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Figure 11.17 : 7010 trempe eau, 4 expériences montrent la reproductibilité des essais

Dans le cas des essais en solution solide, il est important que le délai entre la trempe depui
mise en solution a 475°C et le début de I'essai soit le plus faible possible. Celui-ci a été fixé a
minutes.

Pour étudier I'écrouissage des matériaux, il est nécessaire d'obtenir des valeurs fiables du 1
d'écrouissag® lors de la déformation. Ce taux d'écrouissage étant la pente de la courbe «
traction, il est impossible de le calculer a partir des données brutes de déformation, notamm
lorsque celle-ci présente des instabilités de type PLC. Nous avons donc effectué des i
polynomiaux des courbes de traction, puis dérivé ces fits (Figure 11.18). Lorsque le fit reproduit
courbe de traction a la précision de la mesure pres, on peut considérer que la précision maxin
sur la mesure du taux d'écrouissage est atteinte, et donc que la forme mathématique particul
du fit (polyn6bme) n'importe pas.
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Figure 11.18 : a) Courbe brute de traction et fit polynomial (ici pour I'alliage ternaire en solution solide) b) Courbe
d'écrouissage obtenue a partir du fit polynomial.
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L'écrouissage est alors représenté en fonction de la contrainte moins la limite élastique pris
0.2% de déformation. Cette représentation en diagran®iesocp,) permet d'une part de
comparer directement |'écrouissage de matériaux ayant une limite élastique tres différente
d'autre part de tester des modéles classiques d'écrouissage (type Kocks-Mecking).
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CHAPITRE I

Microstructures

Le but de ce chapitre est de décrire les différents types de microstructures que nous av
rencontré dans nos alliages, et ceci a plusieurs échelles : depuis I'échelle mésoscopique (taill
grains, texture) jusqu'a I'échelle microscopique (précipitation). Pour chaque type d
microstructure, deux aspects nous intéresseront plus particulierement : sa nature et sa répart
spatiale.

L'ordre que nous suivrons pour cette description s'inscrit dans la logique de la gamme
transformation : nous présenterons tout d'abord les microstructures que I'on peut rencontrer aj
la trempe, puis celles qui sont développées au cours des différents revenus.
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A. STRUCTURE GRANULAIRE

Dans cette partie nous décrirons la structure granulaire de nos alliages, a la fois en terme:
nature, morphologie et répartition (taille de grains, fraction recristallisée, ...) et en termes 1
texture cristallographique.

Le traitement de mise en solution d'une heure & 475°C apporte deux modifications métallurgiqt
au matériau tel que nous l'avons recu : tout d'abord une mise en solution, bien sdr, qui sera |
ou moins conservée lors de la trempe, mais également une recristallisation et / ou restauratiol
la structure, qui était initialement écrouie.

La structure granulaire obtenue aprés une mise en solution et une trempe dépend de nomb
parametres, dont la maitrise est importante pour le métallurgiste : c'est une étape décisive pot
genese des propriétés d'usage du matériau final. Deux phénoménes compétitifs ont lieu pen
la mise en solution : d'une part, la restauration, qui diminue la densité de dislocations dans
sous-grains issus du laminage, et d'autre part la recristallisation, qui crée de nouveaux gra
dénués de dislocations. La restauration conduit a une structure fibrée, fortement orientée dan
direction de laminage, et la recristallisation a une structure plus équiaxe de grains plus gros. |
proportions respectives de zones fibrées et de zones recristallisées a la fin de la mise en solL
sont des parametres tres importants pour les propriétés d'usage du matériau final, et notamr
pour les problémes de propagation de fissures (Petton, 1995). D'autre part, la structure granul
obtenue, de part sa texture et sa morphologie, entraine une anisotropie des propriétés mécan
gu'il est important de bien connaitre (Solas et al. 1996).

En dehors du traitement thermomécanique précédant la mise en solution (que nous n'avons
étudié ici), les paramétres importants du traitement de mise en solution sont les suivants :

* vitesse de montée en température : une diminution de cette vitesse entraine une diminution ¢
fraction recristallisée, du fait de la restauration partielle de I'énergie stockée au cours de
montée en température.

» température de mise en solution : plus elle est haute et plus la recristallisation est facile

» temps de traitement : plus la mise en solution est longue, plus la fraction recristallisée
importante.

Nous n'avons pas au cours de cette thése cherché a étudier I'effet détaillé de ces parametres
fait par ailleurs I'objet d'une thése dans le cadre du CPR “alliages durs" a I'Ecole des Mines de
Etienne (B. Morere). Ainsi nous nous sommes tenus a un traitement unique dont no
détaillerons l'effet sur la structure granulaire.

A.1l. Morphologie

La structure granulaire de l'alliage ternaire est présentée en Figure Ill.1. C'est une structi
partiellement recristallisée, aux grains allongés dans la direction de laminage. La structure
homogéne dans I'épaisseur de la tdle. Les grains recristallisés ont un diametre d'environ 30
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dans le plan de laminage et une épaisseur d'environ 10 um dans I'épaisseur de la tble. Les ¢
grains des zones fibrées ont une taille de typiquement quelgues microns. Nous avons observe
le temps de mise en solution influait peu sur la structure obtenue : en effet, un traitement de
heures a 475 °C n'apporte pas de différence significative par rapport & un traitement de 1 heur.
taille de grains ou fraction recristallisée. Cette absence d'évolution est due a la présence

dispersoides antirecristallisantz&F.

100 pm

100 pum

Figure I11.2 : Structure granulaire du 7010 en bord de tdle aprés mise en solution et trempe

La structure du 7010 est notablement différente : pres de la surface de la tdle on gbserve
une structure presque entierement recristallisée (Figure 111.2), alors que la structure @ coeur
de tble est presque entierement fibrée (Figure 111.3). Cette hétérogénéité de structure

granulaire peut avoir deux origines :
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* tout d’abord elle peut Sexpliquer par une macroségrégation, qui entraine une répartition
non homogene des éléments d'addition dans I'épaisseur de la tole : on peut observer par
microsonde un déficit en éléments d'addition eutectiques (Zn, Mg, Cu) prés de la surface

delatdle, et surtout en coeur de tble (Figurel11.4).

100 pm

Figurell1.3: Sructure granulaire du 7010 en coeur de tdle aprés mise en solution et trempe
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Figurelll.4 : profils de concentration des é éments principaux d'addition pour e 7010 obtenus par
microsonde a travers|'épaisseur de la téle (3 mm). Nous avons également mesuré le profil de microdureté
Vickers aprés un traitement au pic de dureté. Ces profils montrent un creux d'é éments d'addition eutectiques

€t par suite un creux de propriétés mécaniques a coeur detdle.
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La ségrégation de surface s’explique par une macroségrégation classique : la surfage étan
solidifiee en premier, elle est moins riche en éléments eutectiques. Par contre, a céeur on
s'attend a un enrichissement en soluté. En fait, en raison du mode de solidigation
(solidication verticale semi-continue), le front de solidification n’est pas plan et les
dendrites créées pres de la surface ont tendance a tomber au point le plus bas duifront de
solidification, i.e. au coeur de la téle, créant ainsi une ségrégation inverse.

Nous avons également représenté en bas de la Figure 111.4 I'évolution de la micradureté
dans I'épaisseur de la tdle aprés un traitement au pic de dureté. On peut observeg que ce
déficit d'éléments d'addition se répercute sur les propriétés meécaniques, qui sont plus
faibles a coeur.

Pour I'élément péritectique qu'est le Zirconium, cette ségrégation s'inverse, et le coegr de la
tble se trouve enrichi en Zr. Les dispersoides & freinant la recristallisation,
I'enrichissement en Zr se traduit par une fraction recristallisée moindre a coeur de tole. Les
grains recristallisés en bord de tdle ont un diametre dans le plan de laminage péuvant
atteindre 100 um, et une épaisseur de 5 a 20 um dans l'épaisseur de la tble.

» Une autre raison possible de I'hétérogénéité macroscopique de la structure granulaire est
la différence de chemin de déformation subi a coeur et en surface lors des étapes du
laminage. Ces différences peuvent étre de caractére qualitatif (compression plane ou
cisaillement), ou quantitatif (quantité de déformation subie), et se traduire pat des

différences de mode de recristallisation.

En raison de cette hétérogénéité de structure granulaire et de teneur en solutés, nods avon
effectué I'étude du 7010 exclusivement sur des échantillons prélevés a 1/4 de tdéle (sauf
bien sdr les essais de traction qui se font sur la t6le entiere).

A.2. Texture

Nous avons effectué l'analyse de la texture de nos matériaux pour obtenir deux tyg
d'informations qui nous permettent de fiabiliser nos interprétations des propriétés mécaniqt
(notamment en écrouissage).

» D'une part, connaitre l'influence éventuelle sur les caractéristiques mécaniques
I'nétérogénéité de la structure granulaire que nous avons observée par microscopie optique |
le cas du 7010.

» D'autre part, calculer les facteurs de Taylor de nos matériaux, de facon a pouvoir interpréter
propriétés mécaniques macroscopiques en fonction des contraintes et déformations résolues
les systemes de glissement.

Nous pouvons voir en Figure 111.5 les figures de pole {111} et {200} pour les alliages ternaire €
7010, sur des échantillons prélevés a coeur d'échantillon et a quart d'échantillon.

Rappelons que la texture d'un métal est généralement analysée par ses composantes princif
correspondant a des orientations particulieres souvent rencontrées. Nous avopns rappelé
composantes habituellement rencontrées dans les alliages d’aluminium dans le tableau
dessous.

Dans le cas de l'alliage ternaire, les textures apparaissent essentiellement identiques a coeul
quart de tole, et sont composées principalement de l'orientation S, avec également la présenc
Laiton et de Cuivre, et de Goss en mois grande quantité. Ce sont des textures de lamin
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classiques. Or nous avons vu dans le paragraphe précédent que la structure granulaire de I'al
ternaire comporte une fraction assez importante de grains recristallisés. La texture de lamini
observée indigue une recristallisation principalement par croissance de sous-grains, ce qui
attendu du fait de la faible fraction de particules intermétalliques présentes dans cet alliage.

Monocristal équivalent
Cuivre {112} <111>
Laiton {011} <211>
S {123} <634>
Goss {011} <100>
Cube {025} <100>

Dans le cas du 7010, on peut observer une différence assez marquée de texture entre le coeu
quart de tdle. A quart de tble, la texture est proche de la texture de l'alliage ternaire, avec |
ordre d'importance S, Laiton, Goss puis Cube. Cette texture est assez diffuse, indigquani
présence d'une forte fraction recristallisée, dont une partie a vraisemblablement été germée
des particules (amenant une texture aléatoire, contrairement a la recristallisation par croissanc
sous-grains).

A coeur de tdle, par contre, la texture est plus proche d'une texture de laminage. Sa compos
principale est Laiton, avec la présence de S et de Goss. Cette texture est bien définie, du fait ¢
forte structure granulaire fibrée.

Nous avons calculé pour ces différentes textures les facteurs de Taylor par un mod:
autocohérent :

Texture Aléatoire | Ternaire Q| Ternaire C 7010 Q 7010 C
M 2.7 2.95 2.94 2.8 3.1

Tout d'abord, nous pouvons voir que le facteur de Taylor pour une texture aléatoire n'est pas ¢
a la valeur obtenue a partir d'un modele de Taylor qui est 3.07. Il est effectivement habituel
trouver des facteurs de Taylor plus faibles par une méthode autocohérente.

Il apparait que les valeurs des facteurs de Taylor sont égales pour I'alliage ternaire a coeur
quart de t6le. Ceci correspond tout a fait a la fois avec nos observations de microscopie optiqu
avec notre examen visuel des figures de podle. Dans le cas de l'alliage 7010, les valeurs a coe
a quart se trouvent de part et d'autre des valeurs de l'alliage ternaire. Ceci correspond au fait
la structure granulaire de l'alliage ternaire est intermédiaire (mi fibrée mi recristallisée) entre |
deux types de structure granulaire rencontrées dans l'alliage 7010.

Enfin, les facteurs de Taylor sont toujours supérieurs au facteur correspondant a une struct
aléatoire. Ceci est également habituel dans le cas d'un essai de traction effectué dans la dire:
de laminage.

Pour conclure, nous pourrons considérer par la suite que l'alliage ternaire possede
microstructure homogeéne vis-a-vis des propriétés mécaniques. De plus, le facteur de Taylor
suffisamment proche des valeurs habituelles pour que I'on puisse interpréter de fagon fiable
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propriétés mécaniques en termes de mécanismes résolus sur des systemes de glissement (c
le taux d'écrouissage macroscopique du staéle=|1/20).

Pour l'alliage 7010, il existe une hétérogénéité de la structure granulaire, entrainant un facteul
Taylor plus important a coeur. Cependant, d'une part cette différence reste faible, et d'autre |
elle vient compenser la moins grande concentration d'éléments de soluté. Ainsi, a toutes f
utiles, nous pourrons faire le méme type d'étude que sur l'alliage ternaire.

600 max.

100 (=1 mrd)

48 min.

log. scale
stereogr. proj.

Direction
transverse

Direction de
laminage

7010 - Coeur de tdle

Figure II1.5 : figures de pdle (111) et (200) dans l'alliage ternaire et le 7010, a coeur et a quart de tdle.
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B. PRECIPITATION PRESENTE APRES LA TREMPE

Ainsi que nous l'avons vu dans la revue bibliographique, on peut trouver plusieurs types
phases aprés la mise en solution et la trempe : les phases constituantes (par exuhe,Al
Mg»Si), les dispersoides /r, stables a la température de mise en solution, et éventuellemer
des précipités germés au cours de la trempe. Dans cette étude, nous nous sommes limités
caractérisation des dispersoides et des précipités de trempe. En effet, les phases constituante:
essentiellement importantes pour les caractéristiques de durabilité (ténacité, comportement
fatigue), que nous n‘avons pas considérées au cours de notre travalil.

Nous avons étudié I'état de précipitation aprés trempe dans deux conditions de trempe extrém
trempe eau et la trempe air. Nous présenterons successivement ces deux conditions.

B.1. Microstructure apres une trempe eau

Apres une trempe tres rapide, les seuls précipités observés dans le ternaire sont les disperst
d'Al Zr. Dans l'alliage 7010, on observe de plus en faibles quantités d'autres phases issues
impuretés du matériau (Fe, Si). Nous verrons ici simplement les caractéristiques des disperso’
AlsZr.

B.1.1. Nature et cohérence des dispersoideg Al

B.1.1a) Alliage ternaire

Dans l'alliage ternaire, ceux-ci sont sphériques, d'une taille de 200 A environ, et de strgcture L
Malgré un désaccord paramétrique d'environ 1% avec la matrice d'Aluminium (que I'on pe
vérifier approximativement sur les diagrammes de diffraction), ceux-ci sont généraleme
cohérents, comme le montre la figure 111.6. Sur la figure 1ll.6a, on peut observer les taches
surstructure de la maille cfc d'Ar a mi-chemin des taches de I'Aluminium. Les précipités

imagés en champ noir sur une des taches de surstructure sont les mémes que les précipités ir
en champ clair, montrant que les dispersoides sont tous de méme orientation commune avec /
donc probablement cohérents (étant donnés la faible taille des précipités et le faible désacc
paramétrique avec la matrice, il est peu probable que des précipités en épitaxie aient perdu
cohérence).

« Cette cohérence est systématiquement rencontrée dans les zones fibrées : la figure 111.7 mo
plusieurs sous-grains successifs, chacun comportant une densité importante de dispersoides
peut voir sur ce montage que dans chacun des sous-grains les dispersoides sont en cohé
avec la matrice.

* Dans les zones recristallisées, par contre, les deux situations de cohérence et de non-cohéi
sont rencontrées. En effet, lorsqu'un grain recristallisé s'étend, son joint englobe les précipi
environnants. Aprés le passage de ce joint, la matrice n'a évidemment plus du tout la mé
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orientation cristallographique. Deux situations sont rencontrées, on peut les décrire de la mé
maniere que le passage d'un précipité par une dislocation :

- Cisaillement : le joint de grain peut traverser le précipité, ainsi le précipité sera toujours ¢
cohérence avec la matrice, que ce soit avant le passage du grain ou apres.

- Contournement : le joint de grain peut contourner le précipité cohérent, créant alors u
interface entre le précipité et le nouveau grain. Le précipité n'est alors plus cohérent.

0.2 pm

Figure 111.6 : Microstructure de l'alliage ternaire aprés trempe eau. a) Figure de diffraction d'axe de zone [210] de
Al montrant les taches de surstructure des dispersoid@s B) Dispersoides en champ clair ¢) Dispersoides en
champ sombre obtenu sur une des taches de surstructure de a)
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Champ sombre

Champ sombre

diffraction [112]
/

7

Cliché

Champ clair

Champ clair

Champ clair

Champ sombre

Figure 111.7 : alliage ternaire : dans plusieurs sous-grains cote-a-cote d'orientation différente, les dispersgddes Al
sont en cohérence avec la matrice d'aluminium.
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B.1.1b) Comparaison avec l'alliage 7010

On observe la méme nature de précipitation dans le 7010, comme on peut le voir sur les
Figures I11.8 et I11.9, ou I'on peut observer des figures de diffraction et des champs clairs et
sombre en axe de zone de l'aluminium [111] et [100] respectivement. Les champs$ noirs
sont effectués a partir des taches de surstructure.

Figure 111.8 : Microstructure du 7010 aprés trempe eau. a) Figure de diffraction [111] de Al montrant les
taches de surstructure de;&tr a mi-chemin des taches {220} de Al; b) dispersoides en champ clair ¢
dispersoides en champ sombre obtenu sur une tache de surstructure {110}.
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0.5A1

Figure 111.9 : Microstructure du 7010 aprés trempe eau. a) Figure de diffraction [100] de Al montrant |
taches de surstructure de;&t a mi-chemin des taches {220} et {200} de Al; b) dispersoides en champ
¢) dispersoides en champ sombre obtenu sur une tache de surstructure {110}.

B.1.2. Répartition spatiale des dispersoides

» Bandes de précipités

il i wo Falhae i

Figure 111.10 : répartition en bandes des précipitégZldans l'alliage ternaire aprés une trempe eau.

lair
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En observant la microstructures de ces alliages, on est immédiatement frappé par I'hétérogér
de la répartition spatiale des dispersoides. En effet, ceux-ci sont répartis en bandes (Fig
[11.10), étalées dans le plan de laminage. La morphologie de ces bandes traduit le lamine
important qu'ont subi les alliages depuis leur élaboration : leur épaisseur est de 'ordre du pn
leur longueur peut dépasser la centaine de um, ces bandes traversant alors plusieurs grains!

Ainsi que nous l'avons déja indiqué ci-dessus a propos des structures granulaires, cette répart
en bandes est principalement due a la ségrégation péritectique du zirconium, qui se trouve a
la coulée en forte concentration en coeur de dendrite. Cependant, il s'agit cette fois-ci d't
microségrégation.

Le coefficient de diffusion du zirconium dans l'aluminium étant extrémement faible, la
ségrégation héritée de la coulée est conservée tout au long du traitement thermomécaniqu
I'alliage. D'autre part, on peut observer que la taille des dispersoides est minimale en coeul
bande et maximale loin de la bande, confirmant que les bandes correspondent a un lieu de
grande concentration (et donc sursaturation initiale) en Zr.

» Effet antirecristallisant

On peut aisément observer |'effet antirecristallisant des dispersoides sur les joints de grain:
sous-joints de grains. Sur la Figure 11.11 on peut voir un sous-joint de grain incliné dans une lai
mince. Ce sous-joint est clairement fortement ancré par ces précipités.

0.1 pm

Figure 111.11 : Sous-joint de grains dans l'alliage ternaire apres une trempe eau. On distingue de nombreux
dispersoides ancrant ce sous-joint. Les dispersoides notés A sont effectivement en contact avec le sous-joint de ¢
contrairement aux dispersoides notés B qui ne le touchent pas.
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B.2. Microstructure aprés une trempe air

B.2.1. Nature de la précipitation hétérogene

B.2.1a) Alliage ternaire

Lors d'une trempe lente une décomposition partielle de la solution solide a le temps 1
s'effectuer. Cette précipitation s'effectuant a haute température, il se forme de préférence

phases d'équilibre sous forme grossiéere, germées de facon hétérogeéne. Ces précipités hétéros
ont généralement des faces droites et un rapport d'élancement assez éleveé, indiquant une rel
d'orientation avec la matrice d'Aluminium. On observe d'autre part que les dispersoiies Al

sont des sites privilégiés de germination de ces phases hétérogenes (Figure 111.12).

tl. v .'. . % .: ";‘;r

[N % L SRR L e

Figure 111.12 : Microstructure de l'alliage ternaire aprées trempe air, maturation 3 jours, montée 30°C/h a 120°C +
10h a 120°C : précipit@ germé lors de la trempe air sur un dispersoidgZ Al

Ces précipités hétérogenes sont des précipitémajoritairement dans l'orientatiarp, de
relation d'orientation (00.1)/ (111} et [10.0}, // [110]y, caractérisés par leur doublet de taches
(10.0), (20.0) paralleles aux taches (220) de la matrice Al. On peut voir ces taches sur
diagrammes de diffraction [110] et [100] de I'aluminium Figure 111.13

Figure 111.15 : Microstructure de l'alliage ternaire apres trempe air : figures de diffraction des phasesiées au
cours de la trempe. a) axe de zone [1]10) axe de zone [10Q)]
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B.2.1b) Comparaison avec l'alliage 7010

Dans le 7010 on observe le méme type de précipitation hétérogéne (Figures 111.16 et:lll.17)
germée sur les dispersoides. On peut de plus remarquer que dans le cas du 7010 coexistel
indre 1

deux familles de précipités hétérogenes, les uns dont la plus grande taille peut atte
pm, et les autres de taille 0.1 um environ.

0.2 pm

Figure 111.16 : Microstructure du 7010 aprés trempe air : précipjt§ermé lors de la trempe sur un
dispersoide AZr

0.2 pm

Figure 111.17 : microstructure du 7010 aprés trempe air : présence de deux familiegfodaées pendant la
trempe, toutes deux germées sur les dispersoides

nt des

Dans le 7010, ainsi que dans l'alliage ternaire, ces précipités hétérogénes sc
on

précipitésn, majoritairement),., ainsi qu'on peut l'observer sur les figures de diffract
[110] et [100] de la matrice d'aluminium (Figure I11.18).
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Figure 111.18 : Microstructure du 7010 apres trempe air : figures de diffraction des phafegmées au
cours de la trempe. a) axe de zone [110) axe de zone [108)]

Dans le 7010 nous avons également observé une nouvelle relation d'orientation de fa phase

n, déduite du diagramme de diffraction de la figure 111.19. Dans la direction vertical
peut voir les taches (00Q1ainsi que les taches (02Q)et dans la direction horizontale le
taches (10.Q) ainsi que les taches (0@2)Ainsi on se trouve en axe de zone [1QG3t
[1 2.0}y, et la relation d'orientation peut s'exprimer (0Q/LY010) et [10.0}, // [001]y.
A partir du diagramme de diffraction de la figure 111.19, on peut tracer des pr
d'intensité dans les directions verticale (Figure 111.20) et horizontale (Figure 111.21].

2, 0N
S

Ofils
En

connaissant la position des spots {200} de I'aluminium on peut interpréter I'ensemble des

taches de diffraction en trois familles : simple diffraction, double diffraction généré
un des spots {20Q}, et double diffraction générée par l'autre spot {2p0ke calcul des
paramétres de la maille depar ces deux profils donne (powja4.04 A) G=8. 48A et
a=5.18A.

> par

0.2 um

Figure 111.19 : Microstructure du 7010 aprées trempe air : a) précipjttormé au cours de la trempe b) Flgure de

diffraction associée en axe de zone [1{0]
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Figure 111.20 : Interprétation de la figure 111.19b : Profil d'intensité des pics de diffraction dans la directio
verticale. Les positions calculées des pics de premiére diffraction et double diffraction sont indiquée
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Figure 111.21 : Interprétation de la figure 111.19b : Profil d'intensité des pics de diffraction dans la direction
horizontale. Les positions calculées des pics de premiere diffraction et double diffraction sont indiquégs



98 Chapitre 1l

B.2.2. Répartition de la précipitation apres une trempe air

B.2.2a) Alliage ternaire

Ainsi que nous l'avons vu précédemment, les sites de germination de la précipitation hétérog
de la trempe, i.e. les dispersoidesZkl| ne sont pas répartis de facon homogéne dans les deu:
matériaux que nous avons étudiés.

Cette répartition hétérogéne des dispersoides entraine bien évidemment une répartit
hétérogene de la précipitation développée lors de la trempe. Cette précipitation va suivre
répartition des dispersoides, et il se forme des bandes de précipités hétérogenes, que I'on
suivre en microscopie électronique (Figures 111.23), mais également en microscopie optiqt
(Figure 111.22) aprés attaque sélective des précipités. On observe que ces bandes de précij
sont présentes aussi bien dans les zones fibrées que dans les zones recristallisées, et que de
derniéres elles peuvent traverser plusieurs grains.

Ainsi, dans le cas de la trempe lente, on a un matériau hétérogéne a plusieurs échelles :
- a I'échelle microscopique, une précipitation hétérogene importante;

- a I'échelle mésoscopique, une répartition non uniforme de cette précipitation hétérogene
bandes;

- a I'échelle macroscopique, une fraction de ces bandes de précipités hétérogenes différer
coeur et a quart de téle (uniqguement dans l'alliage 7010).

20 pm

Figure 111.22 : Microstructure de l'alliage ternaire aprés une trempe air étudiée en microscopie optique : répartition

en bandes (grisées) de la précipitation hétérogene formée au cours de la trempe résultant de la répartition des

dispersoides qui sont les sites de germination de cette précipitation. Les zones noires correspondent aux régior
fibrées, contenant une grande quantité de sites de germination hétérogéne
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Figure 111.23 : Microstructure de l'alliage ternaire aprés une trempe air : répartition en bandes de la précipitation
hétérogéne formée au cours de la trempe résultant de la répartition des dispersoides qui sont les sites de
germination de cette précipitation
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B.2.2b) Comparaison avec l'alliage 7010

Dans l'alliage 7010, on observe de facon similaire une répartition non uniforme
précipitation hétérogene (Figure 111.24). La principale différence entre les deux al
réside dans la fraction du matériau concernée par cette précipitation hétérogene :

a une trempe lente que l'alliage ternaire. Ceci peut étre di a sa plus grande te

causer une précipitation hétérogene.

hétérogene formée au cours de la trempe résultant de la répartition des dispersoides qui sont les si
germination de cette précipitation

Figure 111.24 : Microstructure du 7010 aprés une trempe air : répartition en bandes de la précipitation

de la
ljages
elle esi

beaucoup plus importante dans l'alliage 7010. Ainsi, cet alliage est beaucoup plus sensible

neur en

éléments d’addition : & la température de mise en solution, I'alliage 7010 est trés proche de
son solvus, et a rapidement au cours du refroidissement une sursaturation suffisante pout

tes de
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C. PRECIPITATION AU COURS DU REVENU

Dans cette partie, nous allons étudier la phénoménologie de la précipitation structurale, c'es
dire la précipitation développée au cours du revenu a 160°C pour le cas que nous avons tr:
Tout d'abord, nous étudierons le cas de la précipitation dans un milieu "homogéne", c'est-a-c
apres une trempe rapide et sans prédéformation. Dans un deuxiéme temps, nous étudierons |
de l'introduction d'hétérogénéités dans la microstructure, qu'elles soient microscopiques com
celles causées par une prédéformation, ou mésoscopiques comme celles causées par une ti
lente.

C.1. Nature de la précipitation structurale

Nous allons tout d'abord étudier la nature de la précipitation structurale, c'est-a-dire d'une par
séquence de précipitation qui est suivie en fonction les différents parameétres du traitemu
thermomeécanique, puis les informations cristallographiques que nous avons pu obtenir sur
phases, et enfin la composition des différents précipités en présence.

C.1.1. Séquence de préecipitation

C.1.1.a) Alliage ternaire, Précipitation homogene

Lors d'un traitement de revenu, nous avons pu Vérifier que nous suivions la séquence
précipitation conduisant des zones GP formées a température ambiante a la phase nmgtastal
puis a la phase d'équilibrg suivant plusieurs relations d'orientation cristallographique avec la
matrice d'aluminium :

Nn. (0001}, // (110} [101 O], // [001]a
N. (0001}, // (111} [101 O], // [110]
N. (0001}, // (110} [1210], // [111 ]

Pour caractériser les différentes phases présentes, nous avons étudié principalement
diagrammes de diffraction d'axe de zone <1]1On peut voir en Figure 25 un tel diagramme,
apres un revenu de 50 heures a 160°C. Dans cette orientation, la diffraction simultanée
différentes familles de précipités, ainsi que la double diffraction, forment un diagramm
complexe.
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"Région 2"

Figure 111.25 : diagramme de diffraction <111>Al pour l'alliage ternaire aprés une trempe eau et un revenu de 50
heures & 160°C

» Considérons tout d'abord la région du diagramme de diffraction située environ au tiers d
taches {422} ("région 1"). Dans cette région apparaissent les tachks @h,, {211 O}n et

{202 O}n,, ainsi que leurs homologues en double diffraction depuis les tachesx{ZE@jure
I11.26). Dans le cas de la tache}{R O}n, les taches de double diffraction est superposée a la
tache de simple diffraction.

Aux temps courts de revenu a 160°C (Figure 111.26 (a) : 1 heure), on peut voir que la pha
majoritaire est)’, qui verifie la relation d'orientation avec la matrice Al : (0QOA)(111) et

(101 O}y // (110). Pour des temps de revenu plus longs (Figure 111.26 (b) : 5Phgst
transformé en la phase d'équilibme dont on peut observer les orientatias et en faible
proportionn,. Pour des temps trés longs de revenu (Figure [11.26 (c) : 700h), la fapidst
quasiment €liminée, par contre la famiilgest renforcée.

* On peut également étudier la bande dans le diagramme de diffraction comprenant les tac
{220} o1 ("région 2") (Figure 111.27). Aux 2/3 environs de ces taches se trouvent de nombreus:
taches caractéristiques des phases qui nous intéressent : {0q08pP4}n,, {202 O}y, {202

O}n,, {211 2}n, et {211 O}n,.Toutes ces taches ne peuvent pas étres interprétées sans ambigur
en effet, certaines se superposent, notamment {0Q0#0004}n, et {202 O}n. Ainsi, cette
région est surtout utile pour détecter la présencg,dgue nous ne pouvions pas observer dans
la région précédemment étudiée), ainsi que la présengg de

Aux temps courts de revenu (Figure 27 (a) : 1 heurej1nmi N2 ne sont présentes, ce qui
confirme l'observation précédente de la domination de la phase métaptdbdeir des temps
plus longs de revenu, on observe tout d'abord une apparitipnete,, puis une disparition de
N2 (Figures 111.27 (b) et (c)).

Notons que dans certains cas il est probable qu’une Iégére fraction de phase T’ soit prése
(deuxiéme paire de “satellites” dans la région 2 du diagramme de diffraction). Cependant, celle
est toujours assez faible et nous la considérerons comme négligeable.

» Enfin, on peut également utiliser d'autres diagrammes de diffraction : par exemple, la figu
[11.28 montre la présence dg sur un diagramme de diffraction [100] apres une heure a 160°C.



Microstructures

103

9)

X {2110}y,
u {2020}y .

@ {2110}y

h)

Figure 111.26 : Région 1 du diagramme de diffraction pour l'alliage ternaire aprés divers traitements
thermomécaniques comprenant une trempe eau et une maturation de trois jours ((a) (c) et (e)) : sans déformatior
(b) (d) et (f) avec une prédéformation de 10%), puis un revenu a 160°C avec entrée four chaud de 1 heure ((a) €
(b)), 50 heures ((c) et (d)) et 700 heures ((e) et (f)). En (g) et (h) sont répertoriées les différentes taches apparaiss
sur ces diagrammes.



104 Chapitre Il

° IV s + s Al (]
‘ <111> zone axis
® {220 1 {0004 0004 2020},
9) {220}y { }nl ou { }r]4 ou { h

Figure 111.27 : Région 2 du diagramme de diffraction pour l'alliage ternaire aprés divers traitements
thermomécaniques comprenant une trempe eau et une maturation de trois jours ((a) (c) et (e)) : sans déformatior
(b) (d) et (f) avec une prédéformation de 10%), puis un revenu a 160°C avec entrée four chaud de 1 heure ((a) €
(b)), 50 heures ((c) et (d)) et 700 heures ((e) et (f)). En (g) sont répertoriées les différentes taches apparaissant s
ces diagrammes.

Pour résumer, lors d'un revenu a 160°C apres une trempe eau et sans prédéformation, la séqt
de précipitation peut se décomposer comme suit :

I) solution solide
i) zones GP

i) n'

V) N1+ N2+ N4
V) N1+ N4
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Figure 111.28 : Figure de diffraction [100]Al pour l'alliage ternaire aprés une trempe eau, une maturation de trois
jours et un revenu de 1 heure a 160°C avec entrée en four chaud montrant les tatigg Eq2@ 0)y

C.1.1b) Effet d'une hétérogénéité mésoscopique : trempe lente

L'effet de la trempe lente sur la précipitation structurale développée lors du revenu a(
principalement sur la répartition mésoscopique de celle-ci. En effet, il apparait que, loin dt
précipités hétérogenes de trempe, la précipitation structurale se développe de facon similaire
précipitation apres une trempe rapide, ce que nous avons pu Vérifier grace aux mesures
calorimétrie différentielle (cf. Chapitre 1V).

C.1.1c) Effet d'une hétérogénéité microscopique : prédéformation

En utilisant la méme démarche que ci-dessus, on peut caractériser la séquence de précipitatic
cours d'un traitement thermique apres une prédéformation. Nous étudierons donc parallelemer
“région 1" (située au tiers des taches {422} Figure 111.26) et la "région 2" (bande dans le
diagramme de diffraction comprenant les taches {23@Figure 111.27).

Pour I'étude de la séquence de précipitation, nous nous pencherons ici sur un cas particull
trempe eau, prédéformation de 10%, entrée en four chaud, et revenu a 160°C.

* Aux temps courts de revenu (1h a 160°C), on peut observer dans la région 1 la prése
importante den', et I'absence dg4 et n, en proportions détectables. Cependant, la région 2
montre la présence d'une faible quantitgget d'une quantité a peine détectablede

» Aux temps plus longs de revenu (50h a 160°C), on observe dans la région 1 la disparition tot
den’, ainsi qu'un renforcement tres net de la présencge eel'apparition de)4. Dans la région 2

on observe également la présence dominantgdmais aussi la présence geen plus faible
proportions.

» Aux temps trés longs de revenu (700h a 160°C), on observe toujours une dominagon de
alors que la famillg)4 reste stable et que la familie a pratiquement disparu.

Nous avons pu veérifier par des observations en champ noir sur lesfacjuesles précipités sur
les dislocations appartiennent majoritairement a la famileCependant, dans certains cas on
peut également trouver des précipités sur les dislocations appartenant a lanfamille
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Pour résumer, il apparait que la précipitation sur les dislocations est directement la phase st
dans les orientationg, etn4. Ceci est cohérent avec les observations de Ryum (1975), d'Allen e
Vander Sande (1980a) et de Gomiero et co-auteurs (1994).

D'autre part, la séquence de précipitation dans le milieu homogene (i.e. loin des dislocations)
semble pas modifiée.

C.1.1d) Comparaison avec l'alliage 7010

L'alliage 7010 obéit & une cinétigue de précipitation assez similaire. On retrouve
principalement la phasg’', aux temps courts de revenu (Figure I11.29 (a)), puis elle se
transforme en la phasgen de multiples orientations, dont principalemegn(Figure 111.30
(a)). Nous n'avons pas cherché a déterminer toutes les orientations présentes.

L'effet d'une prédéformation est également dans ce cas d'induire la précipitation directe de le
phase, dans les orientatiomg etng (Figures 111.29 (b) et 111.30 (b)).

Figure 111.29 : Alliage 7010 : diagrammes de diffraction [1}1&prés une trempe eau, une prédéformation de
(a) 0% et (b) 10%, puis une maturation de 3 jours et un revenu d'une heure a 160°C avec entrée four ¢haud
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Figure 111.30 : Alliage 7010 : diagrammes de diffraction [111&prés une trempe eau, une prédéformation de
(a) 0% et (b) 10%, puis une maturation de 3 jours et un revenu de 700 heures a 160°C avec entrée fout chaud

C.1.2. Informations cristallographiques

Il est souvent important de connaitre les paramétres de maille des phases précipitées. En €
leur valeur détermine notamment la valeur du désaccord paramétrique avec l'aluminium,
intervient donc dans le calcul des contraintes de cohérence, et donc du pouvoir durcissant.

Nous avons pour cela utilisé plusieurs techniques d'analyse des clichées de microscc
électronique, certaines s'appuyant sur les clichés de diffraction, d'autres sur les franges de M
obtenues sur les images des précipités. Nous présenterons successivement les informations
la phase)' puis pour la phasg.

C.1.2.a) Paramétre a de la phage

Nous avons essentiellement observé les taches de diffraction correspondant a g girades
diagrammes <111%. En effet, étant donné la température assez élevée des traitemen
thermiques que nous avons étudiés, la pmgs@existe qu'en petite taille, et se transforme
rapidement em. La faible taille des précipités a pour conséquence de rendre sa détection
difficile dans des diagrammes de diffraction de I'aluminium comportant des taches de faib
indice telles que {110}. Nous avons également observé la présentdaies les diagrammes de
diffraction <200, cependant dans ces clichés les tachep dent trop diffuses pour permettre
un calcul précis du paramétre de maille.

Dans ces conditions, il nous a été impossible de déterminer complétement la natu
cristallographique de la phasg. Cependant, nous avons pu verifier que les diagrammes de
diffraction que nous avons obtenus sont compatibles avec la structure hexagonale généralen
admise et l'orientation cristallographique (0GP4)(111)y et (1CL O)y // (110).
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Dans tous les cas, nous avons déterminé la valeur du paramétre a deradppastr des taches
{211 0} et {202 O} entre 4.95 et 4.96 A. Ceci est la valeur habituelle attribuée a cette phas
(Degischer et al. 1980) et correspond a un désaccord paramétrique nul entre les plahs €80
{220} 51, c'est-a-dire @ un bon accord entre les structures de l'aluminiumnétddes le plan
d'habitat de celles-ci, i.e. {114} et {0001},. Cet accord est normal pour une phase metastable
et cohérente, qui cherche a minimiser les contraintes de cohérence dans son plan de plus gr
dimension.

C.1.2b) Paramétres a de la phage

On peut déterminer le parametre a de la phgssoit a partir de I'exploitation directe des
distances entre taches, soit a partir des taches de double diffraction depuis les taches {220]
I'aluminium, qui forment un triangle équilatéral dans la "région 2" du diagramme g111>
(Figure 111.31).

(202),, (202),,

000 h (220), 000 h (220),

Figure 111.32 : Relations entre les distances sur le diagramme de diffraction correspondant aux taches de la matric
et des précipités dans le cas de la double diffraction de la figure 111.31. a) cas oB»xhtas ou x>h/3.
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En effet, comme le montre la Figure 111.32, la valeur du c6té de ce triangle équilatéral est rel
aux parametres de maille de I'aluminium et du précipité par les relations suivantes :

h _ y s x< &
V3 V3

s x>

V3 V3

On peut utiliser la méthode ci-dessus pour les fammpest n4. La présence de double diffraction
depuis les taches {220}Al permet de localiser trés précisément la position des taches
I'aluminium et donc de déterminer I'échelle du diagramme de diffraction a partir de |
connaissance de&4.04A.

Placons-nous dans le cas d'un traitement thermomécanique de 50 heures aprés une trempe ¢
une prédéformation de 10% (Figure 111.26 (d)). Les taches que nous pouvons localis:
précisément sont :

{211 O}n,, {202 O}n, dans la région 1 et {A10}n, dans la région 2. Le tableau ci-dessous
récapitule les différentes valeurs du paramefrgue I'on peut obtenir a partir, soit de la mesure
directe des taches, soit a partir de I'espacement relatif des taches de double diffraction.
valeurs sont en accord avec celles de la littérature (Degischer et al. 1980).

Type de {2110}, | {2110}, | {2110, | {2020}n, | {2020},

mesure directe directe double directe double
diffraction diffraction

ay (A) 5.21 5.23 5.21 5.17 5.14

C.1.2c) Détermination du parametre c de la phase

Pour déterminer la valeur du parameétredans l'alliage ternaire, on peut tout d'abord mesurer
directement I'espacement des taches {090t} {0004}, sur les figures de diffraction <114;>
Le parameétre obtenu est alofs=8.35 A.

Nous avons appliqué une autre méthode a deux précipités n4 observés dans une direction
<111> (Figure 111.33). On peut observer sur ces précipités des franges de Moiré réguliereme
espacees résultant du désaccord de translation entre les plang &2@s plans {0006}. Le
parametre ¢déterminé a partir de l'espacement de ces franges de Moire=e8t38 A.

Sur un de ces deux précipités, le contraste des franges de Moiré permet de plus de localise
point d'arrivée de la dislocation sur laquelle le précipité a germé.

La valeur d'environ 8.36 A est inférieure aux valeurs généralement observées (autour de 8.6
et aux valeurs que nous avons déterminées dans le cas des précipités germés pendant une tr
lente. Ceci est sans doute dd a la faible dimension des précipités dans la direction [0001] et &
cohérence avec la matrice d'aluminium.
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Figure 111.33 : précipitésy; oung vus en champ clair selon leurs plans {0001}. Alliage ternaire, trempe eau,
prédéformation 10%, 700h a 160°C

C.1.2d) Comparaison avec l'alliage 7010

Par les mémes méthodes que celles exposées ci-dessus, nous avons pu déterminer le
valeurs des parametres de maille des différentes phasesy(sauf ¢

ay =4.95A
a=52A
c,=8.38A

Dans le cas de l'alliage 7010, nous avons également utilisé une autre méthgde de
determination du parametrg al'exploitation des figures d'interférence de Moiré résultant
du désaccord paramétriqgue enfret la matrice. Nous avons utilisé cette méthode dans le
cas du 7010 apres une trempe eau, une prédéformation de 10% et un traitement de 4 heure
a 160°C (Figure 111.34).

On peut en effet observer un contraste de Moiré dans les directioh=]1@qui, étant
donné la relation d'orientation du précipité avec la matrice, est un contraste de translation
pure. La période D du contraste dans les différentes directiordsO=}Gest de 40 a 42 A.
le paramétre de maille dans le plan basaj geut en étre déduit car le contraste de Mairé
de translation résulte du désaccord entre les plans {220}3030},, et s'exprime donc
par :

1_ 1 3
D diz0),, Ydu00),
- \/? an D

a
soit 2p- AL
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En prenant a4 = 4.04 A, on trouvep= 5.12 2 5.13 A.

wu T

Figure 111.34 : Précipité en champ noir effectué sur une tach@ {8@,. Alliage 7010, trempe eau,
maturation 3 jours a température ambiante et 4h a 160°C

Pour déterminer la valeur du parametyalans l'alliage 7010, nous avons également utitisé
les informations provenant de la double diffraction, mais cette fois-ci pour un diagrgmme

<112>, (Figure 111.35).

Figure 111.35 : Microstructure du 7010 aprées une trempe eau, prédéformation de 10%, maturation 3 joérs et
4h a 160°C avec entrée four chaud : figure de diffraction [ I®pntrant les taches de surstructure des
dispersoides et les taches des précipités

La détermination du paramétre ¢ des précipités peut se faire en tracant un préfil de
I'intensité des pics de diffraction de la figure 111.35 (verticalement) (Figure 111.36). On peut

alors interpréter les pics de diffraction en termes de simple diffractiop eede double
diffraction des spots de I'Aluminium. Le rapport entre la périodicité des pics de diffraiction
den et des pics de diffraction de Al donne la valeur ge .59 A (toujours en prenarit

aa = 4.04 A).
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Il est surprenant que cette méthode donne des résultats fort différents des autres méthodes
Nous n‘avons pas d'explication de cette différence.

296.00

Spots Al
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Simple diffraction
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Figure 111.36 : Interprétation de la figure 111.35 : profil d'intensité des pics de diffraction dans la directian
verticale. Les positions calculées des pics de premiére diffraction et de double diffraction sont représéntées

C.2. Composition des precipites

Nous avons vu dans le chapitre | que la détermination de la composition des précipités est |
délicate et reste une question tres ouverte dans le domaine des précipités de taille nanométri
Etant donné l'importance pratique de connaitre I'évolution de cette composition (et notammie
I'évolution de la teneur en Aluminium des précipités, qui conditionne la fraction volumique d
précipités), il nous a paru intéressant de tenter de la caractériser en utilisant plusieurs méthc
d'analyse complémentaires : deux méthodes locales et directes (MET et sonde atomic
tomographique), et une méthode moyenne et plus indirecte (diffusion centrale des rayons X). |
mesures et analyses de sonde atomique tomographique ont été réalisées a I'Université de R
par A. Bigot.

Nous avons choisi de caractériser la composition des échantillons sur l'alliage ternaire (dc
I'intensité intégrée est plus simple a interpréter) dans trois états métallurgiques :

« Etat 1 : trempe eau, maturation 3 jours, montée 30°C/h & 160°C
« Etat 2 : trempe eau, maturation 3 jours, montée 30°C/h & 160°C, 10h & 160°C

« Etat 3 : trempe eau, maturation 3 jours, montée rapide a 160°C, 50h & 160°C (les analyses
en cours)
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C.2.1. Etude au MET

On peut voir sur les Figures 111.37 et 111.38 que la microstructure de I'état 1 compren
essentiellement des précipitgsd'un rayon compris entre 8 et 20 A dans leur plan {0001} et
d'une épaisseur d'environ 12 A,

—_—
20 nm

Figure 111.37 : Microstructure de I'état 1 : Alliage ternaire aprés une trempe eau, une maturation de 3 jours et une
montée a 30°C/h a 160°C

Figure 111.38 : Figure de diffraction <1113 correspondant a la figure 111.37 et montrant la présenceg'de

La microstructure de I'état 2 comprend principalement des précaipitémis également une
faible quantité de), et den’ (figures 111.39 et 111.40). Le rayon des précipités est compris entre 15
et 40 A,
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: .‘_.
B
Figure 111.39 : Microstructure de I'état 2 : Alliage ternaire aprés une trempe eau, une maturation de 3 jours et une
montée a 30°C/h a 160°C puis 10 heures a 160°C.

(4220)m2 (220)al
|
—(3302)n1

(0004) 4, M1 ou (2020)n
103 ' (21121

Wefiom
- (110)AI3Zr E 3

:

Figure 111.40 : Figure de diffraction <111 correspondant a la figure 111.39 et montrant la présence
principalement dey; mais également de, et den'.
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C.2.2. Etude en sonde atomique tomographique

Pour I'état (1), 27 précipités ont été analysés
Pour I'état (2), 21 précipités ont été analysés
Pour I'état (3), les mesures sont en cours.

Figure 111.41 (a) Cartographie chimique de I'état 1 (atomes de solutés seuls représentés) ; (b) idem pour I'état 2

La cartographie obtenue a partir des analyses de sonde atomique tomographique indique
tailles de précipités tout a fait compatibles avec nos observations de MET : des plaquettes ¢
rayon d'environ 15 A dans I'état 1, et des précipités de rayon 15 a 50 A dans I'état 2. Ainsi
apparait que la résolution spatiale de la sonde tomographique est excellente : il n'apparait pa
dispersion géographique des atomes de soluté des précipités.

La composition des précipités analysés dans les deux états est décrite dans le tableau ci-dessc

état 1 ") état 2 (' etn)
1¢refamille emefamille

Cwmg solution solide 1.67 % + 0.03 0.9% + 0.02
Czn, solution solide 1.65% + 0.03 0.54% + 0.01
Cal précipités 53+ 10 % 355+7% 12+1.5%
Cwmg précipites 17.5+4 % 245+ 4% 29+1.3%
Czn précipités 29+ 7% 40+£5 % 59 +0.25 %
Rapport Zn/Mg précipités 1.68 + 0.27 1.68+0.3 2+0.09
Fraction volumique estimée 3.4 % 51%
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» Pour I'état comportant uniguement des précipitesious pouvons voir tout d'abord que la
solution solide est encore tres sursaturee.

Les compositions des précipités sont assez disparates : les compositions des difféerents élém
varient d'un précipité a l'autre quasiment d'un facteur 2! Ceci correspond a une variation as
notable de la composition en aluminium des précipités, qui est par ailleurs toujours tres élevé
35 a 65%. Cette disparité peut s'expliquer par le faible degré d’avancement de la réactic
certains précipités pouvant avoir tout juste germé.

Cependant, il apparait que le rapport de composition entre I'élément Zn et I'élément Mg est as
constant d'un précipité a l'autre, et s'écarte assez notablement de la valeur 2 de la compositi
I'équilibre du précipité). Ainsi, une valeur moyenne de 1.7 peut étre considérée dans notre ce
comme étant caractéristique des précipités

 Apres 10 heures a 160°C, la solution solide s'est considérablement appauvrie, ¢
appauvrissement étant plus important dans le cas du Zn.

La composition en aluminium présente une dispersion trés importante : elle est comprise entre
et 45%! Il est possible de séparer la population des précipités en deux familles, suivant le
teneur en aluminium :

La premiére famille de précipités a un rapport Zn/Mg de 1.7, équivalent au rapport observé d:
I'état 1. La composition en aluminium de ces précipités est plus faible que dans I'état 1, me
reste élevee : environ 35%.

La deuxieme famille de précipités, de loin la moins nombreuse (3 précipités sur 20), a une ten
en aluminium faible (de I'ordre de 10%), et un rapport Zn/Mg proche du rapport d’équilibre de 2

Logiquement, la premiére famille devrait correspondre aux précipitscore présents, en voie
d’appauvrissement en aluminium, mais pas encore transformgsetita deuxieme famille aux
précipitésn. Cependant, il n’apparait pas que la séparation en composition des deux familles
traduise par une séparation en taille que I'on attendrait : les précjpitégraient étre plus gros
que les précipitég’. De plus, cette hypothése impliquerait la présence d’'une écrasante majorit
den’ dans I'état 2, alors que I'étude en MET montre exactement le contraire.

En résumé, 'état 2 est caractérisé par une teneur en aluminium plus faible que pour 'état 1, ef
rapport Zn/Mg plus proche de la valeur d’équilibre 2. Il n’est par contre pas possible d’associ
les disparités de composition entre précipités a des différences de taille et de nature ¢
précipités.

* Les premieres mesures de I'état 3 (50 heures a 160°C) semblent indiquer que I'on s’appro
vers la composition d’équilibre MgZnbien qu’il reste quelques petits précipités plus riches en
aluminium.

Nous verrons ci-dessous si les valeurs obtenues par cette méthode sont cohérentes ave
mesures de diffusion centrale des rayons X.
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C.2.3. Etude en diffusion centrale des rayons X

C.2.3a) Résultats bruts

La diffusion centrale des Rayons X nous a permis de tester les résultats obtenus par microso
atomique. Nous avons a cet effet mesuré les spectres pour les deux états ci-dessus. Précison
ces échantillons de RX ont été prélevés sur la plaque ayant servi aux expériences de tomogra|
et que les échantillons de MET ont été préparés par amincissement chimique des échantillon:
RX aprés leur mesure.
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Figure 111.42 : spectres de rayons X pour les états 1 et 2

Rayon de Guinier

Intensité intégrée

Etat 1

15

0.14

Etat 2

32

0.194

Nous pouvons voir sur le tableau ci-dessus que les valeurs mesurées par rayons X des taille
précipités correspondent parfaitement aux mesures de MET et de tomographie.

C.2.3b) Principe de la méthode d'analyse de l'intensité intégrée

Le contraste que I'on peut observer en rayons X entre la matrice et les précipités provient d
différence de densité électronique entre les deux phases. Or cette densité électronique déper
la composition des deux phases en présence. Ainsi, il est nécessaire de calculer en détail
différentes contributions a l'intensité intégrée pour obtenir des informations quantitatives ¢
composition. Nous effectuerons le calcul détaillé pour le systeme quaternaire Al-Zn-Mg-Clt
I'application étant faite pour l'alliage ternaire en considérant simplenagr®C

Dans les alliages Al-Zn-Mg-Cu, le contraste aux rayons X entre les différents éléments provie
essentiellement du contraste entre (Al,Mg) et (Zn,Cu). Les contrastes entre Al et Mg d'une par
Zn et Cu d'autre part sont trés faibles car dans les deu¥Zeds Ainsi notre démarche sera de
calculer l'intensite intéegrée en fonction d'un terme principal (en l'occurdfygg) puis
d'estimer les termes correctifs, le tout en fonction de la composition des précipités et de
matrice.
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Pour un modéle a deux phases, la formule donnant l'intensité intégrée pour un spectre de RX
la suivante (Glatter et Kratky 1982) :

l, = 2¢|8p[f, (1-1,) [11.1]
La différence de densité électronique entre le précipité et la matrice est donnée par :

ZfiCip - ZfiCim
Ap: i i

[11.2]

at

i représente les différentes especes en présenest ke volume atomique (supposeé étre le méme
dans la matrice et le précipité)sént les facteurs de diffusion aux rayons X de I'élémentGet

et C" sont respectivement les concentrations (atomiques) en élément i du précipité et de
matrice.

Dans le systeme quaternaire Al-Zn-Mg-Cu, on a donc (en effectuant les bilans deyridssi

etyC'=1):

V. Ap= (on - fMg)(CgmcU - C?n+(:u) + (fAI - fMg)(CQI - CZ) + (fCu - on)(C?:u - C(Tu) [11.3]
gue nous noterons de maniere plus succincte :
Vat Ap = Aon/MgACZmCu + A.I:AI/MgACAI + AfCu/ZnACCu [”|4]

Le premier terme est le terme de contraste électronique du premier ordre, dépendant d¢
différence de composition en (Zn+Cu) entre le précipité et la matrice. Les deux autres termes s
du second ordre.

Les facteurs de diffusion aux rayons X sont en premiere approximation €gaux au numé
atomique des éléments. Cependant, pour une analyse exacte il est nécessaire de considé
diminution de ce facteur électronique lorsqu'on s'approche des longueurs d'onde corresponc
aux seuils d'absorption des différents éléments. Ceci introduit des termes correctifs réels
imaginaires. Il est alors possible de calculer le contraste de diffusion entre les différents éléme
a partir des formules de Cromer-Liberman (Cromer et Liberman 1970, 1981) :

0A, =16.2214
ey A iim BBO = 0.5004
= [

_ ZniMg 7000 _ _ DA, =10399
si on note[] Af,,y, = A, +1B, alors pour la raie Kdu Cuivre on a]

Hafe, = A, +iB g° = 00634
Cu/zn — 2 2 DAZ - _1.4115
HB, = -0.0889

En reportant la relation Ill.4 dans I'équation 1ll.1, on peut obtenir une relation entre la fractic
volumique transformée et le contraste chimique principal. En d'autres termes, nous pouvc
mesurer {, et l'influence des termes correctlf€, et ACc,, est assez faible (du fait de la faible
valeur du contraste de diffusion associé). Ainsi, nous avons une relation assez bien connue e
les deux termes donnant la plus grande contribution a l'intensité intégrée, c'est-a-dire la fract
volumique et le contraste chimique en éléments lourds (Zn+Cu) entre précipités et matrice.
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Pour l'alliage ternaire Al-Zn-Mg, la méme formule est valable en prex@nto0 :

Jo NE 0
AC,, =a,AC AC 111.6
zn = ACy + ?3 At 2T[2fv(1—fv)(A% - B%)% [111.6]

L'expression I11.5 donne une premiere courbe possible pour la relationMhire, et f,. Une
autre relation permet de satisfaire le bilan de masse a partir de la solution solide :

ACypicy = Canay f_ Cana [11.7]

\

La relation I11.6 permet de reliehC,,.c, et f, a condition bien sir que I'on connaisse la
concentration résiduelle en solution solide. Ceci est une information que nous pouvons obte
des mesures de sonde tomographique.

Ainsi, la représentation des deux relations I11.5 et I1l.7 sur un méme graphe permet de détermi
les deux parametrésC,,.c, et f, a l'intersection des deux courbes.

Analyse des incertitudes :

- Intensité intégrée : 5% de la valeur

- Concentration en solution solide : £0.1%
-AC, 1 £15 4 20%

-AC,,: £10 a 15%
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C.2.3c) Comparaison entre les résultats de diffusion centrale et de sonde tomographique

Interprétation de |'état 1

Dans un premier temps nous pouvons tenter de calculer l'intensité intégrée a partir des vale
moyennes indiquées par sonde tomographique. On trouve alors

lo(état 1)=0.04 A6

Ceci est presque 4 fois plus faible que la valeur que nous avons mesurée! A I'évidence aucune
incertitudes indiquées ci-dessus ne peut permettre d'expliquer une telle différence.

Pour déterminer quels sont les valeurs qui ont pu étre mesurées de maniére erronnée par SA
par diffusion centrale, nous pouvons utiliser la représentation des équations 111.6 et 11l.7 que no
avons décrites ci-dessus. Nous avons dans la Figure 111.43 représenté ces relations en fai
plusieurs hypotheses sur les deux parametres ajustables de ces relations : la concentre
résiduelle de la matrice en Zn pour le bilan de masse et la concentration en Al du précipité p
la relation de l'intensité intégrée.

1

T . T T T T T T
- - -CZnm=1.5%
' . @ CZnm=1.4%
\ . Q
o, )// Bilans de masse 2 Cznm=13% 1
« S CZnm=1%
0.8 s - I | ——CpA=20% |7
2 —a— CpAl=40%
01 — x— CpAI=50%

_ @ Rouen Figure 111.43 : Représentation des
N relations reliantAC;,, et f, dans le cas
< 0,6 . . de I'état 1 en fonction de divers

N L hypothéses sur la concentration
Intensité integree P .
o4 résiduelle en Zn en solution et sur la
' teneur en Al des précipités.
0.4
0,3

1 1 1 1 1 1
014.[02 15102 2102 25102 3102 3,5102 4102 45102 510
Fraction volumique de précipités

* Si I'on considere juste la mesure de la concentration résiduelle en solution solide effectuée
SAT (i.e. environ 1.5%), l'intersection des deux courbes ne peut se faire que pour d
concentrations dans le précipité trés faibles en Al (<25%) et fortes en Zn (>65%), le tout résult:
en une concentration tres faible en Mg (1-CpAl-CpZn), et une fraction volumique assez faible «
1.5 a 2%. Ceci ne correspond bien évidemment pas du tout aux résultats de sonde tomographi
mais ne semble pas une hypothese tres raisonnable : notamment, on s'attend a ce que le ra
Zn/Mg soit inférieur ou égal a 2, ce qui n'est pas le cas ici.

* |l est possible d'avoir des résultats plus raisonnables en considérant que les résultats de s«
tomographique surestiment quelque peu la concentration en solution solide. Ainsi, si I'on pre
une concentration résiduelle en solution solide de Zn de 1%, les mesures de RX sont compatit
avec une fraction volumique de 3% et une concentration en Zn dans les précipités comprise e
50 et 60%, I'aluminium et le magnésium se partageant le reste du précipité. Cependant, la me:
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de la compositioon résiduelle en solution solide par SAT est effectuée loin des précipités et
donc fiable. Ainsi, cette explication est peu probable.

 Le parametre le plus critique des mesures de SAT (et notamment sur des précipités de tres p
taille) est la différence de rayon de courbure a la pointe de I'échantillon lors de la mesure suiv.
qu’on se trouve dans un précipité ou dans la matrice. Cette différence entraine un “effet de lou
pour la mesure de l'origine des ions détectés, et peut fausser la répartition spatiale des solul
plus le rayon de courbure est faible, et plus la dispersion spatiale mesurée des atomes est gre
Cependant, il n’est pas apparu de corrélation directe entre la taille des précipités et I
composition. Ainsi, il est peu probable qu’'un effet de loupe puisse expliquer la diergeance d
résultats de SAT et de RX a lui seul.

Interprétation de |'état 2

Pour I'état 2 nous pouvons de nouveau calculer l'intensité intégrée a partir des valeurs mesu
en sonde tomographique :

Pour f,=5% 1,=0.14 AS

C'est encore une fois substantiellement inférieur a la valeur que nous avons mesurée. Cepen
cette fois-ci I'écart est nettement plus faible. Nous pouvons voir dans la figure 111.44 que comg
tenu des barres d'erreurs assez grandes (et nous n'avons pas représenté dans ce graphe l'erre
a la mesure de l'intensité intégrée), la mesure de sonde atomique tomographique corresp
beaucoup mieux a nos mesures de RX que pour I'état 1. Si I'on prend les valeurs pour
précipités les plus gros et les moins riches en Aluminium (CpAl=10%, CpZn=60%), on retrou\
a partir des données de RX une fraction volumique de 4%, qui convient tout a fait.

—+— CpAI=20%
—a— CpAl=40%

S CZnm=0.4%
. [7p} =
09 Bilans de masse g | — — -Cznm=0.5%
' ; @ CZnm=0.6%
i - S | - —--CZnm=0.7%
. ., < =09
0.8 \ :E, —e—CpAl 0% i

0.7F @ Rouen i
=
o) Figure 111.44 : Représentation des
< 0.6f 7 relations reliantAC,, et f, dans le cas

. SESss Intensité intégrép de I'état 2 en fonction de divers
0.5 O S S S a hypotheses sur la concentration
' : T i résiduelle en Zn en solution et sur la
teneur en Al des précipités.
0.4f
0.3r

1 1 1 1 1 1 1
O22.I.(}2 25102 3102 35102 4102 451062 51062 55102 6102
Fraction volumique de précipités
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C.2.4. Récapitulation

L'étude combinée de plusieurs techniques de caractérisation pour étudier la composition de
précipités nous permet de tirer certaines conclusions :

* Le rapport Zn/Mg dans les précipités semble étre en augmentation au cours du reven
notamment, il semble étre plus grand pour la phasar rapport a la phasg

« || est difficile de déterminer avec certitude la teneur en aluminium des précipités. Cependant
n'apparait pas a partir de nos mesures de RX que pour les trés petits précipités elle soit a
grande que celle mesurée par la sonde tomographique. D'aprés nos expériences de diffu
centrale, elle se situerait plus vraisemblablement autour de 10 & 20% dans le cas du maté
contenanty'. Il semble tout de méme qu'elle soit en diminution au cours du revenu.

* La fraction volumique aprés 10 heures a 160°C (nous verrons dans le chapitre IV que ct
correspond a la fin du pic de durcissement) est de l'ordre de 4 a 5%. Bien qu'elle puisse enc
augmenter, ceci constitue une indication de la fraction maximale atteignable.

Au niveau de la comparaison entre les techniques de tomographie atomique et de diffusi
centrale, nous pouvons en tirer quelques enseignements mais malheureusement pas de certitL

» Pour des précipités de trés petite taille moyenne (dans I'état 1 les rayons sont de l'ordre de
A), la résolution spatiale correspond & nos observations de MET (taille, morphologie). Par cont
la composition des précipités (et notamment en aluminium) ne correspond pas a la composit
que nous pouvons déduire de nos mesures de diffusion centrale : il n'apparait pas de conse
entre les différentes techniques. Il ne nous a pas été possible pour l'instant de déterminer la c.
de ces divergences.

» Pour des précipités de plus grande taille moyenne, il apparait une bien meilleure compatibi
entre les résultats de tomographie et de diffusion centrale. Des expériences sont en cours |
étudier des précipités de plus grande taille encore.

Bien sdr, il ne faut pas oublier que les mesures de tomographie sont effectuées sur un volt
restreint, et que certaines disparités peuvent également étre dues a des probler
d'échantillonnage.

C.3. Taille et répartition de la précipitation

C.3.1. Informations spécifiques a la précipitation homogéne

C.3.1a) Alliage ternaire

Lorsqu'il n'existe aucun site de germination hétérogene de grande densité comme dans le
étudié dans cette partie, la répartition de la précipitation est essentiellement homogéne, con
on peut le voir sur les Figure 111.45, 111.50 (a) et 111.51 (a). Aux temps courts de revenu, le
précipitésn' sont sous forme de plaquettes d'un faible rapport d'élancement (épaisseur/diametr
3). Pour un revenu d'une heure a 160°C avec introduction en four chaud, le rayon dans le plar
ces plaquettes peut étre estimé a environ 20A loin des joints de grains. Nous verrons que ¢
estimation correspond tout a fait aux mesures faites par rayons X. Aux temps plus longs
revenu leur forme évolue peu. Il est intéressant de noter qu'aprés 700 heures de revenu a 1t
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les précipités, dont la plus grande taille peut dépasser 50 nm, conservent une importa
cohérence avec la matrice d'aluminium.

Les principales hétérogénéités présentes dans le matériau pour ce type de traitements thermi
sont bien sdr les joints de grains. On peut y observer des zones dénudées en précipités (F
(Figures 111.45 et 111.46). Il est intéressant de noter que la taille des PFZ n'évolue pratiqueme
pas au cours du traitement thermique : en effet, d'environ 60 a 70 nm aprés une heure a 16!
elle est d'environ 80 nm aprés 700 heures! Ceci est tout a fait habituel (Raghavan 1980) et
étre relié a I'absence d'interaction élastique entre les atomes de soluté et les joints de grains.

Figure 111.45 : Zone dénudée en précipités pres d'un joint de grains dans l'alliage ternaire apres une trempe eau,
jours de maturation a température ambiante et 1 heure a 160°C avec entrée en four chaud

Figure 111.46 : Zone dénudée en précipités prés d'un joint de grains dans l'alliage ternaire aprés une trempe eau,
jours de maturation a température ambiante et 700 heures a 160°C avec entrée en four chaud.

Les autres hétérogénéités présentes dans le matériau sont les dispersdid€3epéndant,
ceux-ci n'altérent pas la précipitation, comme on peut le voir sur la figure 111.47. On pourra dor
les oublier a toutes fins utiles.

n'influencent pas la précipitation homogeéne.
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C.3.1b) Comparaison avec l'alliage 7010

La microstructure développée lors du revenu sans déformation préalable dans l'alliage
7010 est tres similaire a celle développée dans l'alliage ternaire (Figure 111.48). On notera
tout de méme une zone dénudée en précipités moins importante que dans l'alliage ternaire
(30 a 40 nm). Nous verrons dans le chapitre IV que ceci est d0 a la germination plus facile
des précipitég' dans l'alliage 7010.

Figure 111.48 : 7010 : Microstructure proche d'un joint de grain aprés une trempe eau, une maturation de 3
jours et un revenu d'une heure a 160°C avec introduction en four chaud.

C.3.2. Influence d'une prédéformation sur le revenu

C.3.2a) Alliage ternaire

Nous allons aborder ici l'influence de la prédéformation sur les microstructures développées
cours du revenu par un cas particulier. Dans un deuxiéme temps, nous verrons comment
différents parameétres de la gamme de traitement thermomécanique peuvent changer |'effel
cette prédéformation.

Le traitement thermomécanique que nous considérons ici comporte une trempe eau,
prédéformation de 10%, une maturation de 3 jours a température ambiante, et une entrée en
chaud a 160°C. Ce traitement est une bonne illustration de I'effet des dislocations sur le reve
par la combinaison d'un fort taux de déformation (en comparaison du taux de 2% utili
industriellement) et d'une vitesse rapide de montée en température pour le revenu, ces d
parametres étant défavorables pour la précipitation homogene.

» Aprés un traitement thermique d'une heure (donc avant le pic de durcissement, cf. Chapitre
nous pouvons voir en figure 111.49 que la microstructure de I'état prédéformé présente déja L
grande hétérogénéité. En effet, au fur et & mesure que I'on s'éloigne de la dislocation, on pass
gros précipités (sur les dislocations) a une zone dénudée en précipités (autour de la dislocati
puis a des précipités de taille moyenne, puis a de fines plaquetiedald la taille est identique

a celle de I'état non prédéformé (cf. figure 111.45).
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» Pour des temps plus longs de revenu, la situation est similaire (figures 111.50 et 111.51) :

des précipités sur les dislocations continue a croitre, les dislocations sont presque saturée
précipités, la zone dénudée en précipités autour des dislocations croit également. Dans le m
temps, les régions loin des dislocations gardent des précipités répartis de fagcon homogéne ¢
taille similaire a celle des précipités de I'état non prédéformé. Par contre, il est important de na
gue pour des temps longs de revenu, on n'observe plus de gradient de taille au fur et a me

gu'on s'éloigne des dislocations.

Apres 700 heures a 160°C, il semble que les zones dénudées en précipités se rejoignent :

reste que trés peu de précipités homogenes.

En résumé, l'influence de la prédéformation sur les microstructures du revenu se traduit par

* Des précipités de plus grande taille.
 Une répatrtition spatiale hétérogene (présence de zones dénudées en précipités).
 Une distribution plus large des tailles des précipités.

' - T
.

o O

e

. 50 nm

. Y’ -’ b

Figure 111.49 : Microstructure de I'alliage ternaire aprés une trempe eau, une predéformation de 10%, une

maturation de 3 jours puis 1 heure a 160°C avec entrée en four chaud
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Figure 111.50 : Microstructure de Il'alliage ternaire aprés une trempe eau, a) sans prédéformation et b) avec une
prédéformation de 10%, une maturation de 3 jours puis 50 heures a 160°C avec entrée en four chaud

Figure 111.51 : Microstructure de l'alliage ternaire aprés une trempe eau, a) sans prédéformation et b) avec une
prédéformation de 10%, une maturation de 3 jours puis 700 heures a 160°C avec entrée en four chaud

C.3.2b) Comparaison avec l'alliage 7010

L'influence de la prédéformation sur la morphologie et la répartition de la précipitatiori dans
l'alliage 7010 est similaire a l'alliage ternaire : aux temps courts on trouve uneilarge
distribution en taille de précipités, depuis des précipités de grande taille sur les dislogation:
jusqu'aux précipités de méme taille que dans l'alliage non déformé loin des dislocations
(Figure 111.52).

Aux temps longs de revenu (Figure 111.53), on observe toujours une zone dénudée er
précipités autour des dislocations et des précipités d'une taille comparable aux précipités o
I'état non prédéformé loin des dislocations. La différence principale avec l'alliage terngire es
qu'il semble que I'envahissement de la microstructure par les précipités sur les dislocations e
moins avanceé : il reste encore de larges zones non affectées.
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Figure 111.52 : Microstructure de Il'alliage 7010 aprés une trempe eau, a) sans prédéformation et b) aveq une
prédéformation de 10%, puis 1 heure a 160°C avec entrée en four chaud

Figure 111.53 : Microstructure de l'alliage 7010 aprés une trempe eau, a) sans predeformatlon et b) avec: une
prédéformation de 10%, puis 700 heures a 160°C avec entrée en four chaud

C.3.3. Paramétres influencant I'effet de la prédéformation

Nous avons vu ci-dessus dans un cas particulier que la présence de dislocations au cour:
revenu modifiait la taille et la répartition spatiale de la précipitation. Cependant, cett
modification peut prendre des formes différentes suivant les parameétres du traiteme
thermomécanique. Nous verrons ici l'influence de deux paramétres : le taux de déformation e
vitesse de montée en température.
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C.3.3a) Taux de déformation

Nous avons vu précédemment qu'on peut, pour des temps de revenu "raisonnables”, consic
chaque dislocation comme étant isolée, et que son influence est alors circonscrite a son entou
immédiat, délimité par la zone dénudée en précipités, et dans une certaine mesure par une .
affectée ou la précipitation est plus grossiere pour des temps tres courts de revenus.

Ainsi, le taux de déformation n'influence-t-il pas qualitativement la microstructure de
précipitation : une augmentation du taux de prédéformation augmente simplement la fraction
zone affectée par la dislocation.

Par contre, aux temps trés longs de revenu, on peut observer que, si pour un taux
prédéformation important la quasi-totalité du matériau est affectée par les dislocations (figu
[11.51), pour un taux faible de prédéformation il n‘en est rien, comme le montre la Figure I11.5¢
Ainsi, le taux de prédéformation joue principalement sur la fraction de matériau affectée par |
dislocations, et ceci en relation directe avec la densité de dislocations introduites.

Figure 111.54 : Microstructure de l'alliage ternaire aprés une trempe eau, une prédéformation de 1%, une
maturation de trois jours puis 700 heures a 160°C avec entrée en four chaud

Nous pouvons voir sur la figure 111.55 que I'effet du taux de prédéformation est sinilaire
sur l'alliage 7010 : aprés un revenu de 700 heures, la microstructure du mgtériau
prédéformé de 1% est beaucoup plus proche de celle du matériau non predeforme que d
celle du matériau prédéformé de 10%.
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Figure 111.55 : Microstructure de l'alliage 7010 aprés une trempe eau, une prédéformation de 1%, uhe
maturation de trois jours puis 700 heures a 160°C avec entrée en four chaud

— 1 S od

C.3.3b) Vitesse de montée en température

La vitesse de montée en température a tout d'abord un effet d'échelle général : pour des te
courts de revenu, l'ensemble des précipités (les précipités homogénes comme ceux sur
dislocations) sont nettement plus petits, indiquant une germination plus efficace.

Figure 111.56 : Microstructure de l'alliage ternaire aprés une trempe eau, une prédéformation de 10%, une
maturation de trois jours, une montée a 30°C/h a 160°C et 1h a 160°C
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Figure 111.57 : Microstructure de l'alliage ternaire aprés une trempe eau, une prédéformation de 10%, une
maturation de trois jours, une montée a 30°C/h & 160°C et 20h & 160°C
L'autre effet marquant est semblable a ce qu'on peut observer pour les zones dénudée
précipités au voisinage des joints de grains : lorsqu'on diminue la vitesse de montée
température (et donc qu'on favorise la germination homogene), on fait disparaitre, d'une par
zone dénudée autour des dislocations, et d'autre part le gradient de tailles de précipités lorsq
s'éloigne de la dislocation (Figures 111.56 et 111.57).

Ainsi, aprés une montée lente en température et un revenu modéré, la microstructure ne ser
pas beaucoup affectée par la présence des dislocations. Il y a effectivement quelques précipité
grosse taille sur les dislocations, mais leur influence ne s'étend pas au-dela.

Par contre, pour des temps longs de revenu, la situation rejoint celle de la vitesse de mor
rapide, et on ne peut observer de différences entre les deux états aprés 700 heures a 160°C.

g a 0. .-y 7

On retrouve le méme effet dans l'alliage 7010 (Figure I11.58).

Figure 111.58 : Microstructure de Ialllage 7010 aprés une trempe eau, une predeformatlon de 10%, une maturatlor
i de trois jours, une montée a 30°C/h a 160°C et 1h & 160°C
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C.3.4. Influence de la trempe sur le revenu

L'effet de la trempe lente sur la précipitation structurale développée lors du revenu ac
principalement sur la répartition mésoscopique de celle-ci. En effet, il apparait que, loin dt
précipités hétérogénes de trempe, la précipitation structurale de développe de fagon similaire
précipitation aprés une trempe rapide, ce que nous avons pu Vérifier grace aux mesures
calorimétrie différentielle (cf. Chapitre 1V).

Nous n'avons donc pas étudié dans le détail la séquence de précipitation correspondant au re
suivant une trempe lente, mais plutdét la répartition spatiale de celle-ci. Il apparait qu'il ¢
développe autour des précipités hétérogenes issus de la trempe une zone dénudée en préc
(Figure 111.59). Celle-ci correspond essentiellement & la quantité de soluté perdu lors de
précipitation de ces précipités grossiers. On se trouve donc aprés une trempe lente et un re\
avec d'une part une plus faible quantité de précipités formés et d'autre part une hétérogén
spatiale de la répartition de ces précipités.

e - 3
. '3.“."‘:&.

0.1 pm

Figure 111.59 : Microstructure de l'alliage ternaire apres trempe air, maturation 3 jours, montée 30°C/h a 160°C +
2h a 160°C : présence de précipitggermés sur les dispersoidegZxl avec entre ceux-ci la précipitation
durcissante apparue au cours du revenu.

On peut voir sur la Figure 111.60 que la précipitation apres une trempe lente se dévéloppe
de facon similaire pour le 7010, avec une proportion de zones aptes a précipiter dé fagon
homogeéne plus faible, du fait de la plus grande fraction volumique de précipités de trémpe.
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Figure 111.60 : Microstructure de l'alliage 7010 aprés une trempe air, une maturation de 3 jours, une m
en température de 30°C/h & 160°C et 24 heures a 160°C.

Hntée
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D. SYNTHESE

Voici une synthese des différentes microstructures que nous avons rencontrées au d
traitements thermo-mécaniques que nous avons effectués.

Etat structural aprés la trempe

Aprés une trempe eau :
» Nous pourrons considérer que les matériaux sont essentiellement homogenes.

* La seule hétérogénéité se situe a une échelle macroscopique pour l'alliage 7010 : un
soluté et une fraction recristallisée plus importante a coeur de tole.

Apres une trempe air :

Les matériaux sont hétérogénes a plusieurs échelles :

« Echelle macroscopique : macroségrégation et structure granulaire dans l'alliage 7010.
« Echelle mésoscopique : bandes de dispersoides et bandes de précipités hétérogénes ag

« Echelle microscopique : zones dénudées en soluté puis en précipités autour des [
hétérogénes de trempe.

Principales différences ternaire / 7010 :
* Présence d'une macroségrégation dans le 7010 et pas dans l'alliage ternaire

* Plus grande sensibilité a la trempe de l'alliage 7010

Etat structural apres une trempe eau et un revenu

Séquence de précipitation :
n'->na, N4 (0UN2)

Seule hétérogénéité significative :
zone dénudée en précipités de 50 a 100 nm n'évoluant pratiquement pas au cours du revy

Composition :

* Le rapport Zn/Mg dans les précipités augmente au cours du revenu pour se rapprq
rapport a I'équilibre de 2.

* La composition en Aluminium des précipités semble ne pas dépasser 10 a 20%.

ours

jefici
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récig
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Principales différences ternaire / 7010 :

* PFZ plus étroite dans l'alliage 7010

» On releve de nombreuses autres orientations cristallographiques dans l'alliage 7010 dg
n

Etat structural aprés une trempe eau, une prédéformation et un revenu

Séquence de précipitation :
Directement), etng, leur taille est plus grande que celle des précipités en volume

Précipitation aux temps courts de revenu :

 Si les conditions sont favorables a la précipitation homogene (montée en températu
I'influence des dislocations est localisée aux précipités germés sur celles-ci. Ailleurs, on 1
la méme taille et densité de dislocations que dans le cas non déformé.

* Si les conditions sont défavorables a la précipitation homogeéne (montée en températur
on observe une zone dénudée en précipités autour des dislocations accompagnée d'u

la pl

e ler
etroL

E rap
N gra

continu de tailles de précipités depuis les précipités sur la dislocation jusqu'aux precipités I

des dislocations qui ont toujours la méme taille et densité que dans le cas non déformé.

Précipitation aux temps longs de revenu :

Dans tous les cas on observe une zone dénudée en précipités autour des dislocations qui crc

cours du revenu jusqu'a I'envahissement total du matériau. Cet envahissement est d'al
rapide que la densité de dislocations et donc le taux de prédéformation sont grands.

Principales différences ternaire / 7010 :
Pas de différences significatives quant a I'effet de la prédéformation sur la microstructure

itant
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CHAPITRE IV

Cinétiques de précipitation et durcissement structural

Dans ce chapitre, nous exposerons les cinétiques de précipitation de nos alliages, ainsi que '
de ces cinétiques sur le durcissement structural, c'est-a-dire essentiellement sur la lin
d'élasticité vue a travers la microdureté. Nous chercherons avant tout a caractériser les effets
différents parametres du procédé thermomécanique sur les propriétés du matériau. Rappelons
ces parametres sont au nombre de trois : la vitesse de trempe, le taux de prédéformation ¢
vitesse de montée en température.

Nous présenterons tout d'abord la phénoménologie de la précipitation dans le matériau r
prédéformé, puis nous verrons l'influence de la prédéformation. Enfin, nous caractériserons
phénoméne particulier a nos alliages : la précipitation dynamique pendant les essais de trac
effectués sur les états sursaturées.
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A. MATERIAU NON PREDEFORME

A.1. Cinétique de précipitation a température ambiante

Aprés la trempe, la premiere étape du traitement thermique est la maturation a températ
ambiante. Nous avons vu dans le chapitre | que cette étape est caractérisée par la précipitatiol
zones GP. Nous avons vu également que cette précipitation des zones GP revét une import:
primordiale, puisqu'elle apporte les sites de germination indispensables a la formation d'une f
répartition des précipités durcissants Il importe donc de comprendre comment celle-ci est

influencée par les parametres du procéde, qui sont ici la vitesse de trempe et le taux
prédéformation.

Nous avons caractérisé cette précipitation par deux techniques expérimentales : la diffusi
centrale des rayons X aux petits angles et la microdureté. Bien que les rayons X donnent a pr
plus d'informations, ils restent dans ce cas d'utilisation et d'interprétation délicate : en effet, ét:
donnée la trés faible taille des zones GP, il est difficile d'évaluer de facon fiable leur fractic
volumique, qui est le parametre clef de la précipitation a température ambiante. Par contre
microdureté (i.e. dans une certaine mesure la limite d'élasticité) s'impose comme un outil sim|
et d'interprétation robuste : le rayon des précipités évolue peu a température ambiante ca
précipitation est au départ principalement en régime de germination. Dans ce cas, la microdu
est essentiellement proportionnelle a la racine de la fraction volumique de zones GP.

A.1.1. Alliage ternaire
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Figure IV.1 : Alliage ternaire : étude par diffusion centrale des rayons X de la précipitation a température ambiante
aprés une trempe eau. a) évolution du rayon de Guinier b) évolution de l'intensité intégrée

On peut tout d'abord étudier I'évolution de la précipitation a température ambiante par diffusic
centrale des rayons X (Figure 1V.1). Cette étude montre que, pour les temps qui nous intéress
(i.e. les trois jours de maturation a température ambiante), on se trouve principalement dans
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régime de germination, avec une fraction volumique qui augmente rapidement et un rayon
zones GP qui augmente plus lentement. Le rayon des zones GP formées est tres faible, de I'c
de 4 A initialement.
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Figure IV.2 : Alliage ternaire : effet de la vitesse de trempe sur la maturation a température ambiante

Nous avons étudié a l'aide de la microdureté l'influence de la vitesse de trempe sur la cinétique
précipitation a température ambiante. On peut voir sur la figure V.2 que cette influence est tr
forte dans l'alliage ternaire : immédiatement apres la trempe, l'alliage présente une dureté f
importante qu'apres une trempe rapide, sans doute en raison de la précipitation qui a eu lieu ¢
les derniers stades du refroidissement. Cependant, cette tendance s'inverse rapidement ef
forte vitesse de trempe favorise une cinétique plus rapide.

On peut noter ici que les cinétiques apres les deux vitesses de trempe sont trés voisi
qualitativement : le passage de l'une a l'autre se fait simplement par un changement de I'éct
de temps.

Deux causes principales peuvent expliquer la diminution de la cinétique de précipitation caus
par une diminution de la vitesse de trempe : d'une part, la diminution de la concentration
lacunes en sursaturation (Fabian et Wolter 1991), et d'autre part, la diminution de la force motr
de précipitation due a la précipitation hétérogene développée au cours de la trempe lente.
premiere hypothése est la plus vraisemblable : en effet, elle se traduit simplement par
changement du coefficient de diffusion apparent de I'alliage et donc par une dilatation de I'éche
de temps.

A.1.2. Comparaison avec l'alliage 7010

La précipitation a température ambiante a lieu de facon similaire dans l'alliage 7010. Dans
le cas de cet alliage, le rayon de germination est encore plus petit : on peut l'estimer & 3 A
par diffusion centrale des RX.
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On peut voir sur la figure IV.3 que l'influence de la vitesse de trempe est de méme nature
gue dans l'alliage ternaire, avec une influence nettement plus marquée de la vitesse de
trempe. Nous avons vu dans le chapitre Il que la fraction volumique de précipitation

hétérogene formée au cours de la trempe lente était bien plus grande dans le 7010 que dan
l'alliage ternaire. Ceci a pour conséquence un long temps d'incubation pour la coyrbe de
dureté apres une trempe air, caractéristique d'un grand rayon de germination et donc d'une
faible saturation. Ainsi l'effet dominant de la vitesse de trempe sur la maturation a

température ambiante dans le 7010 n'est pas un effet de concentration en lacunes:mais ui
effet de sursaturation en soluté : le premier effet se traduit simplement par une dilatation de
I'échelle de temps, alors que le deuxieme change la forme de la courbe de durcissement et
créant un stade prolongé d'incubation.
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Figure IV.3 : Alliage 7010 : effet de la vitesse de trempe sur la maturation a température ambiant

v

A.2. Influence de la vitesse de trempe sur le revenu

Nous avons étudié deux types de traitements thermiques : le premier a pour but de se placer
des conditions proches des conditions industrielles, c'est-a-dire des conditions favorables a
précipitation fine, apportant de bonnes propriétés. Pour cela nous avons utilisé une montée le
en température au revenu (30°C/h).

Le deuxiéme traitement thermique a pour but de tester la sensibilité du matériau a des conditi
de précipitation moins favorables. Dans ce cas, nous avons introduit les échantillons dans le f
a la température de revenu.

Nous avons représenté légéerement differemment ces deux types de traitements thermiques :
le cas de la montée rapide en température, le durcissement est suivi en prélevant des échanti
a différents temps du traitement isotherme. Par contre, lors du traitement avec montée lente
température, il est nécessaire de prélever des échantillons également lors de la montée
température : les phénomenes métallurgiques ayant lieu lors de cette montée sont trés import:
Nous représenterons dans ce cas I'évolution des propriétés du matériau selon une double écl
composée d'une échelle de température correspondant a la montée en température, puis 1
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échelle de temps correspondant a I'isotherme a 160°C, une fois que la montée en température est
terminée (voir figure ci-dessous).

A.2.1. Alliageternaire

Nous avons représenté sur les figures 1V.4 et IV.5 l'influence de la vitesse de trempe sur les
courbes de durcissement de I'alliage ternaire pour des vitesses de montée respectivement lente et
rapide.
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Décrivons tout d'abord le revenu dans son ensemble tel qu'on peut I'observer sur une courbe de
durcissement (Figure IV.4 et 1V.5). On peut décomposer cette courbe de durcissement en trois
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stades successifs : les états sous-revenus, pic de durcissement et surrevenu. Lors d'une mu
lente en température, les états sous-revenus correspondent a peu pres a la montée jusqu'a 1
Le pic de durcissement a lieu pour 1 & 2 heures a 160°C.

* Intéressons-nous tout d'abord au stade sous-revenu. Nous pouvons voir dans la figure 1V.4
deux types de comportement peuvent étre observés lors d’'une montée lente en température
fonction de la vitesse de trempe : soit la valeur de dureté est en constante augmentation dept
valeur atteinte au cours de la maturation a température ambiante (cas de la trempe eau), s¢
début de la montée en température est accompagné par une baisse sensible de la d
(réversion), avant que celle-ci ne remonte de fagon importante dans la suite du traitement. D
le cas d'une montée rapide en température (Figure IV.5), on observe pour toutes les vitesse
trempe une réversion marquée, qui se traduit par une chute de la dureté par rapport a la va
atteinte aprés la maturation a température ambiante.

Les résultats de DSC aux basses températures (Figure V.6 et IV.7) montrent que dans tous
cas une dissolution est présente (pic endothermique A). Cependant, ces résultats ne font
apparaitre d'effet de la vitesse de trempe sur la dissolution : il semble que la quantité de réver:
soit a peu pres la méme dans le cas de la trempe eau et de la trempe air (rappelons cependal
puisque la fraction volumique précipitée dans l'alliage ternaire apres un temps donné
température ambiante est plus faible aprés une trempe lente, une méme quantité dissoute Iz
une plus faible fraction volumique de zones GP disponibles pour la germination de Ig'phase

Comme nous l'avons vu dans le chapitre I, cette dissolution s'explique par la compétition lors
la montée en température entre croissance des zones GP et croissance du rayon critiqu
dissolution de ces méme zones. En effet, comme dans un processus de coalescence, les préc
dont le rayon est plus petit que le rayon critique se dissolvent. Dans le cas d'une coalescenc
revenu isotherme, cette dissolution s'effectue au bénéfice des précipités dont le rayon

supérieur au rayon critique. Mais dans le cas d'une montée en température, cette dissolution

se faire au bénéfice de la solution solide si le rayon critique augmente plus rapidement que
rayon moyen des précipités.

» Le stade de réversion cesse lorsque la température atteint environ 120°C (pour la vitesse
montée lente, bien sar), qui est la température ou la germinatighcdenmence (Ungar et al.
1979Db).

Pour les temps intermédiaires de revenu (autour du pic de dureté), on peut voir qu'u
augmentation de la vitesse de trempe apporte une augmentation de la dureté maximale mes
Cet effet peut avoir deux causes : d'une part, l'influence de la quantité de zones GP restante
moment de la germination dg, d'autre part la différence de fraction volumique disponible pour
la précipitation durcissante (i.e. la fraction volumique maximale moins la fraction volumique
précipitée lors de la trempe).

Nous pouvons séparer ces deux effets a l'aide des mesures de DSC :

- Dans le cas d'une montée lente en température, nous pouvons observer (Figure 1V.6) qu
premier pic exothermique (pic B), correspondant a la précipitatioyi, st présent a peu pres a
la méme intensité pour la trempe air et la trempe eau, montrant que la germinatioredepas
plus difficile dans le cas de la trempe air que dans le cas de la trempe eau. Ainsi, la différence
durcissement maximal observée s'explique essentiellement par la différence de fracti
volumique disponible pour la précipitation durcissante.
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Figure 1V.6 : Alliage ternaire : influence de la vitesse de trempe sur le thermogramme DSC apreés trois jours a
température ambiante avec une vitesse de montée en température de 30°C/h. A : dissolution des zones GP ; B
précipitation derj' ; C : précipitation derp ; D : précipitation de T ; E, F et G : dissolution des phases.
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Figure IV.7 : Alliage ternaire : influence de la vitesse de trempe sur le thermogramme DSC apres trois jours a
température ambiante avec une vitesse de montée en température de 300°C/h. A : dissolution des zones GP ; [
précipitation denj' ; C : précipitation denj ; D : précipitation de T ; E, F et G : dissolution des phases.

- Dans le cas d'une montée rapide en température, on peut observer le méme effet de la vites:
trempe sur le pic de durcissement, mais avec une amplitude plus grande. Dans cas, on as
donc a un effet combiné d'une fraction volumique disponible plus faible et d'une germinatic
difficile. Les résultats de DSC vont dans ce sens : La figure IV.7 montre que le picede
encore tres présent pour le matériau trempé a I'eau, mais quasiment inexistant pour le maté
trempé a l'air, montrant que, pour celui-ci, la germination'deir les zones GP a été impossible
et que l'on est donc passé dans une large mesure directement a la germinati¢piae
exothermique C), beaucoup moins intéressante en termes de propriétés mécaniques.
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 Enfin, pour les temps de revenu importants, c'est-a-dire pour le régime de coaescence des
précipités, on n‘observe pas de dépendance notable de |a courbe de durcissement en fonction de la
vitesse de trempe. Ceci indique que tant que le mode de transport des solutés (ici diffusion en
volume uniquement) n'est pas modifi€, un changement de microstructure initiale (comme un plus
grand rayon de germination ou la présence d'une precipitation hétérogene de trempe) ne change
pas | es propriétés dans | e régime de coal escence.

A.2.2. Comparaison avec |'alliage 7010
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FigurelV.8: 7010 : Influence de la vitesse de trempe sur la précipitation aprés 3 jours a température
ambiante, une vitesse de montée en température de 30°C/h et un maintien a 160°C

L'alliage 7010 se comporte qualitativement de facon assez similaire a l'alliage ternaire
(Figures IV.8 et 1V.9) : on retrouve la méme dépendance de la réversion et du pic de dureté
en fonction de la vitesse de trempe. Cependant, plusieurs différences méritent d'étre
notées :

- La différence entre la trempe eau et la trempe air est beaucoup plus nette que dans le
ternaire, en raison de latres faible sursaturation restant en fin de trempe air (en raison de la
précipitation hétérogene). Ainsi, apres une trempe air, I'alliage 7010 n'a pratiquement plus
de capacité au durcissement structural .

- Le 7010 apres une trempe eau he semble pas présenter de réversion marquée méme avec
une vitesse de montée rapide en température. Ceci est d0 a deux facteurs : d'une part, nous
avons vu que la précipitation a température ambiante dans le 7010 est plus rapide que dans
I'alliage ternaire, et d'autre part, le 7010 présente un plus grand domaine de recouvrement
entre les températures de formation des zones GP et de laphaseh'.
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FigurelV.9: 7010 : Influence de la vitesse de trempe sur la précipitation aprés 3 jours a température
ambiante, une introduction en four chaud & 160°C et un maintien a 160°C

A.3. Influence de la vitesse de montée en température sur lerevenu

Apres avoir étudié ci-dessus |'influence de I'état de départ (déterminé par |la vitesse de trempe) a
vitesse de montée en température constante, nous alons étudier ici I'influence de la vitesse de
montée en température sur le revenu, a éat de départ fixé.

A.3.1. Alliage ternaire apres une trempe eau

On peut observer sur la figure 1V.10 I'influence de la vitesse de montée en température sur la
courbe de durcissement a 160°C. Précisons que, sur ce graphique, les échelles représentées pour
la montée lente en température et pour la montée rapide ne se correspondent pas : pour une
montée lente, I'échelle est tout d'abord la température lors de la montée, puis le temps a 160°C,
alors que pour une montée rapide les données sont représentées sur une échelle unique.

» Tout d'abord on peut observer que la montée rapide en température conduit a une dissolution
importante, qui se traduit par une chute de la microdureté. On peut estimer sur la courbe de
durcissement que cette dissolution est plus importante que lors de la montée lente en température.
Le thermogramme DSC vient confirmer cette hypothese (Figure 1V.11) : l'aire du pic de
dissolution est nettement plus importante lors d'une vitesse de montée rapide (notons cependant
gue nous N'avons pas atteint, lors des expériences de DSC, |a vitesse de montée réelle rencontrée
lors d'une entrée en four chaud).
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* On peut observer d'autre part une diminution importante du pic de durcissement lorsqu'on
augmente la vitesse de montée en température.

Pour expliquer ce fait, revenons a l'origine du pic de durcissement. Placons-nous tout d'abord
dans le cas simple ou la fraction volumique maximale de précipités est atteinte. Lorsgue le rayon
des précipités augmente, on atteint le pic de durcissement quand le rayon moyen est égal au
rayon de transition R; entre cisaillement des précipités et contournement d'Orowan (ce rayon vaut
environ 30 A dans nos alliages (Kovacs 1987, Guyot et Cottignies 1996)).

Dans le cas rédl, la fraction volumique de précipités augmente conjointement avec le rayon des
précipités. Si la fraction volumique atteinte lorsque R=R; est tres faible, le durcissement peut
continuer a augmenter pour R>R; en raison de |’ augmentation de la fraction volumique, et le pic
de durcissement aura lieu a un rayon plus grand. Dans ce cas la majorité des précipités sera en
régime de contournement et le pic de durcissement est plus faible.

Le suivi in-situ aux rayons X de |'évolution du rayon de Guinier pour les deux vitesses de montée
en température montre que tel est le cas pour la vitesse de montée rapide (Figure 1V.12). En effet,
dans ce cas, le rayon de germination est de I'ordre de 25 A, ce qui est trés proche de la valeur de
R:, €t le rayon atteint la valeur critique pour des temps de revenu tres courts, ou la fraction
transformée est encore assez faible. On retrouve le fait que le maximum de durcissement a lieu
pour un rayon supérieur a R; dans la courbe de durcissement : |e maximum de durcissement alieu
pour un temps plus long dans le cas de |la vitesse de montée rapide.

La cause de ce grand rayon de germination peut étre déduite de I'étude du thermogramme DSC.
Lors d'une montée lente en température, on observe tres distinctement un pic d'apparition de h'
puis un pic de transformation de h' en h. Par contre, lors d'une montée rapide en température, les
pics de h' et de transformation h'->h sont presque superposés, indiquant une germination plus
difficile de h'. Ceci est cohérent avec la dissolution plus prononcée des zones GP, dont la
présence est nécessaire pour une bonne germination des précipitésh'.
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» Aux temps longs de revenu, il apparait de nouveau que la vitesse de montée en températur:
pas d'importance. On peut en effet observer une totale invariance des propriétés mécaniques
rayon de Guinier des précipités en fonction de la vitesse de montée en température dans le ¢
de coalescence (typiquement aprés 10h a 160°C).

Montée 5°C/min
———— Montée 30°C/h (x10

OoX3

Flux de chaleur (mW)

OdN3

o
\‘\\\‘\\\‘\\\‘\\\‘\\\‘\\\‘\

100 150 200 250 300 350 400 450
Température (°C)

al
o

Figure IV.11 : Alliage ternaire : influence de la vitesse de montée en température sur le thermogramme DSC apre
une trempe eau et trois jours a température ambiante. A : dissolution des zones GP ; B : précipitgtjdd de
précipitation den ; D : précipitation de T
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A.3.2. Alliage ternaire aprés une trempe air

L'alliage ternaire aprés une trempe a l'air est soumis aux mémes phénomenes que ceux décrif
dessus, mais avec une amplitude plus grande.
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On peut voir dans la figure 1V.13 gqu'une vitesse de montée en température rapide entraine une
réversion importante aux temps courts de maturation, ains gu'une chute des propriétés
meécaniques au voisinage du pic de durcissement.
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FigurelV.14 : Alliageternaire : influence de la vitesse de montée en température sur le thermogramme DSC aprés
une trempe air et troisjours a température ambiante. A : dissolution des zones GP ; B : précipitationden'; C:

précipitationde ; D : précipitationde T

Nous avons vu gque dans le cas d'une vitesse de montée lente en température la baisse du pic de
durcissement entre la trempe eau et la trempe air était principalement causée par une fraction
volumique de précipités réduite. Nous pouvons voir ici que dans le cas de la trempe air suivie
d'une vitesse de montée rapide, la faible valeur du pic de durcissement est associée a I'effet



Cinétigues de précipitation et durcissement structural 147

combiné d'une germination difficile et d'une fraction volumique disponible faible. Ceci est
confirmé par le thermogramme DSC (Figure 1V.14), qui montre une quasi-disparition du pic
associé alaformation de h' dans le cas d'une trempe lente et d'une vitesse de montée rapide.

Dans le cas de la trempe lente comme dans le cas de la trempe rapide, on n'observe pas de
dépendance du régime de coal escence en fonction de la vitesse de montée en température.

A.3.3. Comparaison avec |'alliage 7010

On observe de nouveau les mémes phénomenes dans le 7010 que dans I'alliage ternaire.
Un certain nombre de différences apparai ssent cependant :

 Pour le 7010 trempé a I'eau, la réversion est trés faible que ce soit pour la vitesse de
montée lente ou la vitesse de montée rapide, et donc la germination de h' peut se faire de
maniere satisfaisante quelle que soit la vitesse de montée en température. Ainsi |a perte des
propriétés mécaniques causee par |'augmentation de la vitesse de montée en température
est elle auss tres faible (Figure 1V.15). Dans ce cas également on n'observe pas de
différence dans le régime de coal escence.

* Pour le 7010 trempé al'air, le durcissement structural est déja tres faible avec une montée
lente en température. Dans ces conditions, une vitesse de montée rapide supprime tout
durcissement structural : la valeur du pic de dureté est plus faible que la dureté apres
maturation (Figure 1V.16)!
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Il est également intéressant de comparer directement le 7010 et I'dliage ternaire dans
guelques cas particuliers. Dans le cas le plus favorable, c'est a dire aprés une trempe eau et
une montée lente en température (Figure 1V.17), on peut observer que le 7010 offre des
caractéristiques mécaniques bien supérieures a celles de I'aliage ternaire. La comparaison
avec les résultats obtenus en rayons X (dansle cas de lafigure 1V.18, il sagit d'une montée
rapide en température) permet de montrer que cet effet est da tout d'abord ala plus grande
fraction volumique de ceux-ci : en effet, I'intensité intégrée au pic de durcissement est bien
plus grande pour I'alliage 7010.

On peut de plus observer que le rayon de Guinier correspondant au pic de dureté est plus
petit dans le 7010 que dans le ternaire (un peu plus de 20 A contre 30 A environ). Comme
cette valeur ne dépend a priori que de I'énergie nécessaire pour cisaller un précipité, on
peut en déduire que I'addition de cuivre renforce nettement la résistance des précipités au
cisaillement par les dislocations. Ainsi, la capacité au durcissement structural du 7010 est
augmentée, non seulement par une plus grande fraction volumique disponible, mais
également par une augmentation de la force d'obstacle en cisaillement des précipités.

La comparaison du comportement des deux alliages en DSC (Figure 1V.19) permet de
confirmer certaines hypothéses formulées concernant leurs différences de sensibilité aux
parametres du traitement thermique :

- L'alliage 7010 subit une réversion moins importante que |'alliage ternaire.

- La précipitation de h' se fait plus tét dans l'alliage 7010. Ains le domaine de
recouvrement entre les zones GP et la phase h' est plus grand que dans I'alliage ternaire.
Notons également que par contre le pic de transformation h' -> h se situe
approximativement ala méme température pour les deux aliages.

- La fraction transformée totale est plus importante dans I'alliage 7010 (pour lequel il y a
plus de soluté).
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On peut observer d'autre part que la cinétique de précipitation du 7010 est plus lente que
celle de I'dliage ternaire : notamment, le temps pour atteindre le pic de dureté est plus long
gue dansl'aliage ternaire.
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Figure V.18 : Etude par Diffusion Centrale des rayons X de la précipitation dans I'alliage ternaire et le
7010 lors d'un revenu a 160°C apres 3 jours a température ambiante et une introduction en four chaud.
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Figure IV.19 : comparaison des thermogrammes de I'alliage ternaire et de I'alliage 7010 pour une vitesse de

montée en température de 5°C/min aprés une trempe eau et une maturation de troisjours.

Lorsque I'on compare les deux aliages apres une trempe air, |'effet sinverse (Figure
I1V.20) : comme I'alliage 7010 est trés fortement sensible a latrempe lente, I'alliage ternaire
se trouve avoir dans ce cas de meilleures propriétés mécaniques.
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A.4. Récapitulation
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Figure 1V.21 : Schéma d'une courbe de durcissement récapitulant I'effet des différents paramétres du traitemen
thermique
Nous récapitulons ici les grandes tendances que nous avons pu dégager sur les cinétique
précipitation et le durcissement structural pour les matériaux non prédéformeés :

0 La maturation a température ambiante est d'autant plus rapide que la vitesse de trempe
grande. Dans l'alliage ternaire, cet effet est essentiellement lié a la concentration en lacunes. C
le 7010, on observe un effet combiné des lacunes et de la sursaturation.

> La réversion lors du début d'un revenu a 160°C est d'autant plus importante que la vitesse
trempe est lente et que la montée en température est rapide. Cet effet peut étre directen
corrélé a I'état de précipitation aprés la maturation.

[1 Le durcissement maximal atteint est d'autant plus élevé que la trempe est rapide et quu
montée en température est lente. Deux parametres influencent principalement I'amplitude de

pic :
- La fraction volumique maximale de précipitation durcissante, déterminée par la vitesse |
trempe.

- La germination de la phase durcissamteCelle-ci est d'autant plus fine que la vitesse de
trempe est élevée et surtout que la montée est lente (conséquence directe de -2-). Il app
gu'il existe un seuil pour la valeur du pic de durcissement : si la germinatiprsedait avec

un rayon suffisamment plus faible que le rayon critique de transition cisaillement
contournement, alors lorsque le rayon moyen atteint ce rayon de transition, la fractic
volumique transformée et donc le pic de durcissement sont proches de leurs valel
maximales.

Tt Le stade de coalescence ne dépend pas de la vitesse de trempe ni de la vitesse de mont
température.
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B. EFFET D'UNE PREDEFORMATION

Nous avons vu dans la partie précédente l'effet de deux parametres du traitement thermique
vitesse de trempe et la vitesse de montée en température, sur le revenu sans prédéformation.
cette partie, nous présenterons tout d'abord l'effet de la prédéformation sur la maturatiol
température ambiante. Puis nous étudierons I'effet du taux de déformation sur le revenu d.
différentes configurations du traitement thermique. Enfin nous étudierons l'influence de
parametres du traitement thermique a prédéformation fixée.

B.1. Maturation a température ambiante

L'introduction de dislocations dans le matériau brut de trempe peut avoir a priori de nombreu:
conséguences sur la maturation a température ambiante :

-i- Lors de la déformation elle-méme, les lacunes en sursaturation, essentielles pour la format
des zones GP, peuvent étre soit annihilées soit créées.

-ii- Lors de la déformation il peut y avoir précipitation dynamique des zones GP (voir partie C ¢
ce chapitre).

-iii- Les dislocations peuvent servir de sites de germination pour les précipités lors de
maturation a température ambiante.

-iv- Les dislocations peuvent accélérer la formation des précipités en servant de court-circuit
diffusion pour les atomes de soluté.

-v- Les dislocations peuvent freiner la formation des précipités en servant de site d'annihilati
pour les lacunes au cours de la maturation.

Nous allons tenter de déterminer les effets principaux dans nos alliages a la lumiére des donr
expérimentales.

B.1.1. Alliage ternaire

» Nous pouvons tout d'abord voir sur la figure IV.22 que l'introduction d'une prédéformatio
apres la trempe augmente fortement la microdureté : c'est l'effet combiné de I'écrouissage et d
précipitation dynamique.

* Dans les premiers stades de la maturation, il apparait que les cinétiques de précipitation ave
sans prédéformation sont voisines : c'est donc que la prédéformation n'a pas modifié de man
significative les paramétres qui gouvernent la formation des zones GP, i.e. la sursaturation e
concentration en zones GP. Ceci n'est pas surprenant: en effet, malgré la précipitati
dynamique, la sursaturation apres un essai de traction n'a pas vraiment de raison d'étre beau
modifiée. De plus, la quantité de lacunes pouvant étre annihilées directement lors du passage
dislocations est connue pour étre faible, pour les taux de déformation qui nous intéressent ici,
regard de la sursaturation présente.

» Dans les stades ultérieurs de la maturation, il apparait qu'une prédéformation entraine
ralentissement de la cinétique de formation des zones GP, et ceci d'autant plus que le taw
déformation est élevé. Nous interprétons ce phénomene par le mécanisme -v- décrit ci-dessus
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I'annihilation progressive des lacunes en sursaturation aux dislocations (Howard et al. 1985).
effet, si on considéere des valeurs typiques du coefficient de diffusion des lacunes da
I'Aluminium (Dg = 0.1 n¥s'1, E = 0.95 eV (Embury et Nicholson 1965)) et que I'on reporte la
distance caractéristique de diffusiqiDt sur les graphes de microdureté, on observe que
I'apparition du ralentissement de la cinétique de formation des zones GP correspond a
distances de diffusion proches des distances inter-dislocations (de I'ordre de 0.1 um), et que
ralentissement est d'autant plus précoce que la densité de dislocations est grande, i.e. qL
distance a parcourir par les lacunes pour s'annihiler est faible. De plus, I'effet de ralentissernr
est plus sensible pour la trempe eau que pour la trempe air : dans le cas de la trempe air, il
moins de lacunes a éliminer.

Ainsi, aux longs temps de maturation, la dureté du matériau prédéformé se trouve inférieur
celle du matériau non prédéformé, et ceci malgré le durcissement d'écrouissage. D’autre p
nous avons pu veérifier par diffusion centrale des RX que la taille des zones GP durant
précipitation a température ambiante n’est pas affectée par la prédéformation, ce qui «
compatible avec un effet de simple ralentissement de la cinétique de précipitation. On se trol
donc en présence d'une fraction volumique de zones GP plus faible dans le matériau prédéfo
par rapport au matériau non prédéformé en fin de maturation..
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Figure V.22 : Alliage ternaire : influence de la prédéformation sur la précipitation a température ambiante a) apre:
une trempe eau b) aprés une trempe air. Sur I'échelle du haut est représentée la distance caractéristique de diffus
des lacunes correspondant au temps de I'échelle du bas.

B.1.2. Comparaison avetlliage 7010

L'effet est similaire dans le 7010 (Figure 1V.23). On peut de nouveau observer queil'effet
de la trempe est plus important que dans l'alliage ternaire : aprés une trempe airiet une
prédéformation, la combinaison d'une faible sursaturation et d'une concentratibn en
lacunes affaiblie supprime presque complétement toute maturation.

D'autre part, on peut observer que l'alliage 7010 présente une cinétique de durcissement
plus rapide que l'alliage ternaire : ceci s'explique par une plus grande sursaturatién, qui
augmente notablement le taux de germination.
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Figure 1V.23 : 7010 : influence de la prédéformation sur la précipitation a température ambiante a) aprés
une trempe eau b) apres une trempe air.

B.2. Influence du taux de prédéformation sur le revenu pour différents
traitements thermiques

Nous avons étudié l'influence de la prédéformation sur la précipitation au cours du revenu sc
trois angles différents : d'une part la DSC, qui donne des informations sur les types de phase
les cinétiques globales, d'autre part les rayons X qui donnent des informations plus précise:
quantitatives sur les cinétiques de précipitation, et enfin la microdureté qui informe st
I'évolution des propriétés mécaniques.

Le cas qui nous intéresse dans cette partie est complexe : en effet, d'une part la précipitatic
lieu sur deux sites différents, dans le cristal massif et sur les dislocations, et d'autre part
durcissement global résulte d'une combinaison entre durcissement structural et durcissement
écrouissage. Aux deux populations de précipités sont associées des tailles et cinétiq!
différentes. Or, parmi les différentes techniques que nous avons utilisées, seuls les rayon
peuvent théoriguement donner un acces aux informations spécifiqgues a chacune de
populations. Cependant, comme nous l'avons vu dans le chapitre I, il s'avére que cela n'est
possible en pratique : a de trés rares exceptions prés, les deux populations de précipités ne
pas suffisamment séparées pour étre distinguées.

Ainsi, on n'a finalement acces qu'a des données englobant les deux processus de précipite
(précipitation homogéne et précipitation hétérogéne sur les dislocations) simultanément. P«
dégager les cinétiques spécifiques et leurs effets sur les propriétés mécaniques, il sera a
nécessaire de faire un travail de "détective" en comparant les résultats des différentes technic
entre elles, en comparant les différents taux de prédéformation, et en ayant toujours en mém
les aspects qualitatifs de la microstructure déduits des observations de MET.
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B.2.1. Trempe eau, vitesse de montée lente

Nous allons tout d'abord étudier I'effet d'une prédéformation sur le revenu dans le cas le plus
favorable a la précipitation homogene, c'est-a-dire une trempe eau et une vitesse de montée lente
en température. Nous avons vu dans le chapitre 1l que, dans ce cas, la microstructure était
relativement peu affectée par la présence des dislocations, excepté pour les traitements
thermiques tres longs.

B.2.1a) Alliage ternaire

Etudions tout d'abord I'influence de la prédéformation du point de vue des propriétés mécaniques.
Lafigure 1V.24 montre I'évolution de la microdureté lors d'une montée en température de 30°C/h
suivie d'un traitement a 160°C.
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» L'effet de la prédéformation sur les premiers stades du traitement thermique n'est pas trés
important, bien quil semble que I'éat prédéformé subisse une réversion plus importante,
notamment pour les forts taux de prédéformation.

o L'effet de la prédéformation sur la valeur du pic de durcissement est assez faible mais
complexe : nous pouvons voir qu'une faible prédéformation (1%) augmente la valeur du pic de
durcissement. Lorsque le taux de prédéformation passe a 10%, la valeur du pic de durcissement
est la méme, malgré un écrouissage plus fort. Enfin, lorsque le matériau est déformé jusqu'a la
striction (23%), le pic de durcissement est plus faible que le pic du matériau non prédéformé, et
ceci malgré un durcissement d'écrouissage trés important.

Il apparait donc que pour de faibles prédéformations, la perte de durcissement due a la
précipitation sur les dislocations est plus que compensée par I'écrouissage des dislocations. Par
contre, pour de grandes prédéformations, I'écrouissage ne suffit plus a contrer I'effet de cette
perte de durcissement structural.

* Enfin, la prédéformation entraine une chute de durcissement dans le régime surrevenu, chute
d'autant plus importante que le taux de prédéformation est grand. Ceci est un fait expérimental
habituel (Ceresara et Fiorini 1972, Uno et Baba 1979, Hong 1985, Howard et al. 1985, Gomiero
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et al. 1994, Poole et al. 1997), qui est généralement attribué a une accélération de la coalesc
par diffusion le long des dislocations.

Les données de DSC permettent d'éclairer une partie de ces résultats (Figure 1V.25) :

* Dans la phase de dissolution (50-120°C) on ne percoit effectivement pas de différence nota
entre le comportement des matériaux prédéformés et non prédéformés, ce qui correspond
observations de microdureté.

* Par contre, la précipitation des phases durcissantes a lieu de maniére radicalement différente
pic den’, bien marqué pour le matériau non prédéformé, est remplacé par un pic tres intens
une température légerement plus basse. Sur la base des observations de microscopie électrol
(chapitre 111), on peut attribuer ce pic a la précipitation simultanée de la phdaas le volume

et de la phasg sur les dislocations. Il est naturel que ce pic soit nettement plus intense que le |
de précipitation dey'. En effet, la phasg étant stable, sa formation dégage une énergie plus
grande que la formation de la phase métastgble

Le pic de transformatiom' ->n est toujours présent, mais moins intense. Ceci est fort
compréhensible, car il ne concerne que les précipités dans le volume, dont la fraction volumig
est moindre par rapport au matériau non prédéformée.

Cette précipitation préférentielle et accéléréq der les dislocations telle qu'elle est montrée par
les résultats de DSC est cohérente avec une précipitation plus grossiere a un temps donni
revenu, et donc une chute de durcissement au cours du sur-revenu.
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Figure 1V.25 : influence de la prédéformation appliquée apres la trempe sur le thermogramme DSC de l'alliage
ternaire aprés une trempe eau et une maturation de trois jours, avec une montée en température de 30°C/h.

Examinons maintenant les informations apportées par I'étude en diffusion centrale des rayons .

» Tout d'abord, nous pouvons examiner I'évolution de l'intensité intégrée au cours du reve
(Figure IV.26) :
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Au départ (c'est-a-dire aprés trois jours de maturation a température ambiante), il apparait que
I'intensité intégrée est d'autant plus faible que la prédéformation est grande. Ceci traduit bien le
fait que la prédéformation ralentit la cinétique de précipitation des zones GP a température
ambiante.

Au cours de la premiere partie de la montée en température, I'intensité intégrée diminue en raison
de laréversion des zones GP. On peut observer ici encore que la quantité révertie ne dépend pas
de maniére significative du taux de prédéformation.

A partir de 120°C environ, l'intensité intégrée augmente de nouveau en raison de la précipitation
deh'. Il n'y apas de différence notable entre les différents taux de prédéformation.

L'intensité chute ensuite trés rapidement. Ceci est di ala perte de la partie de la diffusion centrale
correspondant aux preécipités les plus gros dans le puits de protection du détecteur. Cette chute est
ressentie dés que le rayon des précipités atteint 30 440 A. 11 est intéressant de noter que cette
chute est nettement plus rapide dans le matériau prédéformé. Ceci est une premiere preuve de la
plus grande taille des précipités dans ce cas.
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FigureV.26 : alliageternaire : évolution de I'intensité intégrée de diffusion centrale des rayons X au cours du
revenu a 160°C apreés une trempe eau, une maturation de trois jours a températur e ambiante en fonction du taux de
prédéformation. la chute de I'intensité aux temps longs de revenu est causée par la perte d'une partie du signal de
diffusion centrale dans le puits de protection du détecteur.

» L'obtention dinformations quantitatives sur les tailles des précipités dans les matériaux
prédéformés est délicate. En effet, comme nous I'avons vu dans le chapitre I1, il n'est pas possible
en général de mesurer un rayon de Guinier en présence d'une précipitation bimodale lorsgue les
deux populations de précipités ne sont pas assez nettement séparées.

Ainsi, nous avons dans le cas des matériaux prédéformes utilisé le rayon de Porod (proportionnel
au rapport entre le volume total des précipités et leur surface). Comme sa détermination nécessite
la connaissance de I'intensité intégrée, nous avons extrapolé I'intensité intégrée mesurée de fagon
acorriger la perte de signal dans le puits (Figure 1V.26).
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Nous pouvons voir sur la Figure IV.27 I'évolution du rayon de Porod au cours de la montée en
température a 30°C/h puis du revenu a 160°C.

- On peut tout d'abord noter que la valeur initiale du rayon de Porod est indépendante du taux de
prédéformation. Ceci confirme le fait que l'effet de la prédéformation sur la maturation a
température ambiante est essentiellement un effet de ralentissement par annihilation de lacunes,
et joue sur lafraction volumique mais pas sur le rayon.

- A partir de la température de germination de h' dans le volume et de h sur les dislocations, le
rayon de Porod est d'autant plus grand que le taux de prédéformation est élevé. Ceci sexplique
par la plus grande taille des précipités sur les dislocations et est donc cohérent avec les
observations de MET.

Cette plus grande taille des précipités confirme donc les résultats de DSC et de MET quant a la
cause de la baisse de durcissement au cours du surrevenu entrainée par la présence des
dislocations.

Notons enfin que quelle que soit la prédéformation, la plus grande partie de la fraction disponible
a precipité lorsgue le rayon moyen des précipités atteint le rayon critique de cisaillement /
contournement (30 A). Ceci explique la faible dépendance de la valeur du pic de durcissement en
fonction de la prédéformation.
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FigureV.27: alliageternaire : évolution du rayon de Porod au cours du revenu a 160°C aprés une trempe eau, une
maturation de trois jours a température ambiante en fonction du taux de prédéformation.

B.2.1b) Comparaison avec |'alliage 7010

Pour ce type de traitement thermique (trempe eau, maturation trois jours et revenu a 160°C
avec montée en température a 30°C/heure), l'influence de la prédéformation sur le
comportement de |'alliage 7010 est essentiellement |la méme que pour I'alliage ternaire.
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« Etudions tout d'abord I'effet de la prédéformation sur les propriétés mécaniques (Figure
1V.28). Il apparait tout d'abord que le matériau subit une réversion assez marquee lors de la
montée en température lorsgu'il a été prédéformé, alors que dans le cas du matériau non
prédéformé, cette réversion n'est pas détectable par les propriétés mécaniques (bien que
nous ayons pu voir par DSC qu'elle était tout de méme présente). Ainsi I'effet de la
prédéformation sur la réversion au cours de cette vitesse de montée est similaire a celui
gu'on peut trouver dans l'aliage ternaire, et correspond bien aux observations faites
pendant |a maturation a température ambiante.

* Il apparait par contre que I'effet de la prédéformation sur le pic de durcissement est
toujours de décroitre sa valeur. Méme s cette chute reste assez faible, ceci est une
différence notable par rapport al'alliage ternaire, pour lequel il est nécessaire de dépasser
10% de prédéformation pour observer une détérioration de ce pic. D'autre part, le temps
pour atteindre le pic de durcissement est d'autant plus court que la prédéformation est plus
faible, ce qui n'était pas systématiquement observé dans I'alliage ternaire.

* Enfin, dans le stade de coalescence, la prédéformation entraine une chute des propriétés
meécaniques d'autant plus importante que la prédéformation est grande. Ceci correspond
tout afait aux observations faites sur |'aliage ternaire.
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Figure 1V.28: 7010 : évolution de la microdureté au cours du revenu & 160°C avec montée en température a
30°C/h aprés une trempe eau, une maturation de trois jours a tempér ature ambiante en fonction du taux de
prédéformation.

Nous pouvons expliquer une partie de ces résultats a l'aide des mesures in-situ du rayon de
Porod en diffusion centrale des rayons X (Figure 1V.29). Ici encore la dépendance de
I'évolution de ce rayon en fonction de la prédéformation est tres similaire a celle de
I'alliage ternaire :

* Tout d'abord la prédéformation n'affecte pas la valeur du rayon de Porod des précipités a
la fin de la maturation a température ambiante (nous avons pu veérifier également que,
comme dans l'aliage ternaire, l'intensité intégrée en fin de maturation a température
ambiante était plus faible dans |'état prédéforme).
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» Au cours du revenu la taille des précipités augmente plus vite dans le cas du matériau
prédéformé, ce qui va bien dans le sens de la chute de durcissement au cours de la
coalescence que nous avons mesurée.
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Figure V.29 : 7010 : évolution du rayon de Porod au cours du revenu a 160°C avec montée en température
a 30°C/h aprés une trempe eau, une maturation de trois jours a température ambiante en fonction du taux de
prédéformation.

B.2.2. Trempe eau, vitesse de montée rapide

Nous alons maintenant étudier I'influence de la prédéformation dans une configuration moins
favorable a la précipitation homogene : le cas d'une trempe eau, suivie d'une maturation de trois
jours puis d'un revenu a 160°C avec une montée rapide en température.

Rappelons tout d'abord brievement quelle est I'évolution de la microstructure de nos matériaux
telle que nous avons pu la caractériser en MET (Chapitre 1) :

» Aux temps courts de revenu, il y a précipitation massive de h sur les dislocations, et
précipitation de h' dans le volume. Les disocations sont entourées d'une zone dénudée en
précipités, puis d'une zone perturbée ou la précipitation homogéne existe mais est relativement
grossiere. Enfin, loin des dislocations, la précipitation est similaire a la précipitation en I'absence
de dislocations.

« Aux temps longs de revenu, la précipitation sur les dislocations est toujours d'une taille
supérieure a la précipitation homogene. La zone dénudée en précipités entourant les dislocations
sétend progressivement al'ensemble du matériau.

B.2.2a) Alliage ternaire

Comme précédemment, nous considérerons tout d'abord I'évolution des propriétés mécaniques
(Figure 1V.30).
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» Aux temps courts de revenu, on peut de nouveau observer une réversion. Cependant, comme
dans le cas de la montée lente en température, ce régime de réversion ne change pas vraiment
suivant le taux de prédéformation appliqué.

o L'effet le plus flagrant apparait sur la valeur du pic de durcissement : en effet, si une faible
prédéformation n'entraine pas de modification sensible de ce maximum de durcissement, des que
la prédéformation devient importante la chute des propriétés mecaniques devient catastrophique.

o L'effet de la prédéformation sur le régime de coaescence est une baisse des propriétés
mécaniques, d'autant plus importante que la prédéformation est forte, et a peu pres constante au
cours de la coalescence. Cette baisse correspond a un décalage de I'échelle des temps,
probablement a cause de la diffusion accélérée le long des dislocations.
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Figure V.30 alliageternaire : évolution de la microdureté au cours du revenu a 160°C aprés une trempe eau, une
prédéformation de 0 a 10%, une maturation detrois jours et une entrée en four chaud.

Essayons maintenant dinterpréter ces résultats a la lumiere des résultats de calorimétrie
différentielle (Figure IV.31).

 Les thermogrammes DSC confirment tout d'abord la faible dépendance de la réversion en
fonction du taux de prédéformation. Nous pouvons voir dans le tableau IV.1 que I'énergie des
réactions de réversion des zones GP ne dépend pas significativement du taux de prédéformation.
Rappel ons encore une fois qu'étant donné que la fraction volumique de zones GP présente alafin
de la maturation est plus faible dans le matériau prédéformé, une méme quantité révertie
correspond a une plus faible quantité de zones GP disponibles pour la précipitation de h. Ce fait
est confirmé par I'énergie dégagée lors de la précipitation : elle est d'autant plus grande que la
prédéformation est importante, montrant que, dans le cas du matériau prédéformé, la fraction de
zones GP en début de précipitation est plus faible que dans |e matériau non prédéformé.

» L'apparition des phases durcissantes se fait de maniere radicalement différente dans le matériau
prédéformé : en accord avec les résultats de microscopie électronique, dans le matériau
prédéformeé la germination de h sur les dislocations se fait a la méme température, voire méme a
une température légerement inférieure, a celle de la précipitation de h' en volume. Le pic de
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transformationn' ->n n'est alors plus détectable, car il ne concerne plus que les précipités e
volume.
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Figure 1V.31 : alliage ternaire : thermogrammes DSC effectués a une vitesse de montée en température de 300°(
apres une trempe eau, une prédéformation de 0 a 20% et une maturation a température ambiante de trois jours

Il apparait également que l'influence d'une prédéformation de 1% affecte peu la précipitation,
qui correspond aux propriétés mécaniques mesurées.

Ta,ux,de ) 0% 1% 5% 10% 20%
prédéformation

Réversion GPs 5.8 7.7 6.4 6.2 54
Précipitation 15.5 13.6 17.5 18.1 19.2
Dissolution 17.9 17.7 18.6 19.2 17.5

Tableau IV.1 : évolution de I'énergie dégagée (en valeur absolue) lors des réactions de réversion des zones GP €
précipitation puis dissolution des précipités (en J/g) au cours des essais de DSC de la figure 1V.30 en fonction de
prédéformation.

Nous pouvons affiner notre interprétation en considérant les résultats de diffusion centrale ¢
rayons X .

 Considérons tout d'abord I'évolution du rayon de Porod (Figure IV.32). Il est trés surprenant
constater que le rayon de Porod ne dépend absolument pas de la prédéformation!! A prem
vue, ceci est en totale contradiction avec les résultats de microscopie, de calorimétrie et des e:
mécaniques. En fait, il faut revenir a la définition du rayon de Porod. En effet, celui-ci es
proportionnel au rapport entre le volume et la surface des précipités. Or nous avons vu dan:
chapitre Ill que les précipités sur les dislocations ont des rapports d'élancement bien supérieu
ceux des précipités dans le volume, qui sont plutbét équiaxes. Ainsi, les précipités sur |
dislocations peuvent présenter la méme surface spécifique que les précipités en volume, tou
ayant une taille plus grande selon une direction.
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Figure 1V.32 : alliage ternaire : évolution du rayon de Porod au cours du revenu a 160°C apres une trempe eau, ui
maturation de trois jours et une montée rapide en température en fonction du taux de prédéformation.

Pour confirmer cette interprétation, nous pouvons comparer les spectres de diffusion centrale
matériaux déformés et non déformés dans un tracé de Guinier (représentant In(l) en fonction
g2, | étant l'intensité mesurée au vecteur de diffusion q) (Figure 1V.33).
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Figure 1V.33 : alliage ternaire : tracés de Guinier pour les matériaux non prédéformé et prédéformé de 10% apres
une trempe eau, suivi de 3 jours de maturation puis d'une revenu de a) 30 minutes et b) 20 heures a 160°C ave
montée rapide en température.

* Au tout début de la précipitation (aprés 30 minutes a 160°C), il est possible de séparer
populations de précipités sur les dislocations et dans le volume : sur les dislocations les précip
ont un rayon maximal d'environ 40 A, alors que les précipités dans le volume ont un rayt
d'environ 20 A, qui est identique au rayon des précipités dans le matériau non prédéformé. (
résultats sont en bon accord avec les observations en MET du chapitre Ill, tant qualitativem:
gue quantitativement.

» Apres un temps de revenu de 20 heures a 160°C, il n'est plus possible de séparer les (
populations de précipités dans le matériau prédéformé, le tracé de Guinier présentant |
concavité continue. Cependant, on peut observer qualitativement que la taille maximale d
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précipités est plus grande dans le matériau prédéformé : la diffusion est regroupée a plus pe
angles.

En conclusion, la microstructure du matériau prédéformé puis revenu a 160°C avec une mon
rapide en température difféere par de nombreux aspects de la microstructure du matériau
prédéformé. Pour les temps courts de revenu les précipités sont de natures différentes. La t
moyenne des précipités est plus grande dans le matériau prédéformé, mais la différence
surtout marquante en ce qui concerne la taille maximale des précipités. Enfin, nous avons vu
MET que la répartition en taille des précipités était élargie et leur répartition spatiale modifiée.

Au vu de ces résultats, il n'apparait pas de raison immédiate permettant d'expliquer la tres fc
chute de durcissement causée par la prédéformation au cours de ce traitement thermique
particulier, il n'apparait pas clairement pourquoi on observe une telle chute de durcissement |
d'une montée rapide en température et non lors d'une montée lente. Dans le chapitre
(modélisation), nous testerons plusieurs hypothéses, et nous verrons que la chute de pic
durcissement est essentiellement liée a I'élargissement de la distribution en taille des précipi
alors gue la moyenne reste a peu prés identique.

B.2.2b) Comparaison avec l'alliage 7010

L'effet de la prédéformation sur le revenu dans le cas de l'alliage 7010 dans ces mémes
conditions de traitement thermique est trés similaire a celui de I'alliage ternaire, cémme
nous pouvons le voir par microdureté (Figure 1V.34), DSC (Figure 1V.35) et diffugion
centrale des RX (Figure 1V.36). Cependant, il existe certaines différences importantes :

« Au niveau des propriétés mécaniques, I'effet de la prédéformation est sensiblenjent le
méme que dans l'alliage ternaire.

* Au niveau des transformations de phases telles qu'on peut les observer par BDSC, le
comportement du 7010 est similaire au comportement de l'alliage ternaire. Notammeént, en
étudiant l'aire sous le pic de précipitation durcissante, on peut clairement observerique la
fraction qui précipite est d'autant plus grande que la prédéformation est importante (tableau
IV.2). Comme la fraction totale de précipités est indépendante de la prédéformation, ceci
montre bien que la quantité de zones GP au moment de la germinatjbatdeest plus
faible dans le matériau prédéformé. Il n'y a pas d'influence notable de la prédéformation
sur la quantité révertie ni sur la dissolution finale des phases précipitées.

Une différence par rapport a l'alliage ternaire apparait cependant : contrairement a ce qui se
passe dans celui-ci, le début de précipitation'detn a lieu a une température plus élevee
dans le matériau prédéformé par rapport au matériau prédéforme. Ceci s'explique
simplement : dans le matériau non prédéformé nous avons vu que le pic de transformation
n' ->n est tres éloigné en température du pic de formation'.d&insi, lorsque pour le
matériau prédéformé une grande partie de cette précipitation el remplacée par la
précipitation directe dey, celle-ci n'a pas lieu a une température si basse que la
température de formation dg'. En fait la température de formation desur les

dislocations semble étre a peu pres identique dans l'alliage ternaire et dans le 7010.

* Au niveau de I'évolution de la taille de la précipitation, on notera une différence deitaille
par rapport a l'alliage ternaire : cette fois-ci, une prédéformation entraine une;forte
augmentation du rayon de Porod! L'examen qualitatif de la microstructure au MET ng nous
permet pas d'expliquer cette difference. Nous pouvons simplement dire qu'elte est
probablement due a une combinaison, dans le cas de l'alliage 7010, d'une plusigrande
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différence de taille moyenne et d'un rapport d'élancement moins grand des précipi
les dislocations, sans pouvoir vraiment avancer d'explication de cette observation.

200 I I I

® 0% o

190 -

180 —

170 —

160 —

Microdureté Vickers

150 -

140 —

130 —

120 -

110 \ \ \ \ \
Etat de0,1 1 10 100 1000

depart Temps & 160°C (h)

Figure 1V.34 : 7010 : évolution de la microdureté au cours du revenu a 160°C aprés une trempe eau
prédéformation de 0 a 10%, une maturation de trois jours et une entrée en four chaud.
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Figure 1V.35 : 7010 : thermogramme DSC effectué a 5°C/min aprés une trempe eau, une prédéforma
0 & 20% et une maturation de 3 jours.
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celles-ci, qui combinent plusieurs populations de précipités avec des tailles e:t des
morphologies différentes. D'autre part elle indique que ce type de difféerence de

Tauxde 0% 1% 5% 10% 20%
prédéformation

Réversion GPs 2.4 1.6 2.2 1.3 0.7
Précipitation 18.8 20.9 21.9 23.5 25.3
Dissolution 25.7 26.5 25.2 - 24.7

comportement ne se traduit pas forcément par des différences de propriétés mécanidues.

Tableau IV..2 : évolution de I'énergie dégagée (en valeur absolue) lors des réactions de réversion des zones
GP et de précipitation puis dissolution des précipités (en J/g) au cours des essais de DSC de la figure 1V.34
en fonction de la prédéformation.
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Figure 1V.36 : 7010 : évolution du rayon de Porod au cours du revenu a 160°C effectué apres une trémpe
eau, une prédéformation de 0 a 10%, une maturation de 3 jours puis une montée en température rapide.

B.2.3. Trempe air

Pour ce type de traitement thermique, nous n'avons étudié que l'alliage 7010. En effet,
I'étude de la prédéformation aprés une trempe lente implique la combinaison d'unigrand
nombre d'hétérogénéités et rend le probleme extrémement complexe. Cependant, le
comportement du 7010 dans cette configuration fait apparaitre un nouveau type d'influence
de la prédéformation sur le revenu, et mérite a ce titre d'étre brievement présente.

Nous pouvons voir sur les figures 1V.37 et 1V.38 I'effet d'une prédéformation de 10% sur
la microdureté au cours d'un revenu a 160°C avec respectivement une montée lente et
rapide en température. Comme nous l'avons vu lors de I'étude de la maturation a
température ambiante, apres trois jours la dureté du matériau prédéformé reste neitement
plus élevée que celle du matériau non prédéformé. Il apparait ici que lincrémeént de
précipitation du matériau non prédéformé lors du revenu n'est pas suffisant pour depasser
I'écrouissage du matériau prédéforme.
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Il apparait d'autre part que le matériau prédéformé n'est absolument pas sensible a la
vitesse de montée en température, contrairement au matériau non prédéformé. Ceci est
simplement dd au fait qu'il ne présente aucun durcissement significatif! Ainsi, pour une
vitesse de montée rapide, le matériau prédéformé montre des propriétés mécaniques bien
supérieures au matériau non prédéforme.
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Figure V.37 : 7010 : influence de la prédéformation appliquée aprées une trempe air sur la précipitation lors
d'un revenu effectué a 160°C apréstrois jours a température ambiante et une montée en température de
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Figure V.38 : 7010 : influence de la prédéformation appliquée aprés une trempe eau sur la précipitation
lors d'un revenu effectué a 160°C apréstrois jours a température ambiante et une introduction en four chaud
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B.3. Influence du traitement thermique sur lerevenu d'un état
prédéformé

Apres avoir éudié dans les parties précédentes |'effet d'une prédéformation sur le revenu au cours
d'une séquence de traitement thermomécanique, nous pouvons également représenter les données
d'une maniere différente : c'est-a-dire étudier la sensibilité aux différents parametres du revenu
pour un matériau prédéformé. Notamment, nous comparerons celle-ci a la sensihilité au
traitement thermique d'un matériau non prédéformé telle que nous I'avons étudiée dans la partie
A. N'ayant pas étudié de facon systématique |'effet de la prédéformation sur le revenu apres une
trempe lente, nous nous limiterons ici a I'étude de la sensibilité a la vitesse de montée en
température.

B.3.1. Alliage ternaire

Nous avons représenté dans la figure 1V.39 I'évolution de la microdureté lors d'un revenu a
160°C aprés une trempe eau, pour les vitesses de montée en température lente et rapide. Nous
pouvons voir que dans ce cas |'augmentation de la vitesse de montée en température conduit a
une chute trés importante du pic de durcissement. Ceci traduit bien le fait que la microstructure
est peu perturbée par une prédéformation dans la cas d'une montée lente, mais par contre I'est trés
fortement lors d'une montée rapide. Aingi, I'alliage prédéformé est bien plus sensible a la vitesse
de montée en température qu'un aliage non prédéformé.

Enfin, il est intéressant de noter que, dans ce cas également, le stade de coalescence n'est pas
influencé par la vitesse de montée en température, et ceci malgré les différences importantes de
microstructure initiale.
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Température (°C) Tempsa 160°C (h)
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FigurelV.39: Alliage ternaire :
influence de la vitesse de montée en
140 - B température sur la précipitation aprés
une trempe eau, une prédéformation de
... 10%, 3 jours a température ambiante et
120 - . un revenu & 160°C. L'échelle de
température / temps du haut correspond
a la vitesse de montée de 30°C/h et
|'échelle de temps du bas a
100 ~ | e Entréefour chaud Isotherme 160°C n I'introduction en four chaud.
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On peut confirmer par I'étude des thermogrammes DSC les causes de cette forte sensibilité
(figure 1V.40). Outre le décalage des températures de précipitation, naturel lorsqu'on compare
deux vitesses de montée en température différentes, on peut observer dans le cas de la montée
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rapide une plus forte dissolution, un élargissement du pic de précipitation sig les
dislocations et la disparition du pic séparé de transformgtienn que I'on peut observer dans

le cas de la montée lente en température. Bien que ces effets soient compatibles avec une
sensibilité a la vitesse de montée en température, nous voyons clairement qu'ils ne permettent
de I'expliquer a eux seuls, et notamment d'expliquer pourquoi cette sensibilité est plus grande
dans le matériau non prédéformé. Pour expliquer cette différence il est nécessaire de consid
I'évolution de la microstructure telle que nous l'avons déterminée par microscopie €lectroniqu
notamment son hétérogéneéité spatiale et la dispersion en taille des précipités.
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Figure 1V.40 : Alliage ternaire : influence de la vitesse de montée en température sur le thermogramme DSC apre
une trempe eau, une prédéformation de 10% et une maturation de trois jours.

B.3.2 Comparaison avec l'alliage 7010

Nous pouvons voir sur la figure 1V.41 que la sensibilité a la trempe dans I'état prédéformé

est également trés forte. Le contraste avec le matériau non prédéformé est ici encére plus
grand que dans l'alliage ternaire. En effet, nous avons vu précédemment que dans icelui-ci
la vitesse de montée en température n'influence pratiguement pas les propriétés
mécaniques : le 7010 non prédéformé n'est pas du tout sensible a la vitesse de méntée e
température.
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B.4. Récapitulation de l'effet de la prédéformation
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Figure 1V.42 : Schéma d'une courbe de durcissement récapitulant les effets de la prédéformation en fonction du
traitement thermique appliqué

0 Effet de la prédéformation sur la maturation a température ambiante

 Dans l'alliage ternaire la prédéformation induit un ralentissement de la maturation a températi
ambiante. Nous avons pu associer cet effet a I'annihilation progressive des lacunes
sursaturation sur les dislocations. Ce ralentissement est plus sensible dans le cas de la tre
rapide du fait de la plus grande concentration initiale de lacunes pouvant étre éliminées.
ralentissement correspond essentiellement & une diminution de la fraction volumiqt
transformée, et non pas a une variation notable du rayon des précipités formés : il peut se dé«
simplement par une dilatation de I'échelle de temps.

* Dans le 7010 I'effet est similaire. La seule différence notable est une plus grande sensibilité ¢
trempe : une trempe lente suivie d'une déformation supprime pratiquement toute capacité
maturation a température ambiante.

> Effet de la prédéformation sur la réversion lors de la montée en température

» Dans l'alliage ternaire, la prédéformation n'induit pas de modification notable de la quanti
révertie lors de la montée en température, que ce soit lors d'une montée en température lent
rapide. Cependant, une méme quantité révertie correspond a une quantité de zones
disponibles pour la germination de la phgsplus faible dans le cas du matériau prédéformé, qui
en a au départ une fraction moindre.
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» Dans le 7010, le comportement en réversion ne laisse pas apparaitre de différence notable i
I'alliage ternaire.

[1 Effet de la prédéformation sur le maximum de durcissement

Nous allons ici décrire successivement les cas ou l'effet de la prédéformation sur le maximum
durcissement est tres favorable, indifférent ou défavorable.

« Effet trés favorable

Le seul cas que nous ayons rencontré ou la prédéformation améliore de facon significative
maximum de durcissement est le cas pathologique ou celui-ci est pratiquement inexistant, c'es
dire dans l'alliage 7010 aprés une trempe air : la fraction de soluté disponible pour la précipitat
durcissante est trés faible et les zones GP pouvant servir de germes sont pratiquem
inexistantes. La prédéformation apporte simplement son durcissement propre.

* Effet a peu prés indifférent

Dans l'alliage ternaire, le maximum de durcissement est a peu prés indifférent au taux
déformation lorsque le traitement thermique est favorable a la précipitation homogene, c'est
dire pour le matériau trempé a I'eau, et pour une montée en température lente au revenu. Dar
cas en effet, la germination dédans le volume peut se faire efficacement sur les zones GP, et |
précipitation grossiére sur les dislocations ne concerne qu'un volume restreint du matériau.

Il faut noter cependant qu'une forte déformation dans ce cas induit une légére baisse du maxin
de durcissement.

Dans le 7010 on observe le méme type de dépendance, avec tout de méme une baisse Iégeér:
plus sensible du maximum de durcissement en fonction du taux de déformation.

* Effet fortement négatif

Dans l'alliage ternaire, la prédéformation diminue fortement les propriétés mécaniques au pic
durcissement lorsque la précipitation homogéne est difficile. C'est le cas pour une trempe eal
une montée rapide en température lors du revenu. Dans ce cas la perte de durcissement au p
associée a la précipitation en volume plus difficile de la phase durcissaptencipalement au
voisinage des dislocations, comme nous l'avons montré dans le chapitre Ill. Cette perte
durcissement ne peut étre expliquée par une simple perte de fraction durcissante : elle corresy
dans une large mesure a I'élargissement de la distribution en taille des précipités.

Dans le 7010, on observe le méme type de dépendance. Une différence entre le 7010 et l'alli
ternaire réside dans les températures de précipitation (vues par DSC) : dans I'état non déform
précipitation den' a lieu a plus basse température dans l'alliage 7010. Dans I'état déformé,
précipitation de sur les dislocations a lieu a la méme température dans l'alliage ternaire et da
le 7010. Cette température est Iégerement plus basse que dans le cas non déformé pour l'al
ternaire, mais nettement plus haute que dans le cas non déformé pour le 7010. Ainsi, dans
certaine mesure, la prédéformation accélere la précipitation dans l'alliage ternaire et la rale
dans le 7010. Cependant, cette difféerence ne se traduit pas par une difféerence de comporter
au niveau des propriétés mécaniques.

1t Effet de la prédéformation sur le régime de coalescence

* Dans l'alliage ternaire, la prédéformation induit une accélération du régime de coalescen
accélération d'autant plus grande que le taux de prédéformation est important. On peut assc
cette accélération a une diffusion accelérée le long des dislocations et a la perte de soluté c
matrice au profit des précipités sur les dislocations, qui grossissent donc plus vite.

« L'alliage 7010 montre un comportement tout a fait similaire
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[ Sensibilité au traitement thermique apres une prédéformation

Que ce soit dans l'alliage ternaire ou le 7010, on note une plus grande sensibilité a la vitesse
déformation de I'état prédéformé par rapport a I'état non prédéformé. En effet, en présence
sites de germination hétérogene et de zones dénudées en lacunes et zones GP, les prop
mécaniques sont nettement plus sensibles a un traitement thermique peu favorable a une bc
germination.
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C. PRECIPITATION DY NAMIQUE

Lorsqu'on déforme plastiguement un matériau dans un état sursaturé, le matériau peui
décomposer pendant la déformation plastique, avec une cinétique bien plus grande que
décomposition "statique" en l'absence de déformation. Nous avons rencontré cette précipital
dynamique dans nos alliages, et avons pu la caractériser par deux méthodes expérimentales
diffusion Centrale des rayons X, réalisée au Synchrotron a Grenoble, et la résistivité in-sit

réalisée dans le cadre d'une collaboration avec I'Université McMaster (Hamilton, Canada)
I'Université de Cambridge (UK).

C.1. Etude par diffusion centrale des rayons X

C.1.1. Résultats bruts : caractérisation qualitative

Tout d'abord il est intéressant de présenter les résultats bruts : sur cette base nous pour
discuter de I'existence d'une preuve expérimentale de la précipitation dynamique.

C.1.1a) Alliage ternaire

Nous pouvons voir dans la figure 1V.43a les spectres de diffusion centrale en solution solide
apres une déformation de 10% effectuée sur cette solution solide. Avant la déformation on pet
peine détecter un début de mise en amas. Par contre, aprés une déformation de 10%,
précipitation a clairement eu lieu. Nous verrons dans le paragraphe suivant comment nc
pouvons caractériser cette précipitation. Dans la figure 1V.43b on peut voir que cette précipitati

est d'autant plus avancée que la déformation est importante (les spectres de diffusion centrale
lissés pour plus de clarté).
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Figure 1V.43 : alliage ternaire : spectres de diffusion centrale dans les états non déformé et déformé a différents ta
immédiatement aprés une mise en solution et une trempe eau. En (a) sont représentés les spectres tels quels p
I'état non déformé et une déformation de 10%, en (b) les spectres lissés pour tous les taux de déformation.
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Lorsque la déformation est effectuée aprés une maturation a température ambiante de 24 hel
le phénomene est qualitativement similaire : nous pouvons voir sur la figure V.44 que |
déformation se traduit par une augmentation du signal de diffusion centrale existan
augmentation d'autant plus importante que la déformation est grande. Bien sdr, ce
augmentation est moins nette que dans le cas du matériau en solution solide, du fait du si¢
important des zones GP préexistantes a la déformation.

De plus, on peut observer que la différence entre les signaux avant et aprés déformation
localisée a de plus petits angles que dans le cas d'une déformation en solution solide. N
verrons dans le paragraphe suivant comment ceci peut se quantifier en tailles de précipités.
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Figure 1V.44 : alliage ternaire : spectres de diffusion centrale dans les états non déformé et déformé a différents ta

aprés une mise en solution, une trempe eau et 24 heures a température ambiante. En (a) sont représentés le:

spectres tels quels pour I'état non déformé et une déformation de 10%, en (b) les spectres lissés pour tous les tau
déformation.

Lorsque la déformation est effectuée apres 3 jours a température ambiante, c'est-a-dire avec
structure de zones GP bien établie, on peut voir sur la figure IV.45 que la déformation indt
toujours une augmentation du signal de diffusion centrale. L'augmentation du signal de rayons
est localisée a des angles assez faibles : les précipités créés sont donc de grande taille.
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Figure 1V.45 : alliage ternaire : spectres de diffusion centrale dans les états non déformé et déformé a différents ta

aprés une mise en solution, une trempe eau et 3 jours a température ambiante. En (a) sont représentés les spec

tels quels pour I'état non déformé et une déformation de 10%, en (b) les spectres lissés pour tous les taux de
déformation.



176 Chapitre IV

C.1.1b) Comparaison avec l'alliage 7010
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Nous avons effectué les mémes expériences sur l'alliage 7010, mais seulement péur une
déformation de 10%. Nous pouvons voir sur les figures 1V.46(a), (b) et (c) que les mémes
phénomeénes ont lieu : une augmentation du signal de diffusion centrale avec la
prédéformation, que ce soit en solution solide ou en présence de zones GP; cette
augmentation ayant lieu a de plus petits angles lorsque la déformation a lieu en présence de
zones GP préexistantes.

C.1.2. Informations quantitatives

Nous allons maintenant tenter de caractériser plus quantitativement cette précipitati
dynamique. Pour cela, on peut partir de deux hypothéses : soit la déformation crée de nouve
précipités, soit elle fait grossir les précipités existants. Dans les deux cas, si I'on représentt
différence entre le signal de diffusion centrale apres et avant déformation, on peut obtenir L
idée de la fraction volumique précipitée lors de la déformation en calculant l'intensité intégrée
la courbe "nette". De plus, en représentant cette courbe "nette" dans un tracé de Guinier, on |
estimer le rayon des précipités produits. Bien sdr, ce rayon n'a de sens que dans I'hypothese
déformation crée de nouveaux precipités.
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Nous pouvons voir dans les figures V.47 (a) et (b) les courbes "nettes’ de diffusion centrale pour
I'alliage ternaire en solution solide et aprés 24 heures a température ambiante : on peut y voir la
différence entre les spectres non déformés et les spectres déformés. Nous n‘avons pas pu
représenter ces spectres pour |'aliage ternaire déformé aprés trois jours a température ambiante
car nous ne disposons pas dans cet état de spectre fiable pour I'état non déforme.
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Figure V.47 : Alliage ternaire : tracés de Guinier des spectres "nets', c'est-a-dire des spectres des matériaux
déformés dont on a soustrait le spectre du matériau non déformé. (a) pour une déformation effectuée immédiatement
apreés la mise en solution et trempe eau, (b), pour une déformation effectuée aprés 24 heures a température
ambiante.

Nous avons représenté sur la figure 1V.49 (@) I'évolution du rayon de Guinier que I'on peut
déduire des figures IV.47 (a) et (b) en fonction du taux de déformation. Nous pouvons voir que
lorsgue la déformation a lieu en solution solide, le rayon des précipités créeés est proche du rayon
de la précipitation "statique" : e mécanisme de précipitation dynamique semble étre dans ce cas
la précipitation de nouvelles zones GP a un rayon proche du rayon de germination en volume.

Lorsgue la déformation a lieu en présence de zones GP, le rayon des précipités produits est
nettement plus grand, sauf pour le plus faible taux de déformation. Ainsi il semble que dans ce
cas la précipitation dynamique ait plutét lieu par grossissement des précipités existants.
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On voit bien cette évolution au cours de la maturation a température ambiante sur les donnée:
I'alliage 7010 (Figures IV.48 et IV.49 (b)) : le rayon des précipités produits augmente forteme
lorsqu'on passe d'un état initial en solution solide a un état comportant des zones GP.
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Figure 1V.49 : (a) évolution du rayon de Guinier des spectres nets pour l'alliage ternaire (figures IV.43 et IV.44) er
fonction du taux de déformation ; (b) évolution du rayon de Guinier des spectres nets pour le 7010 & 10% de
déformation en fonction du temps a température ambiante

Nous avons également calculé dans les différentes situations l'intensité intégrée "nette”, c'es
dire l'intensité intégrée correspondant a la différence entre les spectres aprés et avan
déformation (tableau IV.3). Nous pouvons voir que la précision gue nous avons sur Nos spec!
ne nous permet pas vraiment d'interpréter I'évolution de cette intensité. On peut simplems
observer qu'elle se rapproche de 0.05&\u maximum, ce qui est important : ceci correspond a
peu prés a une fraction volumique de précipités de 1%.

Ternaire Ternaire 7010 7010 7010
solution sol] 24h a Tami solution sol] 24h & Taml{j 72h & Tamlk

1% 0.0015

2% 0.024

5% 0.027

10% 0.024 0.0087 0.044 0.0063 0.0112

15% 0.041

Tableau IV.3 : Intensité intégrée "nette" de la p,r;éc(;p'itation dynamique dans les différents cas que nous avons
étudiés.

C.2. Etude par résistivité in-situ

Dans le cadre d'une collaboration avec, d'une part, I'Université de McMaster (Hamilton, Canad
et d'autre part, I'Université de Cambridge (UK), nous avons pu confirmer les résultats ¢
diffusion centrale par le suivi in-situ de la résistivité lors de la déformation dans un état sursatu
Ces mesures ont été effectuées par L. Le Sing et Dr. M. Niewczas a l'université McMaster.
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C.2.1. Contribution de la précipitation statique

Tout d'abord il est nécessaire de considérer la contribution de la précipitation "naturelle” : c'est
dire la précipitation qui, par opposition a la précipitation dynamique, se produit hors di
mouvement des dislocations.

Nous pouvons voir sur la figure IV.50 la variation de résistivité que I'on peut observer

température ambiante dans l'alliage ternaire aprés une trempe eau. Bien que nous n'ayons ps
mesurer la résistivité pour de longs temps de maturation, on s'attend a ce que celle-ci finisse
redescendre lorsque le pouvoir diffractant des zones GP ne compense plus la perte de résisi
de la matrice due a son appauvrissement en solutés.
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Figure IV.50 : alliage ternaire : variation de la résistivité
D 300 ° i a température ambiante aprés une mise en solution et une
> trempe eau.
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Une des difficultés l'interprétation de la précipitation dynamique est de décorréler la précipitatic
qui aurait lieu de toute fagon pendant le temps que prend la déformation méme si celle-ci n'é
pas effectuée. Ceci est particulierement vrai lorsque la déformation est effectuée juste aprée
trempe, ou la précipitation "naturelle" est trés rapide. Par contre, lorsque la déformation ¢
effectuée apres 24 heures a température ambiante, par exemple, la précipitation qui pourrait &
lieu sans l'aide des dislocations pendant la durée de I'essai est completement négligeable : 1
pouvons voir sur la figure IV.50 qu'apres 24 heures de maturation la pente de la variation
résistivité est suffisamment faible pour que la précipitation naturelle soit négligeable pendant
durée d'un essai de traction effectué a une vitesse de déformation comprisetatred#G1.

C.2.2. Contribution des dislocations a la résistivité

Lorsque l'on veut déduire des informations par résistivité sur la précipitation lors d'un
déformation, il est bien sir nécessaire de connaitre la contribution des dislocations a ce
résistivité : ce n'est que si nous pouvons l'estimer avec une précision suffisante que nous pour
déduire des informations sur la contribution "nette" de la précipitation.

Pour arriver & cette estimation, nous avons mesureé la résistivité in-situ dans deux matéri
"modéles" : d'une part, dans de I'aluminium pur (5N) et & une température de 4.2K, et d'autre
dans notre alliage ternaire, dans un état de surrevenu (mise en solution, trempe eau puis 24 he
a 220°C). Dans le premier cas, nous estimerons la contribution “idéale" des dislocations a
résistivité dans de l'aluminium dénué de tout défaut. Dans le deuxiéme cas nous nc
rapprochons plus des matériaux qui nous intéressent pour I'étude de la précipitation dynamic
tout en restant & peu pres certains de ne pas avoir de précipitation dynamique importante.
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La contribution des dislocations a la résistivité peut s'estimer a partir de la relation habitue
entre limite d'écoulement et densité de dislocations :

o-0,=Mapb/p [IV.1]

Ainsi, si I'on représente I'évolution de la résistivité= r-r,en fonction de ¢-oy)/u)?, la pente K
de cette évolution donne directement la résistivité spécifique des dislocations :
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Figure IV.51 : (a) Courbe de déformation a 4.2K d'un échantillon d'aluminium pur et évolution associée de la
résistivité ; (b) évolution de la résistivité en fonction dlaoég,)/p)z, représentant I'évolution de la densité de
dislocations

Dans la figure 1V.51 (a), nous avons représenté la courbe de déformation d'un échantill
d'aluminium pur a 4.2K ainsi que la variation de résistivité associée. Tout d'abord, on pe
remarquer que la valeur initiale de la résistivité est trés faible (envirdd.@m). Ainsi les
variations de résistivité peuvent étre interprétées de maniére fiable en termes de densité
défauts.

La représentation de la variation de résistivité par rapport a sa valeur initiale en fonction de ((
ay)/u)? (figure IV.51 (b)) confirme la linéarité de la contribution des dislocations a la résistivité
On peut bien parler de résistivité spécifique des dislocations. En pren@rt7 et M=3, on
obtient pour cette résistivité spécifique une valeur de 29 1@.cn®?, ce qui est en bon accord
avec les valeurs données habituellement (Fickett 1971).

Nous avons collecté le méme type d'information pour l'alliage ternaire dans un état surrevenu
heures & 220°C) (figure 1V.52).

A la température la plus basse (4.2 K), la courbe de traction présente des instabilités mécanic
que I'on peut attribuer a des bandes de cisaillement adiabatiques (voir chapitre VI). Ces bande
cisaillement perturbent Iégérement le signal de résistivité mais la variation de résistivité res
significative a la fois par rapport au bruit de I'expérience et par rapport a la valeur initiale ava
déformation.
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Figure IV.52 : (a) (b) et (c) : Courbes de déformation a 4.2K, 77K et 300K pour l'alliage ternaire aprés 24 heures ¢
220°C et évolution associée de la résistivité ; (d) évolution de la résistivité en fonctimnaw;(loz, représentant
I'évolution de la densité de dislocations.

A 77 K, ces instabilités thermomécaniques ont disparu, et la valeur initiale de la résistivité €
augmentée. Le signal reste bien exploitable.

A 300K, le signal devient trés faible, et ceci pour deux raisons : d'une part la valeur initiale de
résistivité est trés élevée (446Q.am), d'autre part, le taux d'écrouissage est assez faible, et don
la densité de dislocations stockée n'est pas élevée. La forte augmentation de la résistivité en fii
déformation est probablement un artefact expérimental.

La figure 1V.52 (d) montre que dans ce cas il n‘apparait pas de valeur unique de la résistiy
spécifique des dislocations. Notamment, celle-ci parait plus grande & 77K et a 4.2K qu'a 300K,
qui n'a pas d'explication immédiate. Cet état montre donc dans une certaine mesure les limites
I'exploitation des informations de résistivité in-situ.

C.2.3. Comportement en solution solide

Nous allons maintenant nous intéresser aux données concernant les états sursaturés, pour les

des essais de traction avec suivi in-situ de la résistivité ont été effectués aux trois températt
(4.2, 77 et 300K).

* Nous pouvons examiner qualitativement le comportement plastique du matériau en soluti
solide (Figures 1V.53 (a), (b) et (c)).
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Figure IV.53 : (a) (b) et (c) : Courbes de déformation a 4.2K, 77K et 300K pour l'alliage ternaire en solution solide
et évolution associée de la résistivite ; (d) évolution de la résistivité en fonctios+dg/(()<, avec en comparaison
la courbe pour I'aluminium pur déformé a 4.2K.

- A 4.2K, il présente de nouveau de fortes instabilités thermomécaniques, qui se manifestent
la courbe de résistivité par des instabilités équivalentes. Cependant, le signal de résistivité re
parfaitement mesurable. Il faut noter qu'a cette température on obtient en fin de I'essai de trac
une tres forte limite d'écoulement (presque 600 MPa), équivalente a la limite élastique maximi
obtenue par précipitation au revenu de ces alliages. Une forte contrainte d'écoulement a be
température est souvent le signal de la présence de zones GP, qui sont des obstacles faible
donc fortement thermiqguement activés).

- A 77K, ces instabilités thermomécaniques ont cessé, et on n'observe pas encore d'effet Porte
Le-Chéatelier. Ainsi on obtient une tres bonne précision a la fois sur la contrainte et sur
résistivité.

- A 300K, la courbe de traction présente de fortes instabilités plastiques du type Portevin-L
Chatelier. La conséquence de ces instabilités plastiques est une mesure tres bruitée d
résistivité, d'autant que la valeur initiale de celle-ci est tres élevée (la variation maximale de
résistivité représente 5% de la valeur initiale).

« Comparons directement la variation de résistivité pour ces différentes températures a
variation de résistivité dans I'aluminium pur a 4.2K (Figure 1V.53 (d)). Il apparait que des 4.2K |
variation de résistivité (normalisée par rapport a l'incrément de contrainte d'écoulement) ¢
largement supérieure pour l'alliage ternaire en solution solide que pour I'aluminium pur. Ainsi,
est vraisemblable que des obstacles soient stockées pendant la déformation. Lorsque
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déformation a lieu a 77K, la variation de résistivité est comparable a la variation observée a 4.2
A 300K, on observe une augmentation de la résistivité encore plus rapide.

Ceci est tout a fait cohérent avec la présence d'une précipitation dynamique lors de l'essa
traction telle que nous l'avons mise en évidence grace a la diffusion centrale des RX. De plus
apparait ici que cette précipitation dynamique peut avoir lieu a basse température, notammei
77K et méme a 4.2K, ce que nous n‘avons pas pu Vvérifier avec les RX, ne disposant pas d'
chambre réfrigérée. Ainsi, il semble que cette précipitation soit possible sans nécessairement
des mécanismes de diffusion en volume soient présents.

C.2.4. Comportement en présence de zones GP
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Figure IV.54 : (a) (b) et (c) : Courbes de déformation a 4.2K, 77K et 300K pour l'alliage ternaire aprés 24 heures ¢
température ambiante et évolution associée de la résistivité ; (d) évolution de la résistivité en fonctien de ((
ay)/u)z, avec en comparaison la courbe pour l'aluminium pur déformé a 4.2K.

Le comportement en présence de zones GP (apres 24 heures a température ambiante) es
similaire au comportement en solution solide (Figure IV.54). On retrouve a 4.2K des instabilite
thermomécaniques et une limite d'écoulement trés élevée (jusqu'a 700 MPa). Par contre a 30C
n'y a plus d'instabilités de type PLC (cependant nous en avons observé dans les mémes condi
d'essai mais sur des machines de traction ayant une rigidité différente).

Comme pour la déformation en solution solide, on peut observer une variation de résistivité «
s'écarte d'autant plus de la contribution des dislocations que la température de I'essai est éle
Par contre, cet écart est bien moins marqué que dans le cas de la solution solide. Ceci
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compréhensible quand on prend en compte la taille des précipités créés lors de la précipita
dynamique : dans le cas de la solution solide, ceux-ci sont de treés petite taille, et donc provoqt
une forte augmentation de résistivité. Par contre, aprés une maturation, les précipités créés lor
la déformation sont plus gros (environ 30 A), et ont donc un pouvoir diffusant moindre vis-a-vi
des électrons.

Ici encore on peut tirer le méme type de conclusion qualitative : les mesures de résistivité si
compatibles avec la précipitation dynamique telle que nous l'avons mise en évidence f
diffusion centrale, et laissent supposer que cette précipitation dynamique pourrait avoir lieu
basse température également.

C.3. Récapitulation : que peut-on dire sur la précipitation dynamique?

Dans les parties C.1 et C.2, nous avons expose les différents résultats expérimentaux que |
avons pu obtenir pour mettre en évidence et dans une certaine mesure caractériser la précipit
dynamique qui a lieu lorsqu'on déforme nos alliages a froid dans un état sursaturé. Nous allc
maintenant récapituler ce que nous avons pu en apprendre sur ce phénomeéne :

 Lorsque la déformation a lieu a température ambiante dans I'état de solution solide, il appal
clairement une précipitation dynamique, d'une taille du méme ordre de celle de la précipitati
"statique" (rayon d'environ 5A). Cette précipitation entraine une augmentation anormale de
résistivité. Nous pouvons affirmer que la précipitation que nous avons détecté n'est pas |
précipitation "naturelle" qui aurait eu lieu en I'absence du processus de déformation plastique.
effet, les essais de traction avant les mesures de diffusion centrale ont été effectués a une vil
de déformation assez grande (enviror3E}), et les mesures de RX ont été effectuées aprés un
temps a température ambiante depuis la trempe constant quel que soit le taux de déformation.

* Lorsque la déformation a lieu a basse température dans I|'état de solution solide, il apparait
résistivité qu'il est probable qu'une précipitation dynamique ait également lieu (et ceci notamme
en relation avec les essais mécaniques, voir chapitre VI). La précipitation dynamique apporte |
plus grande contribution a la résistivité a 300K qu'a 77K et 4.2K, températures pour laquelle e
ne peut étre cependant établie avec certitude. D'autre part, la valeur tres élevée de la contre
d'écoulement atteinte lors de la déformation dans ces conditions est révélatrice de la créa
d'obstacles faibles fortement activés thermiquement.

» Lorsque la déformation est effectuée dans un état comportant des zones GP, nous avon
mettre en évidence la présence d'une précipitation dynamique, qui est mise en évidence a la
par les résultats de diffusion centrale et par les résultats de résistivité. Cette fois-ci,
précipitation dynamique a lieu, soit par la création de précipités plus gros que les précipit
préexistants, soit plus probablement par grossissement des précipités existants. Dans ce
également il semble qu'il existe une précipitation dynamique a basse température, bien qu'
donne lieu a une moins grande amplitude de variation de résistivité que la déformation
température ambiante, en raison du moindre pouvoir diffusant aux électrons des précipités
grande taille.

* Le comportement en précipitation dynamique de l'alliage 7010 est tres similaire a celui «
I'alliage ternaire.
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QUESTIONS A TRAITER DANS LES CHAPITRES SUIVANTS

Nous terminerons ce chapitre par une liste des points que nous devrons traiter dans
chapitres suivants, c'est-a-dire d'une part, la modélisation des résultats expérimentaux
avons étudiés ici, et d'autre part la plasticité et I'écrouissage de nos matériaux.

Modélisation des cinétiques de précipitation et du durcissement
structural

Le but de notre démarche de modélisation dans le chapitre V sera de retrouver les grand

de nos résultats expérimentaux par un modéle contenant le minimum de paramétf

principaux points qu'il faudra éclaircir sont les suivants :

» Peut-on décrire lI'ordre de grandeur des cinétiques de précipitation et du durcissement
par les modeles classiques de précipitation?

Les différences de comportement peuvent-elles étre décrites quantitativement a I'g
hypothéses que nous avons formulées pour les expliquer? Ceci s'appliquera plus précisér

* L'influence de la facilité de germination des phases durcissantes.
* L'influence de la sursaturation.

* L'influence de la prédéformation, et notamment la variation de cette influence en fong
traitement thermomécanique.

Plasticité et écrouissage

Dans le chapitre VI, nous chercherons a caractériser la plasticité et I'écrouissage de nos
dans les différents états dont nous n'avons pour l'instant caractérisé que la micr
Notamment, nous tenterons d'éclaircir les points suivants :

* Les différents stades du durcissement se traduisent-ils par des lois d'écrouissage spécifi
* Quelle est l'influence d'une prédéformation sur les propriétés plastiques apres revenu?

 L'écrouissage observé dans les états sursaturées est-il compatible avec notre caractéris
précipitation dynamique?
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Modélisation des cinétiques et du durcisseniémt

CHAPITRE V

Modélisation des cinétiques de précipitation et du
durcissement structural

Dans ce chapitre, nous présenterons le modéle que nous avons développé pour rendre comptt
phénomeénes que nous avons observés dans le chapitre IV.

Ce modele est séparé en deux points :

- un modele de précipitation décrivant les cinétiques de précipitation compétitives dans le milie
homogeéne et sur les dislocations ;

- un modele de durcissement structural décrivant la limite d'élasticité a partir des donné
microstructurales du modéle cinétique, permettant de tenir compte de la distribution en taille ¢
precipités.
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A. OBJECTIFS DU MODELE ET DEMARCHE GENERALE

La démarche générale que nous avons suivie pour développer un modele de précipitation e
durcissement structural vise a répondre a plusieurs impératifs vis-a-vis de nos résulte
expérimentaux :

« |l doit étre capable de traiter la précipitation homogene et hétérogene de maniére compétiti
gue ce soit au niveau des cinétiques de précipitation ou des propriétés mécaniques.

* |l doit pouvoir rendre compte des différents parametres du traitement thermomécanique ¢
influencent cette compétition entre précipitation homogene et hétérogene.

* Il doit étre uniquement basé sur des lois physiques bien établies, y compris au niveau (
approximations utilisées. Le nombre de parametres ajustables sera gardé au minimum. Nous r
efforcerons de plus a ce que leur signification physique soit transparente de fagcon a pouv
estimer leur ordre de grandeur.

Sur la base de nos résultats expérimentaux, nous avons donc développé un modéle en -
volets :

» Un modele de précipitation homogéne.

» Un modele de précipitation hétérogene sur les dislocations en compétition avec la précipitati
homogene entre les dislocations.

* Un modéle de passage aux proprietés mécaniques permettant de prendre en compt
distribution en taille des précipités.

Le modéle que nous avons développé est un modéle quasi-binaire : nous ne considérons
séparément les différents éléments. Nous verrons qu'au sein d'un méme alliage, et compte ten
la précision de nos connaissances sur la thermodynamique et les cinétiques de diffusion
systémes ternaires et quaternaires, cette démarche est suffisante.

D'autre part, nous ne considérons qu'une seule famille de précipités. Ceci est une limitati
importante, dans ce type d'alliages ou la précipitation est une succession de phases de ne
différentes. Cependant, étant donné la méconnaissance des mécanismes et de la cinétiqL
transformation de ces différentes phases entre elles, la prise en compte de cette séquenc
précipitation aurait entrainé une incertitude et une complexité trop importante du modéle, av
des parametres ajustables surabondants. C'est pourquoi nous avons traité l'influence de
séquence d'une maniere différente : la "pré-précipitation” (i.e. la précipitation des zones GP) n'
considérée que comme fournissant des germes plus ou moins efficaces a la précipitati
considérée dans ce modele. Ensuite, nous ne faisons pas de différentiation entre lep phases

n.

Le modele ne traite que des valeurs moyennes. Nous n'introduirons la distribution en taille ¢
précipités que pour le calcul des propriétés mécaniques. Ce traitement en valeurs moyennes
bien justifié pour le traitement de la germination et de la croissance. Pour le traitement de
coalescence, par contre, on ne peut faire I'économie de la distribution en tailles des précipit
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C'est pourquoi nous avons pour ce stade repris directement la loi de Lifschitz, Slyozov et Wagt
(LSW) qui intégre cet aspect du probléme.

Enfin, le modele se présente sous forme différentielle : le taux de variation des grandeurs étudi
(rayons et densité de précipités, ...) ne dépend que de la valeur instantannée de ces grande
c'est un modele "a variables internes sans effet mémoire". Ces équations sont résol
numériguement a l'aide d'un algorithme standard de Runge-Kutta. On pourra trouver en annexi
détail de la résolution numérique.

B. MODELE DE PRECIPITATION HOMOGENE

Pour la précipitation homogéne, nous avons développé un modele proche du modeéle Lange
Schwarz modifié par Kampmann et Wagner (MLS) (Langer et Schwartz 1980, Wendt et Haas
1983, Kampmann et Wagner 1984). Dans le modéle MLS, les auteurs traitent simultanément
trois stades de la précipitation, i.e. la germination, la croissance et la coalescence. Cependan
traitement de la coalescence dans ce cadre est assez artificiel, et nous avons préféré trait
précipitation en deux étapes : germination + croissance d'une part, et croissance + coalesce
d'autre part.

B.1. Données thermodynamiques

Tout d'abord il est nécessaire de définir les données thermodynamiques de la précipitation, c'
a-dire force motrice, rayon critique et énergie d'activation de la germination. Pour cela, no
avons pris les lois classiques que nous avons rappelées dans le chapitre | :

* Nous n'avons pas utilisé ici I'approximation du précipité pur pour le calcul de la force motrice
ce qui nous permettra par la suite d'étudier I'influence de la concentration en aluminium c
précipité sur la précipitation. Ainsi, la force motrice est donnée par :

A——kTEDIDCD+1—C |D1_CE[ V.1
g= E@pnmﬁ( p)nB.TCqu [V.1]

OU vyt est la volume atomique moyeny, @ concentration en soluté du précipité, gt @
concentration en soluté a I'équilibre dans la matrice.

* Le rayon critique de germination est donné par :

R =-2Y qui peut s'écrire R’ - Ro [V.2]
Ag )

Ry=2YVa o  g0)=C,In(C/Cy)+@-C,)In((l-C)/d-C V.3

enposanRy="—% et  S(C)=C,In(C/Cq)+(1-Cy)in((1-C)/(1-Cey)) [v.3]

ouy est I'énergie surfacique de l'interface précipité / matrice.

* L'énergie d'activation pour la germination est donnée par :
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3
A6 =0 Y soitac = 5% [V.4]
3 Ag? ~ (C)
avecAGy = gnR% % [V.5]

En fait cette valeur de I'énergie d'activation correspond a une germination purement homogen
ne prend pas en compte I'hétérogénéité des sites de germination habituels. C'est pourquoi r
avons considéré le paramefx&, comme un parametre ajustable, représentant l'efficacité plus ou
moins grande des sites de germination présents (notamment la quantité de zones GP présent
moment de la germination ag).

B.2. Régime de germination + croissance

Dans le régime combinant germination et croissance, la variation de la densité des précipités
donnée par le courant de germination, et la variation du rayon moyen des précipités est doni
par la combinaison de l'arrivée de nouveaux précipités au rayon de germination et la croissa
des précipités existants.

* Le courant de germination suit une loi classique :
dN A ] T [

— =NoZ " ex

ou N, est le nombre d'atomes par unité de volume
Z est le facteur de Zeldovich (facteur complexe pris constant entre 1/20 et 1/40, faute de mieux

%2
x _ 4 D . ,
B :T[R—4CO est le nombre possible d'accrochages des atomes de soluté sur les germes
a

[V.6]

unité de temps

T=

est le temps d'incubation de la germination.

Le taux de germination s'exprime donc de la maniéere suivante :
dN| 4MZDCyNoR§ O AGy Ot

- ex V.7
dtlem  a* S(O) Hxr SZ(C)Ee Poic V.7]

« L'évolution du rayon moyen des précipités est donnée par :
C-C,explRy/R
dt R C,-Cgexp(Ro/ R) N dt O S(C)

- Le premier terme correspond a la croissance des précipités existants.

- Le deuxiéme terme représente I'évolution du rayon moyen liée a l'arrivée de dN nouvea
germes dans la population existante. En effet, si un nombre dN de précipités degraygeriRé
entre t et t+dt, la définition du rayon moyen en tant que barycentre des rayons (avec comme pc
le nombre de précipités) donne :
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(R+dR) (N +dN) =RN +R;dN [V.9]
soit dR = dWN(Rg -R) [V.10]

De facon a permettre la croissance du rayon au départ (ie lorsque le rayon des précipités est
au rayon critique), on considére que les germes ont un rayon |égérement supérieur au ra
critique, d'un facteur multiplicatifi. Dans I'application du modele, nous prendromd.05
(Wagner et Kampmann 1991), mais sa valeur exacte influe peu sur le résultat final.

B.3. Régime de croissance + coalescence

Nous avons traité le régime de croissance + coalescence de la maniéere suivante. Lorsque le r:
moyen est trés grand devant le rayon critique, la coalescence est négligeable : pratiquement
les précipités sont d'un rayon supérieur au rayon critique et sont en croissance. Lorsque le ra
moyen est égal au rayon critique, on considere un régime de coalescence pure. Enfin, entre
deux nous considérons une loi de passage progressif.

Pour la croissance pure, I'évolution du rayon des précipités et de leur densité est donnée par :

4R _D C-Cq exp(Ro/R)

EEcroiss R Cp—Cg eXp(RO/R) [V.11]
eNp

Edt croiss

Pour la coalescence pure, la théorie LSW donne I'évolution du rayon moyen, le rayon critiq
étant égal a celui-ci :
MR| _ 4 GCq RyD
Hdt loy 27 C,—Ceq R
0 . R

_ 0

5 Tinfoca)

De la deuxieme expression on peut déduire la variation de la concentration en soluté de la mat
en coalescence pure :

dC_ _RoCdR

dt R® dt
Pour en déduire la variation de la densité de précipités, nous pouvons effectuer un bilan
soluteé :

[V.12]

[V.13]

4 30_~ _4 3
Cgl SMNR®= Co = ZTNRYC, [V.14]

Ce qui nous donne :

Nl _5 RoC 03 O gptdR
dt o ER(C,-C)TUmR® 0 7R dtlooa

[V.15]
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Que I'on peut également écrire :

C 0] L
N[ o4 a RDp ReC O3 O gy [V.16]
dtlos 27 Cp-Ceqy R® [R(C,-C)lUmR® 0 77f

Ainsi que nous l'avons défini ci-dessus, nous passons de la croissance a la coalescence
fonction du rapport entre le rayon moyen et le rayon critique. Le résultat de la modélisation €

trés peu sensible a la forme exacte de cette loi de passage. Nous l'avons prise sous la fco
suivante :

O0R uE
fooy =1—erf Edgﬂln(c/ceq) -1 [V.17]
u
2 2
(On rappelle querf(x) = ?J'exp(—u )du [V.18]
T l

avec erf(0)=0, erffe)=-1, erflo)=1)

Dans ce cadre, I'évolution du rayon des précipités et de leur densité est donnée par :

dR drR dR
=(1- _ +f -

gi ( C(;)aNI) dt Ieroiss 3 it coal [V.19]
=f -

E dt Coal dt c0a|

B.4. Passage d'un régime a l'autre

Le passage du régime de germination + croissance au régime de croissance + coalescence s
lorsque la diminution de la densité de précipités par coalescence prend le pas sur I'augmenta
de la densité par germination, soit lorsque :

dN dN
-— | > _

dt croiss+coa dt

[V.20]

ger mination
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C.PRECIPITATION SUR LESDISLOCATIONS

C.1. Principe géenéral

Concentration al'instant t
A
ik -1 r1 Concentration des precipités C

Concentration moyenne Cg

. . : Concentration en solution C(t)
Concentration en soluté b L T T
..... aux dislocations Cq(t) . |..:
Ra(t) Ra(t+dt) distance
Sur les didocations: Dansle volume:
Ry(t) et Ny (1) R(t) et N(t)
Concentration al'instant t+dt
A
= -1 Concentration des précipités Cp,
quantite di ssoute\en t Concentration moyenne Cg
Concentration en soluté O R . Concentratlon en SO|UtI0nC(t+dt)
.aux dislocations Cq(t+df)
1 ' )
R, (t+dt) distance
Sur les didocations: Dansle volume:
Ry(t+dt) et N, (t+dt) R(t+dt) et N(t+dt)

Figure V.1 : Principe de la croissance du rayon d'action des dislocations sous |'effet du gradient chimique
entre les didocations et le volume : bilan de masse entre lesinstantst et t+dt.

A partir des observations expérimentales, nous pouvons décrire un principe général de la
précipitation sur les dislocations et son influence sur le reste du matériau :

» Les dislocations sont un site de précipitation hétérogene, ce qui nécessite une loi de germination
spécifique.

* Les didocations sont un court-circuit de diffusion des solutés, ce qui induit une coalescence
interne entre les précipités sur les dislocations spécifique.
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* Les dislocations sont un puits pour les solutés de part leur interaction élastique avec ceux:
Ainsi se développe au cours du revenu une zone dénudée en précipités autour des dislocation
soluté collecté étant absorbé par les précipités sur les dislocations. Ce rayon d'action de
dislocation provient initialement de l'appauvrissement en lacunes de la matrice proche d
dislocations pendant la maturation.

Pour décrire l'influence de la précipitation sur les dislocations, nous aurons donc, d'une part, L
loi de précipitation (germination, croissance, coalescence) sur les dislocations, et d'autre p
nous définirons un "rayon d'action" de la dislocation au sein duquel il n'y a plus de précipités,
verrons comment ce rayon d'action évolue dans le temps. Le principe de I'évolution de ce ray
d'action est défini dans les figures V.1(a) et (b).

La force motrice de I'évolution du rayon d'action est le gradient entre la concentration en solt
dans le volume (C(t)) et la concentration a I'équilibre avec les précipités sur les dislocatio
(Cq4(1)), sur une distanceR). Cependant, la quantité de soluté a dissoudre pour faire évoluer le
rayon d'action correspond a la différence de concentration entre la concentration moyenne
soluté dans la partie non affectée par les dislocations, c'est-a;diteGgt).

Indépendamment de toute hypothése sur les évolutions des différents paramétres en jeu, le k
de masse permet d’avoir une premiere équation d’évolution :

A l'instant t le bilan de soluté dans le cylindre de longueur unité et de ragtedtRs écrit :

fe= gnRg(oNd(t)cp +TIR(1) Cy(t) + 21R,(1)dR, Co [v.21]
a l'instant t+dt le méme bilan s’écrit :
[e= gnRg(t +dt)Ng (£ +dit) Cp + TIR2(t + dit) Cy (t + t) [V.22]

R, est le rayon moyen des précipités (supposeés sphériques) sur les dislocatjcest & Nensité
de précipités aux dislocations (en nombre de précipités par unité de longueur).

En égalant les deux expressions ci-dessus, et en négligeant les termes du second ordre, on ol
I'équation d’évolution suivante :

R§Cd+%R3Ndcp+4R§Ndecp:2Ra|i'ea(co—cd) IV.23]

C.2. Evolution du rayon d'action des dislocations

Nous considérerons par la suite que le rayon d’actipmeR/arie que lorsque la matrice est dans
le régime de croissance+coalescence. En effet, lorsque la force motrice pour la germination d;
la matrice est encore importante, les atomes de soluté ressentent une “force chimique” vers
précipités homogénes suffisante pour éviter de migrer vers les dislocations.

Lorsque la matrice est en phase de coalescence, I'évolution de ce rayon d'action est lié
I'interaction élastique entre les atomes de soluté et la dislocation (que nous prendrons coin g
simplifier).
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Si V est le potentiel d'interaction entre I'atome de soluté et la dislocation, alors le flux de solu
pour une sursaturation (CGgCest (Ham 1959) :

D ov
Jgig =~ C-C V.24
dsl = 1T — ( d) s R [V.24]
ov _ 2 1 ,
Pour V on prendra‘:a—R = Fu bAv? (Cottrell et Bilby 1949, Harper 1951) [V.25]

ou U est le module de cisaillement de la matric&vela variation relative de volume associée a
I'atome de soluté.

Donc a travers le cylindre de rayog & de longueur unité on a un flux de soluté :

dn D 2 ubAv

—| =2nR, —(C-C,) = —— V.26

dt [, akT( “)n2 R2 [V-20]

qui doit dissoudre une quantité de sol{@ - Cy) d::a 21R, [V.27]

on en déduit Ra = €=Ca 2 D “bzAV [V.28]
dt  Co-Cyq ™ KT R?Z

C.3. Germination et croissance sur les dislocations

C.3.1. Germination

La germination sur les dislocations s’écrit comme une germination hétérogéene sur des sites
germination de densité linéique 1/b. Pour simplifier on prend la méme expression pour le ray
de germination sur les dislocations que dans le volume. Cette approximation est claireme
fausse, mais nous considérons que la croissance des précipités apres leur germination v
largement masquer leur rayon exact de germination. Ainsion a:

dNg _ Jog U AGey U 0 14C

dt = 82( ) pE_ SZ(Cd)EeXpD t [ [V.29]
2
avecJyy = % [V.30]

T4 étant le temps d'incubation sur les dislocations (paramétre ajustable, dont la valeur exacte n
pas de grande importance tant que nous le prenons nettement plus faible que le ten
d'incubation en volume).

C.3.2. Transition pour la fin de la germination :

La distance moyenne entre deux précipités sur les dislocations estd=1/N
Donc le temps moyen pour germer entre deux précipités existants est environ :



196 Chapitre V

_ 1 Ny
dt dt
D'autre part le temps qu'un atome de soluté met pour aller a un précipité existant est environ :
d
\;/Dd &, = 5 [V.32]

Dy étant le coefficient de diffusion au coeur des dislocations.

La fin de la germination a lieu lorsque ces deux quantités sont égales, soit lorsque :
NS = 1 dN, [V.33]
4D, dt

Pour traduire cette transition de fagcon progressive, on applique un facteur multiplicagifie: dN

C
dN, dN, 0, 16N3D,C
—dl = dxgf g d Zd V.34
dt lg QA dNy E [V.34]
dt

C.3.3. Croissance

La croissance des précipités situés sur les dislocations est donnée par une loi similaire a c
existant dans le volume, et qui traduit le fait que les précipités croissent rapidement en pomp
du soluté autour de la dislocation :

dRy :Rcd_celep(ROIRd)_'_ideD Ry C

&t Ry CyCaq@p(Ro/Rg) Ny b 5 In(Cy/C) [v-35]

Connaissant la variation deg Bt N,, la concentration £s’ajuste de maniére a satisfaire le bilan
de masse (cf. équation V.23) :

Sz %Ra Ra(Co = Ca) -5 REN4 Cp ~ 4RGN Ry cpE [V.36]
a

C.4. Croissance et coalescence sur les dislocations

C.4.1. Cas de la coalescence pure

Nous allons tout d’abord considérer le cas simple ou d’'une part, les précipités sur les dislocatic
sont en coalescence interne pure et d’autre part, le rayon d’action de la dislocation n’évolue pa:

En coalescence pure, on considérera que la concentration aux dislocagtiesis égale a la
concentration a I'’équilibre avec les précipités de raygrAiisi, on peut relier la variation de
concentration a la variation du rayon des précipités :
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dCq _ _RoCydRy _ _ CqdRy [V.37]
dt R dt R; dt

Dans ce cas, le bilan de masse s’écrit :

dNg :§R§R0cd—4R3Ndcp dRy| v.38]
dt dly 4 RSC, dt loa

L’évolution du rayon des précipités situés sur les dislocations est donnée par une loi mixte
coalescence considérant la coalescence en volume et la coalescence par la diffusion le long
dislocations (Kreye 1970) :

dRy| _YVaCeqDgR: 1 4CqRoD 1. [V.39]
at oo 25kT R} 27(C,-Cq) R '

ou R. est le rayon autour de la dislocation ou la diffusion accélérée peut avoir lieu. Ainsi, |
diffusion le long des dislocations est décrite, non pas simplemenyparais plutot paD 4 Rg.

Il apparait bien que lorsque les précipités sont de petite taille, c'est la diffusion le long d:
dislocations qui va étre dominante pour la coalescence, alors que ce sera la diffusion en volu
lorsque les précipités sont de grande taille.

C.4.2. Cas réel

Dans le cas réel on a une variation du rayon d’actigmirR amene vers les précipités un flux de
soluté. Nous considérons que cet apport de soluté se superpose a la coalescence isolée
précipités situés sur les dislocations : alors I'évolution de la densité de précipités sur I
dislocations est toujours donnée par la loi décrite ci-dessus (équations V.38 et V.39) :

dN _ERgROCd—4R§NdeDyvatCqungi+ 4CqRoD 1L

= V.40
dt dleew 4 R3C, % 25kT R4 27{cp—cequ§E [V-40]

On obtient alors I'augmentation du rayon des précipités sur les dislocations en effectuant le bil
de masse :

2R,R4(Co —Cy) - 3 RINGC,

R3RyCy
R3

dRy
dt

[V.41]
4RGN4C, -
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D. MODELE DE DURCISSEMENT STRUCTURAL

Une fois déterminée I'évolution des parametres microstructuraux de la précipitation, il s’agit d
prédire leur influence sur les propriétés mécaniques. Nous sommes pour cela confrontés a d
problémes :

Tout d’abord nous tenterons d’estimer les propriétés mécaniques d’'un milieu comportant ul
distribution de précipités dispersés aléatoirement, que nous approximerons par une gaussiel
Ceci nous permettra de décrire correctement la transition entre les régimes de cisaillement e
contournement des précipités, notamment vis-a-vis de la largeur de la distribution en taille d
précipités.

Ensuite nous décrirons deux modeles simples pour passer de la connaissance de la précipite
dans deux milieux (milieu homogéne et dislocations) aux propriétés mécaniques globales.

D.1. Cas d'un milieu homogéne

D.1.1. Théorie générale

On définit par f(R) dR la probabilité qu'un précipité soit de rayon compris entre R et R+dR.

Appelons |: la distance entre obstacles le long de la dislocation (longueur de Friedel). E
supposant que tous les obstacles doivent étre franchis par la dislocation, I'équilibre mécanique
long de la dislocation au moment du franchissement s'écrit :

o, = 1 I f(R)F(R)dR [V.42]
bLg
0
ou F(R) est la force de franchissement d'un précipité de rayon R.

La résolution de I'équation V.42 nécessite la connaissance d'une part de la force d'obstacle F
et d'autre part la connaissance de cette distance L

» La dépendance en R de la force de franchissement d'un précipité dépend du mécanisme mi
jeu. Nous verrons dans les paragraphes suivants la formulation que nous prendrons pour ¢
force de franchissement.

* Il est nécessaire de relier la distangeiix paramétres connus du systeme.

Si on se place dans le plan de glissement de la dislocation, plusieurs longueurs caractéristic
entrent en compte (Figure V.2) :

- Vis-a-vis de la ligne de glissement : la longueur moyenne entre deux précipités le long de ce
ligne est I et la distance entre obstacles dans le sens d'avancée de la dislocation est h.
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- Plus généralement dans le plan de glissement, on appelle L la distance moyenne er
précipités. Nous nous placerons dans la suite dans le cas d'une dislocation relativement rectilic
Dans ce cas, on a L<glet L>>h.

Figure V.2 : relation entre les différentes longueurs caractéristiques
dans I'hypothése de Friedel

On applique ensuite I'hypothése d'écoulement stationnaire (Friedel 1956, 1964), qui suppose !
I'aire balayée a chaque passage de précipité vatit 1/L

Cette hypothése se traduit le long de la dislocation par=|L2 [V.43]

D'autre part, dans le cas ou h<sgR on peut relier le rayon de courbure de la dislocation
lorsqu'elle s'échappe (i.e.R=l/oph, oul est la tension de ligne de la dislocation) avec les
autres grandeurs géométriques : la supposition hgg@nduit alors a :

2th =L2 [V.44]

o
p
(Cette hypothese correspond a des obstacles faibles et n’est donc valable a priori que pou
régime de cisaillement. Nous verrons plus loin comment on peut I'adapter pour le régime (
contournement)
En combinant cette équation avec I'équation V.43, on obtient une relation entre:L et L
bo
2,3

L =beor

[V.45]

Enfin, on peut relier la fraction volumique et la distance inter-précipités dans le plan d
glissement de la dislocation :

4 -3 [«
—TIR
=3 oit 12=2"R? avec R=[f(RRAR [V.46]
VT A5 2 - - .
RL 3fy ,([
Des équations V.45 et V.46 on déduit I'expression suivante pour L
B2
13 - AR [V.47]
3fy bo,

On retrouve bien ici I'expression de la distance inter-précipités de la statistique de Friedel g
nous avons vu dans le chapitre | (équation 1.28).



200 Chapitre V

En introduisant cette expression galans I'expression V.42, on obtient la valeur de la contrainte
d'écoulement en fonction de la distribution des rayons de précipités et de leur fractic
volumique :

% = orp \F gF(R)f(R)dR

Nous prendrons par la suife= Bub?, B étant un paramétre ajustable de la tension de ligne. Il est
reconnu queB peut étre différent de la valeur classique de 1/2, notamment quand le cham
élastique de la dislocation est écranté par une ségrégation de solutés sur celle-ci. Dans
alliages tels que les n6trgsest généralement plus faible que 1/2 (Guyot et Cottignies, 1996).
L'expression V.48 peut alors s'exprimer :

3

3
2
O [V.48]

s P 2
-1 /3 0 Vi
Op =2 \Brus gF(R)f(R)dRE o [V.49]

D.1.2. Cas du cisaillement

Pour le cisaillement, nous ne considérerons pas dans le détail de mécanisme particulier
durcissement. Nous prendrons plutét une forme plus générale, que nous avons vue dan
chapitre | (Gerold 1979) :

F(R)=kubR [V.50]
ou k pourra étre par la suite relié a différents types de mécanismes.
En cisaillement pur, la contrainte d'écoulement s'écrit alors :

/
o, —\/ K Z“V f,R [V.51]

43 b

D.1.3. Cas du contournement d'Orowan

Pour le contournement d'Orowan la force d'obstacle ne dépend pas du rayon du précipité,
simplement de la tension de ligne :

F(R) =mtl [V.52]

La transition entre contournement et cisaillement se fait lorsque les forces d'obstacle sont ége

pour le cisaillement et le contournement, et donc pour le rayon critique :
R, = % [V.53]

C'est pourquoi nous utiliserons également par la suite I'expression suivante de la force d'obsti
en contournement :

F(R) = kbR, [V.54]

La contrainte d'écoulement s'écrit dans ce régime :
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\/éT[B b\/

O'

[V.55]

Notons que cette expression de la limite d'élasticité n'est valable que dans I'hnypothése d'l
dislocation "rigide", c'est-a-dire pour h<glLorsqu'on est en régime de contournement et que les
précipités sont trés éloignés les uns des autres, la distance inter-précipités tend a se rapprochi
la distance inter-précipités dans le plan de glissement L, qui est supériepicua lfacteur
V(1/2)=1.25 (Gerold 1979). En fait, comme nous l'avons vu dans le chapitre |, Kocks a mont
gue cette longueur est encore supérieure a L de 15% environ (Kocks 1966, 1967). Ainsi,
longuer inter-précipités le long de la dislocation selon Kogksst asymptotiquement supérieure

a L- de 44%. La contrainte d'écoulement s'en trouve augmentée d'autant.

Pour prendre en compte ce changement de rigidité de la dislocation au cours du régime
coalescence, nous avons multiplié la contrainte d'écoulement selon Friedel par un facte
dépendant du rapport entre le rayon des précipités et le rayon de transition :

O 0O R L
eff
o, =0, 1+ 0.44exp%7C [V.56]
p p|:| Rc _ R%
Ainsi on retrouveo;’ =g, pour R=R et 7' =144 0, pour R>>R.

Nous pouvons voir sur la figure V.3 l'effet de la prise en compte de la longueur de Kocks ¢
contournement.
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m 2 300~
u 250
E 200
E

150

Longueur|
de Kocks

Figure V.3 : Courbe de durcissement dans le cas ou I'on
considere pour le contournement d'Orowan les
longueurs de Friedel ou de Kocks.
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D.1.4. Estimation des parameétres k@t

L'estimation des paramétres gouvernant les propriétés mécaniques dans les régimes
cisaillement et de contournement peut se faire da maniere assez robuste :

- Tout d'abord, on connait par la combinaison de I'étude des propriétés mécaniques et de
microstructure le rayon des précipités pour lequel on a le pic de durcissement (environ 35 A pc
I'alliage terniare, par exemple) et la valeur associée de ce pic de durcissement. En égalant ¢
valeur du pic de durcissement a limite d'élasticité en régime de contournement, on obtient
valeur def :

ZRGpmax

B= amip 1 " [V.57]
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Puis il suffit de calculer k & partir de la relation donnant le rayon critique de transition :
b
RC

D.1.5. Cas général : calcul de la contrainte d'écoulement

Dans le cas général, les précipités sont distribués en taille. Certains ont une taille inférieure
rayon de transition Ret seront cisaillés, d'autres une taille supérieure et seront contournés par |
dislocations. Nous avons calculé la contrainte d'écoulement dans le cas d'une distributi
gaussienne des tailles de précipités :

O (R _ ﬁ)z C
f(R)=K exp%—TE [V.59]

ou R est le rayon moyen étla déviation standard de la distribution.

(o]

2 1
AT 1+erf(R/A)

La conditionJ’f(R)dR =1 s'écrit :K = [V.60]

Le terme correctif provient du fait que la gaussienne n'est pas centrée sur zéro.

» Tout d'abord on peut donner I'expression exacte du rayon moyen suivant cette loi :

e

2
KA pEr E+KAR—E’L erfDR [V.61]

J'f(R)RdR—

Ceci n'est pas exactement égaRecar la distribution de précipités ne comporte pas de rayons
négatifs, contrairement a la distribution gaussienne! Néanmoins nous considérerons par la s
qu'en premiére approximation :

(o]

J'f(R)RdR =R [V.62]

« Ensuite il est nécessaire de calculer la force moyenne des obstacles. Celle-ci s'écrit :

00 RC [ee]

J'f(R)F(R)dR = J'kube(R)dR+J'kubRc f(R) dR [V.63]

Les deux intégrales peuvent étre calculées séparément :

—Jnd RO, .[R.-RLCL
Rf(R)dR_—%xp —exp KARM rerf g o+ erf e [V.64]
[ 7 oy g e R

I f(R)dR = [V.65]
R
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La contrainte d'écoulement est ensuite obtenue simplement par I'expression V.49.

D.2. Application a la précipitation compétitive - lois de mélange

Dans le cas qui nous intéresse, il existe de nombreux obstacles aux dislocations, et ceux-c
sont pas nécessairement répartis de maniére homogeéne : solutés, dislocations précédemi
introduites, précipités homogenes, précipités hétérogeénes sur les dislocations.

» Tout d’abord nous définissons une loi de mélange générale :
- | 2, 2
Otota =00 * Og +1/04d +0p [V.66]

ouU 0, est la contrainte de frottement de résemy,est le durcissement en solution solidg est
le durcissement d’écrouissageogtest le durcissement par précipitation.

Le fait d'additionner linéairement, d'une part, la contrainte de frottement, d'autre part, |
contrainte de solution solide et enfin une contrainte liée aux défauts forts est assez transparent
effet, ces trois types de contraintes se placent & des échelles, densités et forces d'obstacles
différentes.

L'addition des contributions des dislocations et des précipités est par contre plus délica
Lorsque les précipités sont de grande taille, I'addition quadratique est logique, car on se trot
alors en présence de deux types d'obstacles forts de densités comparables (Kocks et al. 1975
contre, lorsque les précipités sont de petite taille, on s'attendrait davantage a une addition linée
Cependant, ceci conduirait en pratique a une limite d'élasticité systématiquement supérieure d
le cas d'un matériau prédéformé, méme si celui-ci perdait une partie substantielle de s
durcissement structural, ce qui n'est pas du tout observé en pratique : méme dans les cas les
favorables, I'incrément de durcissement apporté par les dislocations est tres faible. C'est pourc
une loi d'addition quadratique maintenue tout le long du revenu nous a semblé rendre le mie
compte des observations expérimentales, sans que nous n‘ayons d'argument physique bien €
pour justifier ce choix.

Nous prendrons pours, etoq des expressions classiques :

Oy = KC23 [V.67]
(K est calculé sur la base de la limite d'élasticité en solution solide)
0g =Mapb./py [V.68]

Appelons £ la fraction volumique de matériau compris dans le rayon d’action des dislocations :
f, = 4TTR2 py [V.69]

* Dans un premier modele que I'on peut qualifier de “composite”, on additionne avec une loi ¢
mélange les contraintes d’écoulement du milieu homogene et du milieu avec dislocations :

0p = (1-fa)op *+fa0pq [V.70]
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ol Opy etapg sont les limites d’écoulement pour les deux milieux, que I'on calcule par les
expressions données ci-dessus a partir de la connaissance des tailles de précipités et des frac
volumiques dans les deux milieux. Pour la contribution des précipités sur les dislocations,
fraction volumique est calculée a partir du volume du cylindre de rayon R

» On peut également utiliser un modéle “moyen”, en calculant simplement le rayon moyen et
fraction volumique totale de 'ensemble de la microstructure, puis en appliquant a ces valeurs
calcul de la contrainte d’écoulement. Dans ce cas ces deux parametres sont donnés par :

BR _Ryfpy (1-f2) +Ryfpq
o M foa +fy (1= o) [V.71]
Eftotale = fv(l_ fa) + fpd

ou fyq est la fraction volumique de précipités sur les dislocations :
4
foa = 5 TN R3 py [V.72]

Nous verrons lors de I'étude de l'influence des dislocations que ces deux types d'appro
donnent des résultats essentiellement identiques.
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E. APPLICATIONS DU MODELE

E.1. Validation du modéle mécanique

Dans un premier temps, nous allons valider le modele que nous avons décrit ci-dessus sul
exemple.

Les parametres que nous avons pris pour cet exemple sont :
Co=54% Cu=1% C, = 100%

D =1.10" nm2st y =300 mJ.m

AG, =1.75 e\VZ = 1/20

k=0.111 =0.43

Commentons brievement ces valeurs :

» La valeur de D est extrémement basse quand on la compare aux valeurs de diffusion des sol
seuls indiquées dans la littérature (cf. Chapitre I) : il y a un rapport de pres§ué&d8eule
facon d'expliquer ceci est une diffusion, non pas de solutés seuls, mais de paires de soluté
Zn : I'un étant plus gros que l'atome d'aluminium, et l'autre plus petit, de telles paires se forme
naturellement, et leur diffusion est beaucoup plus lente que celle des solutés individuels. Ceci
confirmé par la comparaison entre les alliages Al-Zn et les alliages Al-Zn-Mg : la précipitatiol
est beaucoup plus rapide dans les premiers (notamment a température ambiante).

* rappelons qué\G, n'est pas la barriere d'activation de la germination, puisque celle-ci es
donnée paAG =AG,/S(C). Au début de la précipitation, on a dak@*=0.6 eV, ce qui est une
valeur trés raisonnable puisque nous avons considéré unn mécanisme de germination hétéroge

* Si nous considérions une germination purement homogéne, nous troux&jsfisV! Ainsi il
s'avere bien nécessaire pour avoir une loi réaliste de germination de considérer une germina
hétérogene.

* La valeur de I'énergie interfaciale est tout a fait habituelle pour les précipités cohérents ou sel
cohérents que nous considérons ici (Kovacs 1987, Ungar et al. 1976).

Tout d'abord nous pouvons voir sur la Figure V.4 I'évolution des différents paramétres de

microstructure. Le rayon de germination est environ de 10 A, mais atteint trés vite 20 8 30 A p
croissance. Le régime de germination pure est assez court: moins d'une minute! Aprés
croissance des précipités devient importante, et le rayon moyen s'écarte du rayon critique.

contre, on ne peut pas définir non plus vraiment de régime de croissance pure : le temps ol
nombre de précipités est constant est tres limité. Ceci justifie la considération simultanée de
germination et la croissance d'une part, et la croissance et la coalescence d'autre part.

Au bout de deux heures environ (soit proche du pic de durcissement), le rayon moyen et le ra)
critigue se rejoignent : on entre dans le régime de coalescence. Aprés on peut vérifier que
rayon suit une loi de LSW (c'est celle qu'on a introduite dans le modele!). Dans ce stade,
densité de précipités diminue progressivement, et il est intéressant de constater que
concentration reste significativement supérieure a la concentration d'équilibre, méme apres |
temps assez longs de revenu. Ceci justifie les résultats de résistivité obtenus par Poole et
auteurs, qui ont observé une chute continue de résistivité aux temps longs de revenu.
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Nous voyons donc que les paramétres microstructuraux obtenus a partir de ce modele sont
raisonnables.
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Figure V.4 : Description par le modeéle de I'évolution des différents parameétres de la microstructure au cours d'un
revenu ; (a) évolution du rayon moyen et du rayon critique (b) évolution de la densité de précipités et de la
sursaturation.

Dans un deuxiéeme temps, nous pouvons étudier les propriétés mécaniques résultant de
modele, et notamment I'évolution de la limite d'élasticité pendant le revenu. Dans la figure V.!
nous avons représenté I'évolution de la limite d'élasticité pour plusieurs largeurs de distributi
en taille des précipités. Dans tous les cas, la largeur de la distribution a été prise proportionne
au rayon moyen.

Pour une largeur de distribution nulle (i.e. toue les précipités sont de rayon identique), no
pouvons voir tres clairement la transition entre cisaillement et contournement : celle-ci se tradi
par un maximum de limite d'élasticité tres bien défini (voire "trop" bien défini).

N T T TTTTIT T T TTTTIT T \\\HH‘ T \\\HH‘ T T TTTTIT T T TTTTTT T TTTT]
500j 7
s | |
% L |
< 400 -
\E [ _
o B 7
2 i ]
© - |
N L _
2 300" -
% - — = A=R/4 )
- i o A=R/2 ]
200[ — % A=3R/4 B
i | \\\HH‘ | \\\HH‘ | \\\HH‘ | \\\HH‘ | \\\HH‘ | \\\HH‘ | \\\\\7

100

0,001 001 01 1 10 100 1000 10¢*

Temps (h)

Figure V.5 : Evolution de la limite d'élasticité au cours d'un revenu dans les mémes conditions que pour la figure
V.4, en fonction de la largeur de la distribution en taille des précipités
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Si nous introduisons une dispersion de taille des précipités, nous pouvons tout d'abord voir qu
limite d'élasticité aux temps trés courts et tres longs de revenu ne s'en trouve pas modifié
lorsque tous les précipités sont, soit en cisaillement, soit en contournement, celle-ci ne dépe
pas de la largeur de la distribution. Ceci est une indication de la robustesse du modele. Par coi
les propriétés au pic de durcissement sont beaucoup moins élevées : celui-ci est d'autant plus
gue la distribution est étendue, et en passant de la distribution la plus étroite a la distribution
plus large, on peut perdre plus de 100 MPa de limite d'élasticité. Ceci s'explique aisément : p
la dispersion est grande, et moins il y aura de précipités ayant une taille optimale lorsque le ray
moyen est égal au rayon de transition cisaillement / contournement.

Nous pouvons enfin faire deux remarques :

» Dans le cas d'une distribution large de tailles de précipités, le maximum de durcissement
correspond pas nécessairement au rayon moyen €galant le rayon de transition.

 La courbe de durcissement s'écarte assez tard de la courbe a distribution nulle avant le pic
durcissement, mais la rejoint beaucoup plus tard aprés celui-ci. Ceci résulte simplement de
proportionnalité entre la largeur de la distribution et le rayon moyen : la distribution est trés fir
aux temps courts, et trés large aux temps longs.

A partir de cet exemple, le modeéle semble bien adapté, tout au moins pour la précipitati
homogene, a la description de l'influence de différents parametres de nos traitements thermiqu:

E.2. Matériau homogene

E.2.1. Influence de la température : construction d'une courbe TTT

Tout d'abord nous allons examiner l'influence de la température de revenu. Bien s(r, nous n'av
pas fait varier ce parametre lors de notre étude expérimentale, mais un comportement "sain"
température nous permettra de valider notre modele et de tester sa robustesse.

Les deux parameétres de notre modele (de précipitation homogéne) dépendant de la tempére
sont le coefficient de diffusion et le solvus.

Pour le coefficient de diffusion, nous avons pris une énergie d'activation de 1.3 eV, en ajustant
a 1.3 16 m2.st de facon a retrouver un coefficient detd0r.st a la température de 160°C.

Pour le solvus, nous avons considéré une loi exponentielle donnant une concentratior
I'équilibre de 1% a 160°C, et dissolvant nos 5.4% de soluté vers 360°C, conduisant ainsi a L
“énergie d'activation” de 0.2 eV et un terme préexponentiel de 2.12.

Nous avons représenté dans la figure V.6 la variation en fonction de la température du solvus
du coefficient de diffusion.
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Figure V.6 : (a) Evolution du solvus en fonction de la température ; (b) Evolution du coefficient de diffusion en
fonction de la température

On peut ensuite étudier I'évolution de la fraction transformée pour des revenus aux différent
températures, et tracer une courbe TTT a partir des temps pour atteindre la fraction 10% (
C=Cet9(G-Ce)/10) et 90% (C=g4+(Co-Ceq)/10). Nous pouvons voir dans la figure V.7 le
résultat du modele selon cette représentation

250 T \HHH‘ T \HHH‘ T \HHH‘ T \HHH‘ T T TTTTT
°
© 200 m
=] 90%
o
‘O
Qo 10% Figure V.7 : Diagramme TTT calculé a partir du modéle
qE) 150 m de précipitation homogeéne
}_
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10POO 1000 10000 10° 10° 10
Temps (S)

La courbe TTT parait assez raisonnable, tant au niveau de la température du nez de precipite
(200°C environ) qu'au niveau des temps de précipitation observés.

A partir de la connaissance de cette courbe, il est facile de simuler des refroidissement en cc
de trempe et de tracer donc des courbes TRC. Cependant, pour que cette démarche soit uti
faudrait superposer au modeéle de précipitation homogéne un modele de précipitation hétérog
sur les sites de germination que nous avons identifié, c'est-a-dire les sites intergranulaires, in
subgranulaires et les dispersoides. Une telle approche, du méme type que I'approche de Brai
et co-auteurs (1997) sur les alliages 6000, devrait étre possible d'une maniére similaire
I'approche que nous avons développée pour la précipitation sur les dislocations.

E.2.2. Notion de temps équivalent

Ayant a notre disposition un modele de précipitation décrivant correctement l'influence de |
température sur le revenu d'un alliage a durcissement structural, nous pouvons nous intéress
la notion de temps équivalent. Cette notion consiste a décrire les traitements de revenu, non
en fonction du temps, mais en fonction d'un temps équivalent, appelé également "kinei
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strength" (Shercliff et Ashby 1990 a) et b)). Suivant le mécanisme considéré (germinatiol
croissance, coalescence), la notion de temps équivalent n'est pas la méme. Une définiti
possible repose sur le mécanisme de croissance :

te~t.exp(-E/KT)
ou Ey est I'énergie d'activation du coefficient de diffusion en volume des solutés.

Dans le cas ou le revenu est contrdlé uniquement par la croissance des précipités, ce
description permet de ramener les courbes de revenu a une seule courbe maitresse, et ain
traiter les traitements non isothermes par les lois des traitements thermiques isothermes. Dar
cas de la coalescence, une notion legérement différente doit étre utilistex@(-E/KT)/T),

mais est assez proche de la définition ci-dessus.

Cette notion a été beaucoup utilisée dans les dix dernieres années pour décrire les revenus
alliages a durcissement structural (Shercliff et Ashby 1990, Guyot et Cottignies 1996, Poole et
1997). Cependant, il n'apparait pas encore trés clairement dans quelles conditions son utilisa
est valable.
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Figure V.8 : Evolution de la limite d'élasticité au cours de revenus a différentes températures allant de 120°C a
220°C ; (a) en fonction du temps (b) en fonction du temps équivalent
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Figure V.9 : Evolution du rayon moyen des précipités au cours de revenus a différentes températures allant de
120°C a 220°C ; (a) en fonction du temps (b) en fonction du temps équivalent
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A l'aide de notre modeéle, nous pouvons représenter I'évolution des parameétres de
microstructure lors de revenus a différentes températures, et ceci a la fois en fonction du ten
réel et du temps équivalent. Les figures V.8 et V.9 montrent I'évolution de la limite d'élasticité ¢
du rayon des précipités en fonction du temps de revenu a des températures comprises entre 1.
et 220°C.

N.B. : Dans le cas présent nous avons considéré une largeur de distribution de tailles (
précipitésA=R/4. Ainsi la quasi-totalité des précipités sont compris entre R/2 et 3R/2, ce qui e:
proche des valeurs expérimentales pour la précipitation homogene (Wagner et Kampmann 199

Il apparait que depuis la température de 120°C jusqu'a la température de 160°C, les proprié
mécaniques sont assez bien décrites par une courbe maitresse, sauf en ce qui concerr
germination, bien sdr. A 180°C, les propriétés mécaniques commencent a chuter, et a «
températures supérieures cette description ne convient plus du tout.

L'examen de I'évolution de la taille des précipités nous donne une indication de la raison de c¢
chute des propriétés mécaniques au-dela de la température de 180°C : en effet, pour
températures, le rayon des précipités croit au-dela du rayon de transition cisaillemen
contournement trés rapidement, bien avant que la fraction volumique ait atteint sa vale
maximale. Il faut de plus noter que dans notre cas nous avons considéré I'énergie d'activatior
la germination hétérogene sur les zones GP comme étant constante en fonction de la tempér:
du revenu, ce qui n'est pas vrai en pratique : plus on précipite a une haute température, plu
germination est difficile (en raison de la dissolution des zones GP notamment).

Ainsi il apparait que la description de I'ensemble du processus de revenu par une coul
maitresse en fonction du temps équivalent n'est valable que lorsque la germination ¢
suffisamment facile pour ne pas étre une étape limitante dans les propriétés mécaniques au pi
durcissement. Plus précisément, tant qu'une fraction volumique suffisante est atteinte avant qu
rayon des précipités ne dépasse le rayon de transition cisaillement-contournement.

E.2.3. Détermination des paramétres pour nos alliages

Nous revenons maintenant au cas qui nous intéresse plus particulierement : celui de
précipitation isotherme a 160°C. Nous allons ici présenter la valeur des parametres de nc
modele qui permettent de décrire au mieux les données expéerimentales pour les deux alliages
nous avons étudiés. Puis nous verrons séparément l'influence de chaque parametre sur le rés
de la modélisation, de fagcon a déterminer la sensibilité du modele.

Considérons tout d'abord le cas le plus simple : il s'agit du traitement isotherme a 160°C av
introduction en four chaud. Dans ce cas, on s'affranchit d'une partie des problemes de régi
transitoire entre les zones GP et les phases ultérieures, car une grande partie de celles-ci
dissoutes lors de la montée en température.

On peut voir sur la figure V.10 que dans cette situation on peut obtenir un excellent accord en
les prévisions du modele et les expériences, tant du point de vue de I'évolution du rayon (
précipités que du point de vue de la limite d'élasticité. Les paramétres du modeéle sont dans
cas:

Co=5.4% Cqu=1%  C,=100% D =102 nest
y =300 mJ.m AG, = 1.75 e\Z = 1/20
Ksol (50s0/C2%) = 840 MPa A=0.25*R k= 0.111 B=0.43
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Figure V.10 : Comparaison entre les résultats du modele et des expériences de diffusion centrale des RX, de ME’
de microdureté pour le revenu de l'alliage ternaire effectué avec une montée rapide en température apres une
trempe eau et une maturation de trois jours

Nous pouvons cependant observer qu'aux temps tres courts et surtout tres longs la linr
d'élasticité s'écarte notablement de la courbe calculée.

» Pour les temps trés courts cela peut s'expliquer par une dissolution incompléete des zones (
ainsi, pour un méme rayon que celui prédit par le modéele, la fraction volumique est en fait pli
importante que prévue, et la limite d'élasticité également. Un autre facteur pouvant expliqu
cette disparité serait un mécanisme de durcissement en cisaillement différent que celui que n
avons considéré ici, c'est-a-dire autre que le durcissement par création d'interface. Mais ¢
n'‘expliquerait pas les disparités que nous avons rencontré pour les autres traitements thermic
gue nous verrons ci-dessous.

» Pour les temps tres longs de revenu, il apparait que le modéle sous-estime systématiqueme
limite d'élasticité. Ceci ne peut étre di qu'a une faille dans notre modéle mécanique, ¢
I'évolution du rayon est décrite correctement par le modeéle cinétique. Il est possible que cet éc
soit encore d0 a une mauvaise estimation de la distance inter-obstacles le long de la ligne
dislocation, ou a une augmentation de la tension de ligne lorsque la solution solide s'appauvrit.
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Figure V.11 : Comparaison entre les résultats du modele et des expériences de diffusion centrale des RX, de ME’
de microdureté pour le revenu de l'alliage ternaire effectué avec une montée lente en température apres une tren
eau et une maturation de trois jours
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Nous nous sommes également intéressés au revenu a 160°C avec une montée plus lente. De-
a décrire I'évolution du rayon des précipités, et I'augmentation du maximum de durcisseme
nous avons modifié dans le modele la valeuA@g a 1.56 eV : ceci correspond physiquement a
une germination plus facile en raison de la moindre dissolution des zones GP. D'autre part, il
a pas de raison physique de changer la valeur des autres parametres.

Nous pouvons voir dans la figure V.11 qu'avec ces parametres nous pouvons de nouveau
bien décrire I'évolution du rayon des précipités. Cependant, la description n'est plus du tc
valable pour les propriétés mécaniques. La modification du té&@Ge permet de décrire
correctement l'augmentation de la limite d'élasticité, mais les états sous-revenus et sur-revenu:
sont pas du tout décrits correctement.

 Pour les états sous-revenus, ce manque de correspondance correspond bien a ce que nous
supposé ci-dessus : cette fois-ci les zones GP se dissolvent tres peu, et donc a méme rayor
prédit par le modele, la fraction transformée est bien plus grande que si la germination se fais
ab initio. Les propriétés mécaniques s'en trouvent donc considérablement élevées.

* Pour les états sur-revenus, la disparité est similaire a celle rencontrée ci-dessus.

Comparaison avec l'alliage 7010
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Figure V.12 : Comparaison entre les résultats du modéle et des expériences de diffusion centrale des RX et de
microdureté pour le revenu de l'alliage 7010 effectué avec une montée rapide en température apres une trempe ¢
et une maturation de trois jours

Nous nous intéressons maintenant a l'alliage 7010, pour un traitement isotherme a 160°C a
une montée rapide en température (Figure V.12).

* Nous pouvons décrire correctement I'évolution du rayon des précipités ainsi que le maximum
durcissement en changeant simplement la valeur de trois parameétres par rapport a l'allic
ternaire :

C,=6% D =5.10?° nes? alpha=0.14

- Le premier n'est pas vraiment un parametre : nous savons de combien nous modifions
sursaturation!

- La diminution du coefficient de diffusion est attendue : d'une part le Cu diffuse plus lentement

cette température que le Zn et le Mg (cf. Chapitre 1), et d'autre part, sa présence permet de f.
plus efficacement des complexes avec les autres atomes de soluté, ralentissant la diffusion.
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- L'augmentation de la force d'obstacle des précipités est attendue : nous avons vu dan:
chapitre IV que le rayon de transition cisaillement / contournement était plus faible dans I'alliac
7010 que dans l'alliage ternaire.

* Par contre, nous avons toujours les mémes problémes de description des propriétés mécaniq

- Pour les états sous-revenus, nous pouvons évoquer la méme raison que pour l'alliage terr
pour une montée lente en température : en effet, nous avons vu dans le chapitre IV que l'alli:
7010 était beaucoup moins sujet a la réversion que l'alliage ternaire : ainsi, dans un état sc
revenu, la fraction transformée est beaucoup plus importante que celle prédite par le modéle d
une hypothése de germination ab initio.

- Pour les états sur-revenus, le modéle sous-estime encore une fois la limite d'élasticité,
disparité étant encore plus frappante que dans l'alliage ternaire. Comme on a une fract
volumique de précipités supérieure dans l'alliage 7010, cette disparité pourrait étre due au fait «
nous ne sommes pas dans une géométrie de fraction volumique faible, causant des probleme
statistique d'obstacle.

Nous pouvons pour récapituler donner les valeurs des différents parametres pour les deux allia
dans un tableau :

Co (%) Ced%) | D (m2st) | y(@m2) | AG, (eV) k B
Ternaire 54 1 5.1020 0.3 1.75 0.111 0.43
7010 6 1 1.101e 0.3 1.75 0.14 0.43

E.2.4. Analyse de l'influence des différents parametres

Pour clore l'exploitation du modéle en précipitation homogene, nous allons analyse
systématiquement l'influence des différents parametres du modele autour des valeurs que r
avons ajustées pour le cas de l'alliage ternaire revenu a 160°C avec introduction en four che
c'est-a-dire autour des valeurs :

AG, = 1.75 e\D = 10** m2st y =300 mJ.mC, = 100%

E.2.4a) Influence de I'énergie d'activation

» Considérons tout d'abord l'influence de I'énergie d'activation de la germination (Figure V.13
Lorsqu'on augmente celle-ci, on diminue fortement le taux de germination. Ainsi, les précipité
se trouvent plus en régime de croissance : les courbes s'écartent nettement plus de la co
d'évolution du rayon critique.

La conséguence de cette baisse de germination sur les propriétés mécaniques est une chute (
de durcissement lorsque la taille des précipités atteint trop rapidement la valeur de transiti
cisaillement / contournement (ici poiG, > 1.75 eV). En-dec¢a, on n'‘observe pas de différence
marquante, a part sur les états sous-revenus, qui sont directement reliés au taux de germinatio
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Figure V.13 : Influence de I'énergie d'activation de la germination homogene sur I'évolution du rayon des précipité
et de la limite d'élasticité au cours du revenu.

E.2.4b) Influence du coefficient de diffusion
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Figure V.14 : Influence du coefficient de diffusion sur I'évolution du rayon des précipités et de la limite d'élasticité
au cours du revenu.

* On peut ensuite étudier l'influence du coefficient de diffusion (Figure V.14). Il apparail
clairement que celui-ci a simplement comme influence de changer I'échelle de temps. Cc¢
confirme 'analyse que nous avons fait ci-dessus de l'influence de la température sur le rever
celle-ci intervient essentiellement sur le diagramme de phases.

La conséquence pratique de cette translation simple est que le coefficient de diffusion équival
des espéces en présence peut étre connu avec une bonne précision a partir des expériences |
est que les lois que nous avons mises dans le modele sont justes...).

E.2.4c) Influence de I'énergie interfaciale

* Il est également intéressant de considérer l'influence de I'énergie interfaciale (Figure V.15).
apparait que l'influence gesur I'évolution du rayon des précipités est relativement négligeable (¢
part sur le rayon de germination). De méme, les propriétés mécaniques ne sont pas altérée
facon notable par un changementyda moins que ce parametre ne soit vraiment tres faible.



Modélisation des cinétiques et du durcissenift

100G E 500 I B ]

- 1 Sa00- -

i = 1
S A | S0 .
§ | 150 mnf & ¢ .
© e 250 mdaf | 5200 ]
10 300 mymts 2 L .

i o350 myn?| 5 100" .

i 450 ma.n? | F o 1

-
S

\ \ \ \ \ | C \
10,0010,01 0,4 1 10 100 1000 10* 10° %,0010,01 0,4 1 10 1001000 10*
Temps (h) Temps (h)

Figure V.15 : Influence de I'énergie interfaciale précipité/matrice sur I'évolution du rayon des précipités et de la
limite d'élasticité au cours du revenu.

E.2.4d) Influence de la composition des précipités

1000 I I I = 500 \ \ \ \ ]
F Cp=100% 18 F ]
e Cp=90% i % - E

< [ = Cp=80% 1 Sang R

N m (i |

[ © L _

§100- 4 8 ¢ 1

s L 1 Sont A

C 1 &7 ]

i 1 E = ]

- | |

1 \ \ \ \ \ 0 i \ \ \ \ \ \ \ 1
8,001001 0,1 1 10 100 100010° 1C° 0,000,010,1 1 10 100 100010* 10°

Temps (h) Temps (h)

Figure V.16 : Influence de la composition des précipités sur I'évolution du rayon des précipités et de la limite
d'élasticité au cours du revenu.

* Enfin, il est également intéressant de considérer l'influence de la composition des précipités :
le revenu (Figure V.16). Il apparait que la diminution de la composition des précipités en solu
diminue de maniere trés importante les propriétés mécaniques, d'une maniere fort similaire
I'influence deAG,. Ceci a une explication toute naturelle : dans le terme exponentiel du taux d
germination apparaliG,/S(C), ou S(C) dépend fortement de la composition du précipité.

Ceci est di au fait que lorsqu'on augmente la composition en aluminium du précipité, on dimin
la force motrice pour la précipitation. Cependant, tout n'est pas perdu : il parait logique qt
I'énergie d'activation soit également diminuée dans ce cas! Ainsi, si I'on dif@uweleV, par
exemple, le comportement pour Cp=80% est trés proche du comportement pour Cp=AG9% et
= 1.75 eV (Figure V.17). La différence principale entre ces deux états est la hauteur du pic
durcissement : en effet, si les précipités contiennent 20% d'aluminium en plus, leur fractic
maximale est augmentée d'autant (mais le pic de durcissement n'est augmenté olip &glon
encore il faut rester prudent : si la composition en aluminium des précipités augmente, on pi
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s'attendre a une baisse d'efficacité des précipités pour le durcissement en cisaillement, et do
une baisse des propriétés mécaniques...

Finalement, il apparait qu'en I'état des choses, la composition des précipités est un parametre
peu inutile : la considération des trois parametx€g, k et G n'apporte pas une meilleure
description que la considération de deux parametres seulement.
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Figure V.17 : Influence de la composition des précipités sur I'évolution du rayon des précipités et de la limite
d'élasticité au cours du revenu dans le cagi@g = 1 eV.

E.3. Matériau prédéforme

Nous allons maintenant juxtaposer a ce modele de précipitation homogéne le modele
précipitation sur les dislocations. Pour la précipitation homogene, nous nous placerons
nouveau pour les valeurs des parametres correspondant au matériau ternaire.

E.3.1. Evolution des différents paramétres sur un exemple

Voici les paramétres que nous avons utilisés pour la précipitation hétérogéne sur les dislocatior
=0 AGoF=leV  Dg=1016 mest R.=10A =3b)  R4(t=0)=50A Av=30%

» Nous avons pris une valeur tres faible du temps d'incubation en considérant que la précipitat
sur les dislocations apparait plus rapidement que la précipitation en volume. Ainsi, le densi
maximale de précipités sur les dislocations est principalement gouvernée par la valeur
coefficient de diffusion sur les dislocations a travers la loi d'arrét de la germination que not
utilisons.

» De méme, nous avons pris une valeur assez faible d'énergie d'activation sur les dislocations.
parameétre avait pour but de retrouver in fine une densité maximale de précipités réaliste.

« Le coefficient de diffusion sur les dislocations est 100 fois plus élevé qu'en volume. Etant don
gue les deux coefficients de diffusion n'ont pas du tout la méme énergie d'activation, il e
difficile de savoir si c'est une valeur raisonnable. Encore une fois, cette valeur est empirique.

méme, la valeur du rayon. Rutour de la dislocation ou ce coefficient de diffusion s'applique (qui
détermine avec pla vitesse de coalescence sur les dislocations) est "raisonnable”.
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* R4(t=0) est le rayon d'action initial de la dislocation, i.e. le rayon autour duquel il n'y a pa:
initialement de précipités. Sa valeur n'influe pas sur le résultat du modéle.

* Enfin, le paramétre dont la valeur est la moins justifiee a premiére vue est la différence ¢
volume entre les solutés et la matrice : 30% est bien sOr une valeur beaucoup trop élevée,
nous a été imposée pour une description correcte des résultats expérimentaux. Cette valeur
élevée signifie simplement que l'interaction entre les solutés et les dislocations n'est
simplement l'interaction élastique que nous avons considéré, et que la valeuigde nous
trouvons englobe les différents mécanismes d'interaction.
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Figure V.18 : (a) Evolution au cours d'un revenu des différentes dimensions caractéristiques de la précipitation :
rayon des précipités en volume, rayon des précipités sur les dislocations, et rayon d'action de la dislocation ; (b)
Evolution de la fraction envahie par les dislocations au cours du revenu pour deux valeurs de la densité de

dislocations.

Sur la Figure V.18 nous pouvons voir I'évolution du rayon des précipités sur les dislocations et
rayon d'action des dislocations par rapport au rayon des précipités en volume. Ces de
parametres varient sainement : le rapport entre les précipités sur dislocations et précipités
volume est assez important, comme vérifié expérimentalement, et le rayon d'action crc
continlment au-dela de celui-ci.

Nous pouvons également voir I'évolution de la fraction volumique du matériau affectée par le
dislocations : dans le cas d'une densité de dislocationsttderd(correspondant environ a 10%

de déformation), Le matériau est totalement envahi aprés un peu plus de 1000 heures. Par co
pour p=10t3 m?, la fraction d'action atteint seulement 10% apres 1000h : ceci correspond bien
I'observation expérimentale qu'apres 700 heures a 160°C la quasi-totalité du matériau est env.
poure=10% mais pas pour1%.

Sur la figure V.19, nous pouvons voir conjointement (sur deux échelles différentes bien st
I'évolution de la densité de précipités en volume et sur les dislocations. Il apparait que
germination sur les dislocations se fait tres rapidement, comme nous l'avons souhaité, puis
coalescence est tres rapide (nous ne la faisons démarrer que lorsGyi@)CPour ce qui est des
concentrations en soluté on retrouve bien que la concentration en équilibre avec les précipités
les dislocations est inférieure a la concentration de soluté en volume, ceci servant de mot
chimique a la croissance du rayon d'action.
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Figure V.19 : (a) Evolution des densités de précipités sur les dislocations et en volume ; (b) Evolution de la
concentration en équilibre avec les dislocations et de la concentration moyenne en soluté dans la matrice.

E.3.2. Influence du taux de déformation

Maintenant nous avons les outils pour étudier l'influence de la déformation sur les propriét
meécaniques. Nous avons représenté sur la figure V.20 les courbes de durcissement avec et
dislocations, pour deux densités de dislocations différentes, et ceci dans le cadre de de
hypothéses pour le calcul des propriétés mécaniques : I'hypothése moyenne et I'hypoth:
composite.
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Figure V.20 : Influence de la densité de dislocations sur I'évolution de la limite d'élasticité au cours du revenu (a)
Calcul moyen ; (b) calcul composite.

 Tout d'abord, nous voyons que ces deux hypotheses de sommation des différentes contribut
menent pratiquement au méme résultat. Par la suite, nous considérerons toujours le calcul moy

» Le durcissement initial est augmenté par la présence des dislocations. Ceci correspond
résultats expérimentaux.

* Le pic de durcissement n'est pas du tout affecté par la présence des dislocations. Ceci prov
naturellement des hypothéses que nous avons prises : la loi de mélange dislocations / précif
empéche que le maximum de durcissement ne soit fortement augmenté par l'introduction «
dislocations, et la fraction d'action présente au pic de durcissement n'est largement pas suffisi
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(méme pour des densités de dislocations importantes) pour baisser celui-ci de manié
significative.

» Dans les états sur-revenus, on observe une baisse constante des propriétés mécaniques di
cas du matériau prédéformé, ce qui correspond aux observations expérimentales.

L'ensemble de ces résultats semble trés bien correspondre au cas de l'alliage ternaire dan
conditions favorables, c'est-a-dire déformé puis revenu avec une montée lente en températ
Dans ce cas en effet, l'influence des dislocations est strictement limitée au seul entourage
celles-ci, et le reste du matériau se comporte comme le matériau homogéne, tant au niveau c
dispersion des tailles de précipités que de la taille moyenne.

Cependant, il apparait que le modeéle tel quel ne peut expliquer la baisse considérable
propriétés mécaniques observée dans des conditions moins favorables a la précipitat
homogene, c'est-a-dire pour un revenu avec montée rapide en température.

E.3.3. Influence du traitement thermique

Pour expliquer cette forte baisse de pic de durcissement dans ce cas, il apparait naturelleme
partir de nos résultats expérimentaux (c.f. Chapitre 1lI) qu'il est nécessaire de faire varier
largeur de dispersion en taille des précipités : en effet, nous avons vu qu'en raison de la perte
lacunes pendant la maturation, la microstructure d'un état prédéformé pour des temps courts
revenu avec montée rapide en température consiste en une trés large distribution de tailles
précipité allant des précipités volumiques loin des dislocations jusqu'aux précipités sur |
dislocations, de grande taille.

Nous pouvons verifier sur la figure V.21 qu'en faisant varier la largeur de la distribution, nou
pouvons retrouver les résultats expérimentaux : c'est-a-dire une forte chute du pic

durcissement (causée par la largeur de la distribution) suivie d'une perte moins importante
propriétés en coalescence (causée par la croissance du rayon d'action).
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Figure V.21 : (a) : Influence de la largeur de la distribution en taille des précipités sur I'effet des dislocations sur le:
propriétés mécaniques au cours du revenu ; (b) Influence de la densité de dislocations sur I'effet des dislocations !
les propriétés mécaniques au cours du revenu ge@R/4.

De plus, nous pouvons voir que ce parametre a une influence bien plus importante que le taux
déformation (Figure V.21 (b)). Ainsi la description correcte de l'influence du taux de déformatio



220 Chapitre V

sur le maximum de durcissement devrait se faire plus sur la caractérisation de la distribution
taille des précipités plutdt que sur la taille du rayon d'action ou sur la densité de dislocations.

F. CONCLUSIONS SUR LE MODELE

+ Dans ce modéle, nous avons cherché a minimiser le nombre de parametres. Les pararn
nous avons utilisé ont tous un sens physique, en voici une liste :

» Parametres cinétiques pour la précipitation homogéne
- Energie d'activation pour la germinatidv®,)
- Energie de l'interface précipité / matrigg (
- Coefficient de diffusion en volume (D)
- Concentrations en soluté g Cp)

» Parameétres cinétiques pour la précipitation sur les dislocations
- Energie d'activation pour la germination sur les dislocatit@sgq

- Coefficient de diffusion sur les dislocations et rayon d'action de cette diffugjat (D
Ro)

- Rayon d'action initial de la dislocationf&0))
- Différence relative de volume entre les atomes de soluté et les atomes de la/matri

» Parametres du comportement mécanique
Facteur d'efficacité des précipités en cisaillement (k)
Facteur intervenant dans la tension de ligd)e (
Largeur de la distribution en taille des précipit®ps (

+ Avec ce modele, nous avons pu décrire correctement certains comportements de nos a

» Dans tous les cas, nous avons abouti & une trés bonne description de I'évolution du 1
precipités.

» Dans le cas le plus proche de la précipitation d'une phase unique (alliage ternaire, m
vitesse rapide) nous avons abouti a une trés bonne description de I'évolution de |
d'élasticité.

* Nous avons décrit correctement l'effet de la prédéformation et l'influence de la mo
température lors du revenu sur cet effet, notamment en considérant une évolution de la I3

hetres

liage

ayon

bntée
A lim

ntée
\rgeu

distribution en taille des précipités.



Modélisation des cinétiques et du durcissengit

+ De plus, nous avons examiné des extensions de ce modele, et notamment l'influen
température sur le modele de précipitation homogene, avec comme application pos
précipitation en cours de trempe.

+ Par contre, nous n'avons pas pu décrire certains phénomenes :

* L'influence de la présence des zones GP dans les états sous-revenus : ceci nhous a
estimer la limite d'élasticité dans ces états. Ceci n'apparait pas comme ingrédient de ¢
modele, mais il devrait étre possible de l'introduire de maniere relativement simple.

* Le comportement asymptotique aux temps tres longs de revenu : bien que nous d§
correctement I'évolution du rayon des précipités, nous sous-estimons la limite d'élasticité
noter que le modéle décrit correctement les données expérimentales dans les états
technologiquement les plus importants, c'est a dire autour du pic de durcissement et
légers sur-revenus. Ainsi, en pratique, la mauvaise description des trés longs temps d
n'est pas handicapante.
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CHAPITRE VI

Déformation plastique et écrouissage

Dans ce chapitre, nous présenterons le comportement en déformation plastique de nos alliage
fonction du traitement thermomécanique que nous leur appliquons. Le but est ici de décrire
déformation en traction dans la gamme des déformations mod&ér868%4 max). Nous décrirons
ces propriétés plastiques essentiellement a travers I'écrouissage : nous n‘avons pas étudi
propriétés liees a 'endommagement (ductilité, ténacité, fatigue, etc...).
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A. DE LA SOLUTION SOLIDE AUX ZONES GP

Nous allons tout d'abord présenter les états sous-revenus, ou plus précisément les matériaux ¢
la trempe et pendant la maturation a température ambiante. Dans un premier temps, n
étudierons l'effet de I'état de précipitation sur I'écrouissage de nos matériaux, puis nous verr
I'influence sur ces propriétés des parametres de I'essai de traction, (température et vitess:
déformation).

A.l. Influence de I'état de précipitation

A.1.1. Effet de la présence des zones GP

Nous avons vu dans le chapitre IV que lorsqu'on effectue un essai de traction sur un état surse
(soit en solution solide, soit contenant des zones GP), la solution solide restant en sursaturatio
décompose partiellement, donnant lieu a une précipitation dynamique. On s'attend bien sdr &
que cette précipitation dynamique ait un effet sur les propriétés d'écrouissage de nos matéria
la création de nouveaux obstacles au mouvement des dislocations pendant la déformat
entraine une augmentation de la limite d'élasticité, et donc un écrouissage apparent du matéria

A.l.1a) Alliage ternaire

* Nous avons représenté sur la figure VI.1 (a) les courbes de traction de l'alliage ternaire
fonction du temps de maturation a température ambiante. Nous pouvons voir tout d'abord g
comme nous l'a montré la microdureté, la limite d'élasticité augmente fortement lors de
maturation, cette augmentation étant tres rapide dans les premiers stades de la maturs
(premiéres 24 heures).
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Figure V1.1 : (a) courbes de traction et (b) diagrammes d'écrouissage pour l'alliage ternaire. Les essais sont
effectués a une vitesse de 2*H} apres une trempe eau et divers temps a température ambiante.

* On peut ensuite considérer 'hnomogénéité de la déformation : pour I'alliage en solution solic
on observe un effet Portevin-Le-Chatelier (PLC) tres prononcé. Ceci est tout a fait habituel da
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ce type d'alliage comportant des solutés trés mobiles comme le magnésium et le zinc. Apres
maturation de 24 heures, les serrations sur la courbe de traction disparaissent. Cette dispar
peut étre attribuée a la diminution de la concentration en soluté mobile apres la précipitation ¢
zones GP.

* Ensuite, il apparait de facon évidente sur les courbes de traction que I'écrouissage est tres ¢
dans tous les cas. D'autre part, il ne semble pas dépendre du temps de maturation a tempér
ambiante. Pour caractériser plus précisément cet écrouissage, nous avons tracé I'évolution du
d'écrouissage en fonction de la contrainte, ou plus précisément de la contrainte diminuée d
limite d'élasticité (Figure VI.1 (b)). Ce type de diagramme permet de comparer la capacité
stockage des obstacles aux dislocations pour des matériaux présentant des limites d'élasticité
différentes.

L'observation de ces courbes d'écrouissage appelle une premiére remarque : pendant la q
totalité de I'essai de traction, le taux d'écrouissage est supérieur au taux d'écrouissage du sta
des monocristau®(=/20), qui est le taux d'écrouissage maximal du stockage des dislocation
sur elles-mémes. Or, il n'existe au départ aucun site de stockage des dislocations dan:
matériau : ni les atomes de soluté ni les zones GP ne peuvent stocker des boucles de disloce
C'est donc que cet écrouissage résulte du stockage simultané des dislocations et de la cré
d'un autre type d'obstacle lors de la déformation. Nous avons vu dans le chapitre 1V que «
obstacles supplémentaires sont des précipités qui apparaissent dynamiquement lors de
déformation.

Nous pouvons ainsi voir que la présence de zones GP, non seulement augmente la lin
d'élasticité, mais augmente dans une certaine mesure la capacité d'écrouissage net de l'alliage
type de comportement peut également étre observé en représentant les données de Kral e
auteurs (1994) dans des diagramrée—0,). C'est donc que la précipitation dynamique
augmente la limite d'écoulement de maniére plus efficace dans le matériau comportant des zc
GP gue dans le matériau en solution solide. Ceci peut étre lié a I'absence d'une étape limitant
germination de précipités pour la précipitation dynamique apres une maturation.

Il apparait également que la précipitation dynamique n'est pas limitée a des temps courts
maturation a température ambiante : apres 1500 heures a température ambiante (environ 2 m
celle-ci est toujours présente, c'est méme dans cet état qu'on observe le plus fort te
d'écrouissage! Qualitativement, on peut comprendre que la précipitation dynamique soit toujol
présente apres un temps de maturation si long : en effet, nous avons vu dans le chapitre 1V gt
mécanisme de précipitation dynamique passait de la création de nouveaux précipités dans le
de la solution solide au grossissement des précipités existants dans le cas des états ¢
maturation. Ce grossissement peut avoir lieu méme lorsque la sursaturation a fortement dimin
pourvu que celle-ci soit encore suffisante pour permettre au précipité de se reformer apres
cisaillement par une dislocation.

» Enfin, on peut observer que I'écrouissage dans les tous premiers stades de la précipitatio
0.2% de déformation plastique) augmente fortement lorsqu'on passe de la solution solide a I'
apres maturation. Ceci signifie simplement qu'un état de précipitation plus avancé entraine t
transition élastique-plastique plus longue, ou le taux d'écrouissétgeedt compris entre le taux
d'écrouissage "plastique" et le module d'Young.
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A.1.1b) Comparaison avec l'alliage 7010

Nous pouvons voir sur la figure VI.2 que l'influence de la maturation sur les propyiétés
d'écrouissage de l'alliage 7010 est en tous points similaire a l'alliage ternaire. On retrogve un
forte augmentation de la limite d'élasticité avec la maturation, un effet PLC tres proponcé
dans le cas de la solution solide, disparaissant aprés maturation, et une invariance d
I'écrouissage avec la maturation. Ceci confirme les résultats de Diffusion Centrale des Rayon
X (Chapitre 1V) qui suggerent que le mécanisme de précipitation dynamique est tres proche
dans les deux alliages.
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Figure V1.2 : (a) courbes de traction et (b) diagrammes d'écrouissage pour l'alliage 7010. Les essais sont gffectué
une vitesse de 2.#0s1 aprés une trempe eau et divers temps a température ambiante.
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Figure V1.3 : Comparaison entre l'alliage ternaire et I'alliage 7010 pour une traction a*Z1@prés une trempé
eau ; a) courbes de traction, b) diagrammes d'écrouissage

Il est également intéressant de comparer les propriétés plastigues des deux alliage
directement. C'est ce que nous avons fait dans la figure V1.3 pour I'état en solution soljde. O
peut voir que les courbes de traction des deux alliages sont qualitativement trés similaires
L'alliage 7010 présente une limite d'élasticité plus élevée en raison de sa plus grande teneur
élément d'addition. Ensuite, cette différence de contrainte d'écoulement entre les deuxialliage
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s'accroit légérement au cours de la déformation. Ceci est confirmé par le diagramm
d'écrouissage, qui montre deux droites paralléles : I'alliage 7010 présente un écrouissag
supérieur a celui de l'alliage ternaire d'une valeur constante.

Ce fait expérimental est souvent observé dans les alliages d'aluminium en solutionisolide
Cependant, ici ce fait n'est pas nécessairement relié a des différences de comportement
termes de mécanismes de restauration dynamique, par exemple, mais peut étre sinmpleme
expliqué par un comportement Iégerement différent en précipitation dynamique, i.&. une
cinétigue de précipitation dynamique plus rapide dans l'alliage 7010 que dans l'alliage
ternaire, par analogie a la cinétique plus rapide de maturation que nous avons observée dan:
chapitre IV.

A.1.2. Effet de la vitesse de trempe

A.l1.2a) Alliage ternaire

Nous avons représenté dans la Figure V1.4 les courbes de traction et d'écrouissage pour l'all
ternaire apres une trempe rapide et une trempe lente.
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Figure V1.4 : Alliage ternaire : comparaison d'une traction a 23 effectuée aprés une trempe eau ou une trempe
air ; a) courbes de traction, b) diagrammes d'écrouissage

* || apparait tout d'abord que la limite d'élasticité est supérieure aprés une trempe lente. Ceci
analogue a ce que nous avons observé en microdureté (Chapitre 1V), et peut étre attribué a l'e
de la précipitation structurale dans les derniers instants de la trempe.

* Du point de vue des instabilités mécaniques, le comportement est trées similaire dans les d
états : ainsi, il apparait qu'il subsiste suffisamment de soluté apres la trempe lente pour que I'e
PLC n'en soit pas significativement modifié.

* Du point de vue de I'écrouissage, nous pouvons Vvoir que la trempe air entraine un écrouiss
initial encore supérieur a la trempe eau : prés de 3 GPa. Dans cette valeur, nous pouvons
I'effet combiné de la précipitation dynamique (qui peut probablement encore se produire malc
la Iégére perte en soluté), et du durcissement par les dislocations géométriquement nécess:
stockées autour des précipités de trempe.
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Ensuite, on peut observer que la diminution du taux d'écrouissage est plus rapide apres
trempe lente. Ceci peut étre expliqué, soit par une cinétique de précipitation dynamique pl

lente, soit par une restauration rapide des dislocations géométriqguement nécessaires

s les

explications conduisent au méme résultat. Dans tous les cas, a la fin de I'essai de tractior
différence de contrainte d'écoulement entre les deux alliages est légérement plus faible qu'

limite d'élasticité.
A.1.2b) Comparaison avec l'alliage 7010

On retrouve le méme type de comportement dans l'alliage 7010. Cependant nous n
quelques différences importantes :

 Tout d'abord, la limite d'élasticité est presque la méme dans les deux matériaux. On 3
compensation entre une forte perte de soluté d'une part, et une précipitation de trempg
part.

» Apres une trempe air, le 7010 présente un taux d'écrouissage extrémement éleveé (p
GPa). Ceci conforte I'idée selon laquelle une bonne partie de cet écrouissage es
stockage de dislocations géométriguement nécessaires : le 7010 développe une plus
fraction de précipités lors d'une trempe lente que l'alliage ternaire.

 La décroissance du taux d'écrouissage est également plus rapide dans le cas de la tr;
pour l'alliage 7010 par rapport a l'alliage ternaire. Ceci peut probablement s'expliquer [
absence presque totale de précipitation dynamique et une forte relaxation des disla
géomeétriqguement nécessaires.
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Figure VI.5 : Alliage 7010 : comparaison d'une traction a 2*53 effectuée aprés une trempe eau ou une tre
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A.2. Influence des paramétres de I'essai

Nous allons maintenant étudier la sensibilité des propriétés plastiques aux parametres

d'un ¢

de traction, c'est-a-dire a la vitesse de déformation et a la température. Devant la forte similitt
du comportement de l'alliage ternaire et de l'alliage 7010, nous n'avons réalisé cette étude

pour l'alliage ternaire.
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A.2.1. Influence de la vitesse de déformation

Etudions tout d'abord l'effet de la vitesse de déformation : dans un contexte ou nous rencontr
un phénomeéne de précipitation dynamique, il est intéressant de savoir a quel point ce phénorr
dépend du temps . Ceci peut nous renseigner dans une certaine mesure sur les mécanism
cette précipitation dynamique.

C'est pourquoi pour les différents temps de maturation nous avons effectué des essais a ¢
vitesses de déformation : 2:4G1 et 2.103 s1. On peut voir dans la figure VI.6 les courbes
d'écrouissage correspondantes.
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Figure V1.6 : Alliage ternaire : influence de la vitesse de déformation sur les diagrammes d'écrouissage aprés un
trempe eau et divers temps de maturation a température ambiante.

* Nous pouvons voir que dans I'état de solution solide, I'alliage ternaire montre une sensibil
assez fortement négative a la vitesse de déformation : notamment, la vitesse de décroissanc
taux d'écrouissage est beaucoup plus rapide dans le cas d'une vitesse de déformation rapide
s'attend effectivement a une sensibilité négative dans un régime d'effet PLC (Estrin et Kuk
1989). Cependant, dans un contexte de précipitation dynamique ceci peut étre expliqué par
cinétique plus lente de précipitation lors de I'essai. Mais la différence de précipitation dans ce «
ne peut pas étre reliée de maniere non équivoque a la précipitation dynamique elle-méme :
effet, lors d'un essai de traction a 241€1, il faut environ 20 minutes pour atteindre20% de

déformation. Or, en solution solide, 20 minutes suffisent amplement a la précipitation pour
développer de facon significative. Ainsi, la différence d'écrouissage entre les deux vitesses
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bY

déformation peut étre due a une différence de précipitation "naturelle”, la cinétique d
précipitation dynamique restant a peu pres identique.

Cette interprétation est confortée par le fait qu'initialement les taux d'écrouissage sont voisins :
effet, au début de I'essai la maturation "naturelle” ne prend pas encore beaucoup d'ampleur.

» Pour des temps de maturation plus longs, la précipitation "naturelle™ devient négligeable pc
les deux vitesses de déformation. Dans ce cas, on observe une légere sensibilité négative
vitesse de déformation : le taux d'écrouissage est Iégerement plus faible pour une déforma
rapide. Ainsi, il semble que le mécanisme de précipitation dynamique soit dans une certai
mesure dépendant de la vitesse de déformation (et donc du temps d'arrét des dislocations
obstacles). Cependant, cette dépendance est assez faible, et il existe probablement une

composante de précipitation dynamique largement indépendante de la vitesse de déformation.

A.2.2. Influence de la température

Grace aux essais de traction effectués a l'université de McMaster par L. Le Sinq et M. Niewcz
nous avons pu étudier l'influence de la température sur les propriétés plastiques de I'allic
ternaire a basse température, ce qui nous a permis d'obtenir des informations, notamment, si
restauration dynamique et la précipitation dynamique.

A.2.2a) Aluminium pur : alliage de référence

Tout d'abord, nous avons étudié un alliage de référence, de I'aluminium 5N, de facon a obtenir
ordre de grandeur des parameétres d'activation thermique de la déformation. Nous pouvons
dans la figure V1.7 les courbes de traction et d'écrouissage pour ce matériau déformeé a 4.2, 7
300K.
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Figure VI.7 : Aluminium 5N : influence de la température sur la traction-asta) courbes de traction, b)
diagrammes d'écrouissage

Il apparait tout d'abord que la limite d'élasticité est tres faible (environ 10 MPa) et ne dépend
de la température : en effet, les principaux obstacles aux dislocations a cette température son
obstacles forts (joints de grains), et donc peu activés thermiquement a basse température.

L'écrouissage initial est dans tous les cas trés proche de la valeur maximale théorique de W
puis la décroissance du taux d'écrouissage avec la contrainte d'écoulement est a peu pres lin¢
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conformément a la théorie Kocks-Mecking. La pente de cette décroissance est d'autant |
négative que la température de déformation est élevée, en accord avec un meécanisme
restauration dynamique thermiguement active.

On peut quantifier ces observations en considérant que la pente de cette décroissance
directement reliée a la distancgdj/annihilation entre les dislocations (cf. Chapitre I) :

0 :_2&
o-0, b

Les valeurs de distances critiques d'annihilation mesurées a partir de la figure VI.7 sc
répertoriées dans le tableau ci-dessous. On voit qu'a 4.2K deux dislocations n'ont pratiquem
aucune chance de s'annihiler si elles ne sont pas directement sur le méme plan de glissement.

Température 4.2 K 77 K 300 K
Yo/b 1.4 3.9 26.5

Ces valeurs dey,§T) ne suivent pas du tout une loi d'activation thermique du type :

AG

Yo =Yo eXpﬁ- —T E

Ainsi il apparait qu'on ne peut pas décrire aux trois températures la restauration dynamique
une méme loi. Ceci peut se comprendre sujvait la méme loi d'activation thermique a 4.2K
par rapport a 77K et 300K, la distance critique d'annihilation a 4.2K serait de I'ordré%da 110

est bien évident que lorsqu'on atteint des valeurs aussi faibles, d'autres mécanismes vien
prendre le relais pour permettre la restauration dynamique.

A.2.2b) Déformation en solution solide

Nous pouvons voir sur la figure VI.8 les courbes de déformation et d'écrouissage pour l'allia
ternaire en solution solide.

* La limite d'élasticité est identique a 77K et 300K, mais plus haute a 4.2K. Ceci peut étre
résultat de I'impossibilité du désancrage par activation thermique seule des atomes de soluté
les dislocations a cette tres basse température.

« La courbe de traction présente des instabilités trés marquées a 300K et 4.2K. A 300K, ce ¢
clairement des instabilités du type Portevin-Le-Chatelier, ainsi que nous l'avons v
précédemment. A 4.2K, ce sont des instabilités thermomécaniques causées par la combina
d'un échauffement da a la déformation plastique, une baisse de la diffusivité thermique et L
forte dépendance en température de la limite d'écoulement (cf. chapitre 1). Nous avons vérifié
ces instabilités sont bien de ce type en procédant a un essai dans les mémes conditions mais .
vitesse de déformation 10 fois plus faible$X3). Nous pouvons voir sur la figure VI.9 que ces
instabilités apparaissent toujours, mais a une contrainte presque deux fois plus forte. Ce type
comportement, ou une contrainte plus forte vient compenser un meilleur échange thermique,
tres caractéristique des instabilités de type thermomécanique (Kubin et al. 1982). Enfin, nc
pouvons voir sur l'agrandissement d'une partie de la figure VI.9 I'extréme brutalité de la chute
la contrainte lorsque ces instabilités apparaissent, puisqu'il est impossible de distinguer un ¢
point d'acquisition dans la partie descendante de chaque instabilité.



232 Chapitre VI
6007\ 1T L T 1T T 1T ‘ T 0,1 1T 1T T T ‘ 1T ‘ 1T ‘ 1T ‘ 1T
B —o—4.2K i
500 r —3—— 77K b
S 1 0,08~ ~ + 300K 7]
\2/400} { N~ Al pur 4.2 K:
8 & 1 5006 120
€ 3000 = N\ N i
o B 1 = S R
€ B i 0,04~ -
8 200 —oe— 42K 4 i 1
100 ST 002 .
7 300K - i 1
o 7\ L1 | ‘ | ‘ | ‘ | ‘ | ‘ L1 \7 L L1 | ‘ L1 | ‘ L1 | ‘ L1 | ‘ L1 | ‘ L1 | ‘ L1 | i
0 5 10 15 20 25 30 00 0,0020,0040,0060,008 0,01 0,0120,01
Déformation (%) (0-0)/p

Figure V1.8 : Alliage ternaire : influence de la température sur la traction-&4 ¢bapres une trempe eau ; a)
courbes de traction, b) diagrammes d'écrouissage (comparaison avec le diagramme d'écrouissage de I'aluminiul
pur déformé a 4.2K)
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Figure V1.9 : courbe de traction de l'alliage ternaire aprés une trempe eau a 4.2K &ts#.10encadré montre un
agrandissement partiel des instabilités thermomécaniques.

» Le comportement du taux d'écrouissage est assez inhabituel :

- Tout d'abord, le taux d'écrouissage initial est proche de /10, et donc deux fois plus grand qut
taux d'écrouissage maximal de durcissement par stockage des dislocations. A 300K, ¢
s'explique par le phénomeéne de précipitation dynamique que nous avons mis en évidence dar
chapitre IV. Aux autres températures, ce fort taux d'écrouissage signifie qu'il existe égalem:
une précipitation dynamique, confirmant les suppositions que nous avions faites dans le chap
V.

- Ensuite, la décroissance du taux d'écrouissage est plus rapide que dans l'aluminium pur. S
mécanisme de simple stockage et annihilation de dislocations permettait de rendre compte d
courbe de traction, cela signifierait que la distance critique d'annihilation entre dislocations ser
plus grande dans l'alliage ternaire déformé a 4.2K que dans l'aluminium pur a la mén
température! Ceci est fort peu probable, et est une confirmation de la présence de précipita
dynamique aux trois températures.

- Le phénomene le plus surprenant est la quasi-invariance de la courbe d'écrouissage en fonc
de la température. Soit cette invariance est une pure coincidence, soit elle est la signature quu
mécanismes de précipitation dynamique sont proches aux trois températures. Or nous avon:
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précédemment qu'une partie de la précipitation dynamique semblait avoir lieu de fagc
indépendante de la vitesse de déformation a température ambiante. Il semble que cette invari
en vitesse de déformation se retrouve en température.

A.2.2c) Déformation apres maturation

Nous pouvons voir sur la figure VI.10 les courbes de déformation et d'écrouissage apres
maturation a température ambiante de 24 heures.

* Cette fois-ci, la limite d'élasticité est identique a 4.2K et 77K et inférieure a 300K. Ce décalag
des températures par rapport a I'état en solution solide s'explique par la plus grande fo
d'obstacle opposée par les zones GP aux dislocations, par rapport aux atomes de soluté.

» On retrouve des instabilités mécaniques a 4.2K, cependant a 300K le matériau ne présente
d'effet PLC.

800, T T T T T T T T T T T T T T T T ‘ ] O,l 1T T 7T T 7T 1T 1T 1T
700 3 r ]
— E E 0,08~ -
§ 600 E - .
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g 300" = 0,04— N
2001 E r i
100 o 300K — L —+—300K 1
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Figure VI.10 : Alliage ternaire : influence de la température sur la traction-a<'0aprés une trempe eau et 24
heures a température ambiante ; a) courbes de traction, b) diagrammes d'écrouissage (comparaison avec le
diagramme d'écrouissage de I'aluminium pur déformé a 4.2K)

* Le taux d'écrouissage initial est toujours aussi élevé, de I'ordre de Y/10, et sa décroissance
méme ordre que celle observée pour I'état en solution solide. Enfin, I'écrouissage est toujo
indépendant de la température. Ces faits ne peuvent étre expliqués que par la présence c
précipitation dynamique aux trois températures, et correspondent encore une fois a la fail
dépendance en vitesse de déformation de I'écrouissage a 300K.

A.3. Durcissement dd a la précipitation dynamique

Apres avoir caractérisé la précipitation dynamique par résistivité et par diffusion centrale d
rayons X, nous avons vu dans ce chapitre l'effet de cette précipitation dynamique s
I'écrouissage lors des essais de traction dans des états sursaturés. Il est intéressant de savoir
différentes méthodes de caractérisation donnent des résultats cohérents. Nous allons étudi
cohérence des différentes méthodes sur un exemple simple : l'alliage ternaire déformé en solu
solide.
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» Tout d'abord il est nécessaire d'estimer une loi d'écrouissage "normal" de notre matériau, c"
a-dire la contribution des dislocations a la contrainte d'écoulement.

Nous considérerons que I'évolution de la contribution des dislocations a la limite d'écoalgment
suit une loi de Voce, dont le taux d'écrouissage initial est /20 (taux d'écrouissage du stade Il
la pente de décroissance est la méme que la pente de décroissance de (8/c)yrber |'essai

de traction. Si I'on se reporte a la figure VI.1, une telle courbe d'écrouissage mene a
contrainte de saturation de 200 MPa, et la loi de Voce @gsigcrit alors :

_ G
oy _200@ expl] —0_154%

Nous allons nous fixer a un taux de déformationede 15%. Alors la contribution des
dislocations est deq = 120 MPa.

Or nous pouvons voir sur la figure VI.1 que la limite d'écoulement a 15% est de 350 MP
environ, pour une limite d'élasticité de 130 MPa. Ainsi, la contribution de la précipitatior
dynamique peut étre estimée a :

Open (€=15%)= 350 - (130+120% 100 MPa

* Nous pouvons estimer la fraction volumique de précipitation dynamique correspondant a ¢
incrément de durcissement en considérant le modéle de précipitation en cisaillement pur vu d.
le chapitre V :

— 3 k3/2u f D
% amp b VR

avecf3 =I'/uk? = 0.43 dans notre cas.

Ainsi on peut calculer la fraction volumique :
_4mBboppy
Y 3uREK

Le facteur k d'efficacité des précipités vis-a-vis du durcissement ( k=F/ubR, F étant la forc
d'obstacle maximale du précipité) est délicat & estimer. Nous pouvons lui donner une bol
supérieure comme étant la valeur pour les précipitgse nous avons déterminé dans le chapitre
V, et comme borne inférieure environ la moitié de cette valeur :

0.06 <k<0.111

Avec la valeur de R = 5 A que nous avons mesuré par diffusion centrale, on obtient une fracti
volumique :

1.2% < f, < 7.6%

On voit que I'éventail est tres large. Il est bien évidemment fort peu probable que la fractit
volumique de précipitation dynamique soit a des valeurs aussi élevées que 8%, et ce calcul r
donne une borne inférieure de 1.2% qui est déja assez élevée.
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* Nous pouvons maintenant estimer la fraction volumique précipitée dynamiquement a partir
l'intensité intégrée mesurée en diffusion centragle=(D.04). En reprenant I'expression de
I'intensité intégrée que nous avons vue dans le chapitre Ill, nous pouvons exprimer la fracti
volumique en fonction des différentes concentrations en présence :
loVa
2 _p2 2 2 2
2T[2(A0 - BO)IACZI’I + (al - a3)ACA| - 2a1ACZnACA|

fy, =

Il est maintenant nécessaire de faire des hypotheses sur la concentration des précipités.

- Tout d'abord, nous pouvons utiliser les concentrations données par Groma et co-auteurs (197
10% Al, 50% Zn, 40% Mg (i.eACz, = 0.5 etACx = -0.9)

La fraction volumique obtenue est alors de 1%.

- Nous pouvons également considérer les données de Hono et co-auteurs (1992) :
50% Al, 25% Zn, 25% Mg (i.eACz, = 0.25 etACp = -0.5)

La fraction volumique obtenue est alors de 4.4%.

Ainsi, I'étude en rayons X nous indique une fraction volumique comprise dans l'intervalle :

1% <f, < 4.4%

Les deux estimations indépendantes (propriétés mécaniques et diffusion centrale) sont tout a
compatibles. De plus, I'hypothése basse (1%) correspond a des obstacles forts et pauvre
aluminium, et I'hypothése haute (4 a 7%) a des obstacles faibles et riches en aluminium. Ce ¢
de variation est logique.
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B. DES ZONES GP AUPIC DE DURCISSEMENT
B.1. Alliage ternaire

B.1.1. Matériau non prédéformé

Nous allons ici examiner le comportement en écrouissage de l'alliage ternaire dans les états a
de la maturation a température ambiante (contant des zones GP) jusqu'a la fin du pic
durcissement (contenant des précipii@s Nous verrons comment l'augmentation de la limite
d'élasticité que nous observons au cours du revenu lorsque nous approchons le pic
durcissement se traduit en termes de comportement plastique.

Nous avons représenté sur la Figure VI.11 les courbes de traction obtenues aprés plusie
traitements thermiques. Le premier est, pour comparaison, I'état de fin de maturation
température ambiante (3 jours), puis nous avons étudié les états en cours de montée
température, et enfin les états aux temps courts de revenu (montée lente puis 2h a 160°C).

600

500

< 400 Figure VI.11 : Alliage
% ternaire : courbes de traction
< a 2.10% st pour différents
= . traitements thermiques
c = W% -
3 3001 —o—— Maturation 72h suivant une trempe eau
g — & 72h aTamb + montée & 80°C
O
200 — s 72h a Tamb + montée & 120°C|
——x—— 72h a Tamb + montée a 160°C
100§ ——+— idem+ 2h a 160°C .
B
0 | | | | | | | |
0 4 8 12 16

Déformation (%)

e Tout d'abord, nous pouvons observer qu'aprés une montée a 80°C aucun changement
détectable, ni au niveau de la limite d'élasticité, ni au niveau de I'écrouissage. Ainsi, la réversi

et/ou le grossissement des zones GP présentes n'affectent pas encore les propriétés mécaniqt
facon notable.

A la température de 120°C, le comportement du matériau commence a changer : la lim
d'élasticité augmente, I'écrouissage reste fort mais est Iégérement plus faible que pour les ¢
précédents. Il reste cependant bien plus grand que I'écrouissage par stockage de dislocation
qui indique la présence de la précipitation dynamique. Le taux d'écrouissage légérement p
faible indique une précipitation dynamique moins importante, ceci s'expliquant par la moir
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grande sursaturation présente apres la montée a 120°C par rapport aux températures infériel
en raison du grossissement des précipites.

« A la température de 160°C, le matériau entre dans un nouveau type de comportement. Ainsi
nous l'avons vu dans les chapitres Il et IV, a cette température le matériau compol
principalement des précipitép. Ces précipités permettent une forte augmentation de la limite
d'élasticité, mais la quasi-disparition de la sursaturation supprime quasiment toute précipitati
dynamique, et ainsi on se retrouve dans un comportement proche du comportement classique
précipités cisaillables, c'est-a-dire une forte limite d'élasticité accompagnée d'un faib
ecrouissage. Cependant pour ce traitement thermique I'écrouissage reste encore assez impo
sans doute en raison d'une sursaturation résiduelle, et on observe encore une bonne ductilité,
qu'une contrainte a la rupture trés élevée.

300 T 1 1 T 1 T 1 T T T T [ T T T T [ T T T T T T T T 1T
——o—— Maturation 72h
— 5 72h a Tamb + montée a 80°C
2500- —+ 72h & Tamb + montée & 120C
© — % 72h a Tamb + montée a 1607C
=3 —+  idem+ 2h a 160°C
o 2000 .
g Figure VI.12 : diagrammes
g d'écrouissage correspondant
o 1500~ u20 - aux courbes de traction de la
S NN X figure VI.11
o
X
= 1000~ 8
|_
500+ f
0 e
0 50 100 150 200 250 300

Contrainte - limite d'élasticité (MPa)

» Lorsqu'on se place au voisinage du pic de durcissement (pour 2 heures a 160°C),
sursaturation est pratiquement nulle et on trouve un comportement typique des états T6 conte!
des précipités cisaillables (Diinkeloh et al. 1973, 1974, Ungar et al. 1987) : la limite d'élasticité
plus élevée, mais accompagnée d'un écrouissage tres faible et donc d'une ductilité également
faible. Le taux d'écrouissage initial est cette fois-ci proche de la valeur "normale" de p/2(
montrant I'absence de précipitation dynamique, et la chute de I'écrouissage pendant
déformation trés rapide, traduisant lI'apparition de chemins faciles de passage des dislocati
apres le cisaillement des précipités.

* Enfin, nous pouvons remarquer que les échantillons rompent alors que leur taux d'écrouiss
est encore trés élevé (supérieur a 500 MPa). Ceci est simplement le fait de la valeur trés élevé
la contrainte d'écoulement, et du critéere de stabilité de I'écoulement plastique de Considi
(o=do/de).

B.1.2. Influence de la prédéformation
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Pour le matériau au pic de revenu (environ 2 heures a 160°C), nous avons étudié l'influence d'
prédéformation sur les propriétés plastiques, pour une montée lente (matériau predéformé de
et 10%) et pour une montée rapide (matériau prédéformé de 10%) (Figure VI.13).

» Pour ce qui est de la courbe de traction, on ne peut distinguer d'influence de la prédéformat
pour les revenus avec montée lente en température. Au niveau de la limite d'élasticité, nc
attendions ceci a partir des essais de microdureté. Par contre, pour les propriétés plastique:
aurait pu s'attendre a une baisse rapide de la ductilité et a un taux d'écrouissage encore infé
en présence des dislocations. Cette non - dépendance peut étre expliquée par I'effet "modéra
des dislocations et des précipités germeés sur celles-ci, qui viendrait compenser la pe
d'écrouissage : en effet, ces obstacles "forts" (les précipités sur les dislocations sont de gra
taille) peuvent empécher la formation trop rapide de bandes de cisaillement caractéristiques d
déformation au pic de durcissement.

* Par contre, pour le matériau aprés un revenu avec une montée rapide, on observe
importante chute de limite d'élasticité, mise en évidence par les mesures de microdure
Cependant, cette chute de limite d'élasticité ne semble pas s'accompagner d'une varia
significative du taux d'écrouissage.

* Nous pouvons affiner notre analyse du taux d'écrouissage par I'étude des diadidarogs

Ces diagrammes viennent confirmer que I'écrouissage ne dépend pas de la prédéformation po
montée lente en température. Il est difficile de se prononcer sur la forme exacte de
diagrammes pour un durcissement maximal de 80 MPa.

Par contre, il apparait que le taux d'écrouissage initial aprés une montée rapide en températur
plus élevé, et dépasse nettement u/20. Ceci peut s'expliquer par un durcissement aux partic
non cisaillables sur et prés des dislocations.
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Figure VI.13 : Alliage ternaire : influence de la prédéformation sur la traction-asf'0aprés une trempe eau une
maturation de trois jours et un traitement de 2 heures a 160°C avec montée en température lente ou rapide ; (@
courbes de traction, (b) diagrammes d'écrouissage.

B.2. Comparaison avec l'alliage 7010
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B.2.1. Matériau non prédéformé

Nous pouvons voir sur la figure VI.14 les courbes de traction pour l'alliage 7010 aprésidivers
traitements thermiques entre les états de maturation a température ambiante et le du pic
durcissement, et sur la figure VI.15 les courbes d'écrouissage correspondantes.

700 I I \ \
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D- - .
=3 400 Figure VI.14 : Alliage 7010i:
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.% sl aprés une trempe eau ét
5 3001 — A 72 heures a Tamb | divers traitements thermiques
Q i
o o 72haTamb + montée & 120°C
200 .
—=s— 72 haTamb + montée a 160°C
100k —o—— idem + 2h a 160°C i
i]
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Contrainte - limite d'élasticité (MPa)

Nous ne pouvons pas déceler de différence importante entre la phénoménologie d¢
I'écrouissage dans l'alliage 7010 et dans l'alliage ternaire. Aprés une montée a 120°C
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I'écrouissage a plus diminué dans l'alliage 7010 par rapport a alliage ternaire. Ceci
simplement que la transformation des zones GR'esbommence a une température p

tradui
lus

basse dans l'alliage 7010, et donc qu'a 120°C elle est déja assez avancée. Autour du pic
durcissement, on retrouve ici encore un taux d'écrouissage initial proche du taux
d'écrouissage par les dislocations p/20, puis celui-ci diminue tres rapidement: avec

'augmentation de la limite d'écoulement.

B.2.2. Influence d'une prédéformation

Ainsi que dans le ternaire, nous avons étudié pour le matériau au pic de durcissemerit I'effe

d'une prédéformation sur les propriétés plastiques aprés revenu (Figure VI.16).

» On observe une légére augmentation de la limite d'élasticité dans le cas d'une montée len

en température (bien que nous ayons observé une tres Iégére baisse en microdureté).

Pour 1

montée rapide en température, on observe une chute importante de la limite d'élasticité

comme en microdureté.
» Une premiere approche simple de I'écrouissage (i.e. par la courbe de traction) nous

ndiqu

gue celui-ci n'est pas vraiment affecté par la présence des dislocations induites lors de |

prédéformation. Une étude plus détaillée par les diagrammes d'écrouissage nous

permi

d'observer un comportement inhabituel : I'apparition d'une bosse de durcissement. Nou

verrons ci-dessous que celle-ci est caractéristique des états sur-revenus. Cette bosse
marquée dans le cas de la vitesse de montée en température rapide, elle peut prob
s'expliquer par l'apparition d'une fraction importante de précipités contournables.
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Figure VI1.16 : 7010 : influence de la prédéformation sur la traction -4 4¢baprés une trempe eau une maturation
de trois jours et un traitement de 2 heures a 160°C avec montée en température lente ou rapide ; (a) courbes d

traction, (b) diagrammes d'écrouissage.
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C. ETATS SUR-REVENUS
C.1. Alliage ternaire

C.1.1. Influence du temps de revenu

Nous pouvons voir sur les figure VI.17 et VI.18 l'influence du temps de revenu sur les courbes
traction et d'écrouissage dans les états sur-revenus.

T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T
500 8
400 |
< : .
o Figure VI.17 : Alliage
2 ternaire : courbes de traction
g 300 7 a2.10* st aprés une trempe
'© eau, trois jours de
— —A— 20h . N 7
= maturation a température
S 2004 -~ 50h | ambiante, une montée de
30°C/h a 160°C et différents
—85— 150h temps & 160°C
100 ——o—— 400h _
) ——+——1000h
]
0 | | | | | | | | | | | | | | | | | | | | | | | | | | | | |
0 5 10 15

Déformation (%)

» Tout d'abord nous observons bien sir une diminution de la limite d'élasticité au cours du s
revenu.

» Le comportement en écrouissage est plus intéressant. Dans les premiers stades du sur-reve
taux d'écrouissage dans les premiers stades de la déformation est proche du durcissemen
stockage de dislocations statistiques n/20. Pour des temps de revenus plus longs, le t
d'écrouissage initial augmente : c'est l'effet bien connu du stockage de dislocatiol
géométriguement nécessaires aux précipités contournés, et au développement d'une contr.
interne associée a ces dislocations.

* Nous pouvons également observer un comportement assez inhabituel dans les tous pren
stades de la déformation (environ 1 a 2% de déformation plastique) : en effet, le tal
d'écrouissage commence par augmenter avec la contrainte, et présente donc un maximum.
ne concorde pas avec les des modéles existants : ils prédisent une évolution de la contrainte
la déformation proportionnelle & avec n compris entre 0.5 et 1, ce qui correspond a un taux
d'écrouissage compris entre une loi constante en fonctioretlane loi en b.

Nous pouvons caractériser ce maximum de taux d'écrouissage comme ayant lieu toujours a
pres a la méme valeur de contrainte "structurale” (i.e. la contrainte d'écoulement diminuée d¢



242 Chapitre VI

limite d'élasticité), et a un taux d'écrouissage d'autant plus grand que le temps de revenu
grand.
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* Nous étudierons plus loin I'origine de ce maximum de durcissement. Terminons tout d'abc
I'analyse qualitative de I'écrouissage : si nous supposons que le maximum de durcissement e
fait un plateau, comme le prédirait la théorie de Brown et Stobbs (1971) (accumulation c
contraintes internes), on peut voir que la fin du plateau correspond a une contrainte "structure
constante, i.e. dans une certaine mesure a une accumulation de contrainte interne constante.
correspond bien & une amorce de restauration des dislocations géométriquement nécessaires
relaxer une contrainte interne trop élevée. Ensuite, le taux d'écrouissage chute rapidement ave
contrainte, résultat de la restauration dynamique des dislocations statistiques d'une part, et d
restauration des dislocations géomeétriguement nécessaires d'autre part. On peut observer q
chute du taux d'écrouissage a lieu de maniere similaire quel que soir le temps de revenu, et ¢
gue l'incrément final de contrainte d'écoulement est d'autant plus élevé que le temps de revent
long. Cependant, ceci ne suffit pas a compenser la perte de limite d'élasticité, et la limite a rupt
diminue au cours du surrevenu.

C.1.2. Influence d'une prédéformation

Enfin nous avons étudié I'effet d'une déformation préalable au traitement thermique sur |
propriétés plastiques apres un surrevenu (Figure VI.19).

* L'influence de la prédéformation sur la limite d'élasticité correspond bien a ce que nous avc
observé en dureté : celle-ci diminue lIégérement avec la prédéformation, et ceci d'autant plus
la prédéformation est grande.
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Figure VI.19 : Alliage ternaire : influence du taux de prédéformation sur la traction &Z1@prés une trempe
eau, une prédéformation de 0 & 10%, une maturation de trois jours, une montée a 30°C/h a 160°C et 700 heures
160°C

« || apparait par contre que la prédéformation n'a pratiguement aucun effet sur I'écrouissage,
ce soit au niveau du maximum de taux d'écrouissage ou bien pour la décroissance de ce
d'écrouissage. Ceci est assez surprenant, car la présence de dislocations dans le matériau av
déformation devrait diminuer I'écrouissage (en augmentant la probabilité de restauratic
dynamique) et donc diminuer fortement la ductilité. Si on observe effectivement une légé
baisse de la ductilité, on ne peut par contre pas déceler de modification du taux d'écrouisse
sauf Ilégerement pour le matériau prédéformé de 10%. Ceci peut étre di a la quasi-saturation
dislocations par les précipités que nous avons observée dans le chapitre Ill : dans ce cas
dislocations ne peuvent servir de site efficace d'annihilation et donc ne modifient pas notablem:
la restauration dynamique.

Il est également possible qu'une grande partie des dislocations présentes aprés la prédéformi
ait disparu par restauration au cours du revenu. Nous n'avons pas pu Vérifier quantitativemer
tel est le cas, mais nous avons tout de méme observé qu'il reste une grande quantité
dislocations, méme apres les plus longs revenus : les dislocations ne peuvent bouger aisén
étant bloquées par les précipités qui ont germé sur elles.

C.1.3. Influence de la température

Grace aux expériences effectuées par L. Le Sing et M. Niewczas a l'université McMaster, nc
avons pu étudier l'influence de la température sur le comportement plastique de l'alliage tern:
dans un état sur-revenu (Figure V1.20). Celui-ci concerne un revenu de 24 heures a 220°C.

» Tout d'abord, nous pouvons remarquer l'indépendance de la limite d'élasticité en fonction de
température. Ceci correspond au fait que les obstacles aux dislocations sont ici tres fo
(précipités contournables) et donc que I'énergie mise en jeu pour passer ces obstacles est
plus grande que l'activation thermique aux trois températures étudiées.

» Ensuite, on peut observer que le comportement aux faibles déformations est pratiguem
indépendant de la température : ceci correspond bien au stockage athermique de dislocat
géomeétriqguement nécessaires aux précipités.

» Par contre, plus la température est basse, et plus le taux d'écrouissage tarde a diminuer
courbes de traction s'écartent progressivement les unes des autres. On peut voir effectivemen
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le diagramme d'écrouissage que plus la température est basse, et plus la contrainte structi
nécessaire pour que le taux d'écrouissage quitte son "plateau” est grande. Ceci montre qt
mécanisme de relaxation des contrainte internes dépend de la température, et correspond
bien a une réorganisation ou une restauration des dislocations géométriquement nécessaires.

* Enfin, la pente de décroissance du taux d'écrouissage est d'autant plus grande que la tempér
est élevée, correspondant & un mécanisme thermiquement activé, bien que cette pente ne p
étre décrite simplement par une loi d'activation thermique (comme c'était le cas dans I'aluminit
pur). De toute facon, cette pente ne peut étre reliée simplement a une distance critic
d'annihilation comme dans les modeles de Kocks-Mecking, car la décroissance du ta
d'écrouissage correspond ici a I'effet combiné de la restauration dynamique des dislocatic
statistiques et géométriquement nécessaires.
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Figure V1.20 : Alliage ternaire : influence de la température sur la traction-ag'0aprés une trempe eau et un
revenu de 24 heures a 220 °C ; a) courbes de traction, b) diagrammes d'écrouissage

C.2. Comparaison avec l'alliage 7010

C.2.1. Influence du temps de revenu

Nous pouvons voir dans les figure VI.21 et VI.22 que le comportement dans les: états
surrevenus est similaire dans l'alliage 7010 par rapport a l'alliage ternaire. On retroéve el
effet les principales caractéristiques suivantes :

* Un maximum d'écrouissage ayant lieu a une valeur constante de la contrainte structural
(legerement supérieure a celle de l'alliage ternaire) et pour une valeur de taux d'écrobiissac
d'autant plus grande que le temps de revenu est long.

» Une décroissance de I'écrouissage selon une pente indépendante du temps de reven

=
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Sur la figure VI.23 nous avons comparé directement l'alliage ternaire et l'alliage 7010
400 heures a 160°C. Les principales différences observées entre les deux alliages
maximum d'écrouissage plus marqué et plus haut, et une décroissance plus tardive dé

d'écrouissage pour l'alliage 7010.

Le premier point correspond a la plus grande fraction volumique de précipités prése
deuxieme peut résulter d'une plus grande concentration en soluté restant dans l'alliage
précipitation : les deux courbes d'écrouissage paralleles correspondent bien a une di

de concentration en soluté.

Figure VI.21 : Alliage 7010i:
courbes de traction a 2.¥0
st apres une trempe eau
trois jours de maturation &
température ambiante, un

D

montée de 30°C/h a 160°C et

différents temps a 160°C;

Figure V1.22 : Diagramme

d'écrouissage corresponddnt

aux courbes de traction de
figure VI.88
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Figure VI1.23 : Comparaison entre la traction a 24€" de l'alliage ternaire et de l'alliage 7010 aprés une trenélpe
eau, une maturation de trois jours, une montée a 30°C/h a 160°C et 400 heures a 160°C ; a) courbes de traction ;
diagrammes d'écrouissage

C.2.2. Influence d'une prédéformation

Enfin nous avons également étudié l'effet d'une déformation préalable au traitement
thermique sur les propriétés plastiqgues apres un surrevenu (Figure VI1.24). La prédéfoimatiol
a le méme type d'effet que pour l'alliage ternaire :

* La prédéformation entraine une Iégére baisse de la limite d'élasticité
* La prédéformation ne modifie pratiquement pas I'écrouissage du matériau
* La prédéformation entraine une Iégére baisse de ductilité
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Figure VI1.24 : Alliage 7010 : influence du taux de prédéformation sur la traction & 2418prés une trempe eail,
i une prédéformation de 0 a 10%, une maturation de trois jours, une montée a 30°C/h a 160°C et 700 heurds a 16(

C.3. Description quantitative de I'écrouissage des états sur-revenus

Nous allons dans ce paragraphe tenter de décrire I'écrouissage des états sur-revenus de me
plus quantitative. Notamment, les deux points que nous chercherons a éclaircir sont :

- le niveau du taux d'écrouissage maximal ;
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- I'origine de la bosse de durcissement.

Tout d'abord, nous pouvons reprendre les différents modeles possibles du durcissem
d'écrouissage que nous avons vu dans le chapitre I. Rappelons que deux types de moc
existent :

* Un premier type de modele suppose que les dislocations accumulées autour des précipité:
boucles d'Orowan restent sous forme d'anneaux, et ainsi provoquent une accumulation
contrainte interne dans la particule, qui n'est pas cisaillée plastiquement. Cette contrainte inte
a longue distance est transmise a la matrice et s'oppose a l'avancée des dislocations. C'e
modeéle de Brown et Stobbs (1971), et I'incrément de contrainte d'écoulement au cours de
déformation s'exprime par :

AORg :%M pf, €

« Un deuxiéme type de modeéle suppose que ces dislocations accumulées autour des précij
s'échappent (par glissement dévié, par exemple), et durcissent le matériau en devenant
dislocations de la forét. Plusieurs expressions existent pour exprimer ce cas, elles s'exprim
toutes sous la forme :

Aoy = Au\%\g

Dans le cas du durcissement par stockage de dislocations géométriguement nécessaires
relaxation décrit par Ashby (1970), A prend la valeur :
A=2M%*20 =28
Dans le cas relaxé, Ashby (1968, 1970, 1971) trouve une valeur de A plus faible :
A =0.19 M= 0.57
Enfin, Hirsh et Humphreys (1970) proposent une autre expression :
M

A=
V2n

=1.2

Examinons les ordres de grandeur des taux d'écrouissage correspondants. Nous prendrons ic
valeur de § = 4.4% et R = 50 ou 120 A (correspondant & un revenu de 50h et 700h & 160°C).

* Dans le cas de Brown et Stobbs, le taux d'écrouissage est constant et vaut 1650 MPa. Cec
assez proche des valeurs minimales de durcissement que nous observons avant la boss
durcissement.

* Dans les autres cas, le durcissement diminue au cours de la déformation. Placons-nous
exemple & = 1% et R = 120 A. Suivant le modéle retenu, le taux d'écrouissage vaut entre 23
et 11300 MPa! La premiére valeur semble plus raisonnable, et nous nous placerons par la s
dans le cas relaxé d'Ashby.

Maintenant il est nécessaire de décrire la transition entre les deux régimes. En effet, au départ
dislocations s'accumulent normalement sur les précipités suivant le modele de Brown et Stok
Puis au fur et a mesure de la déformation, la contrainte dans I'empilement de dislocations auf
des précipités devenant trop forte, une fraction de plus en plus importante des dislocations
relaxée et participe au durcissement par la forét, selon un modéle d'Ashby.

Pour cela, nous pouvons considérer que pour une déformation plastique,tateequantité de
déformatiore™ peut étre considérée comme relaxée. Pour des faibles déformations gh=aQra
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et pour des grandes déformations on alira €. On peut prendre une loi de passage simple pour
la transition :

g —ag,—expD e
|:| E—SO%

ou g, est une déformation caractéristique de la relaxation. Nous pouvons voir la variation de ce
déformation relaxée en fonction de la déformation totale dans la figure VI.25.
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Figure IV.25 : évolution du rappos /¢ en fonction de la valeur dg.

L'évolution de la contrainte d'écoulement peut alors étre simplement écrite :

Ao

3
AOpg + ?Aof

€
1+~
€

et on peut calculer le taux d'écrouissage correspondant.
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Figure VI.26 : Application du modéle ci-dessus pour différents rayons et déformations critiques de relaxation

Nous avons testé ce modele dans plusieurs conditions en faisant varier le rayon des précipité

la déformation critique de relaxation (Figure VI.26).

« || apparait que la déformation critique est nécessairement assez basse : 1% parait méme étre
borne supérieure. Ceci concorde bien avec ce que I'on peut trouver dans la littérature.
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* Le niveau de durcissement minimal et celui maximal au pic de durcissement sont du bon or
de grandeur. De plus, la contrainte a partir de laquelle le taux d'écrouissage chute concorde
aussi avec les résultats expérimentaux.

 Par contre, le modéle ne permet pas de décrire correctement l'influence du rayon des précipi
nos expeériences nous indiquent que plus il est grand, plus le pic de durcissement est prononcé
le modéle prédit exactement l'inverse! Probablement s'agit-il d'un mode de relaxation différe
suivant le rayon des précipités.
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Conclusions et per spectives

A. POINT DE DEPART

Rappelons tout d'abord le point de départ de notre étude sur les alliages 7000 :
* Microstructures :

» Tres bonne connaissance des différentes phases en présence
* Tres bonne connaissance des conditions d'apparition de ces phases

» Connaissance plus limitée de la répartition spatiale de ces phases en fonction ¢
différents types d'hétérogénéité

» Cinétiques de précipitation :

» Bonne connaissance des cinétiques de précipitation homogene et des mécanismes qt
gouvernent (trempe, lacunes, réversion, ...)

» Connaissance limitée de la précipitation en présence de dislocations :
- soit trop spécifique (croissance d'un précipité isolé sur une dislocation)

- soit trop technologique (on essaie tous les traitements thermomécaniques jusqu'a
gu'on trouve le bon)

* Modélisation de la précipitation et du durcissement :

* Bonne connaissance de tous les phénomenes individuels de précipitation et «
durcissement structural

* Il manque une approche intégrée permettant de décrire un revenu dans son ensemble
* Plasticité :
* Bonne connaissance qualitative de la plasticité et de I'écrouissage en fonction de I'état

précipitation
* Il manque une connaissance plus quantitative
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B. CONCLUSIONS

A partir de cet état des lieux, nous avons développé au cours de notre étude les points suivants
« Caractérisation des microstructures :

Nous avons caractérisé les microstructures développées par nos alliages aux différer
échelles en fonction des paramétres du traitement thermomécanique. Plus particulieremel

* Nous avons effectué la caractérisation de la répartition spatiale de la précipitation ¢
relation avec les différents types d'hétérogénéité issues de la trempe ou d'ur
prédéformation : notamment apparition d'une zone dénudée en précipités autour d
dislocations, et d'un gradient de tailles de précipités depuis les dislocations jusqu'al
précipités formés par précipitation homogéne loin de celles-ci.

* Nous avons effectué une caractérisation quantitative de la précipitation fine par plusieu

techniques complémentaires, tant au niveau de la taille de la précipitation que de
composition.

« Cinétiques de précipitation et durcissement structural :

» Grace a la mise en oeuvre de nombreuses technigues expérimentales, nous avons pu r
l'influence des différents parametres du traitement thermomécanique de revenu al
phénomeénes physiques importants. Notamment nous avons mis en évidence l'influer
de la montée en température au revenu sur I'effet d'une prédéformation.

» Nous avons également pu caractériser de maniére quantitative la précipitation dynamic
qui a lieu lors des essais de traction dans des états sursatures.

* Modélisation :

* Nous avons pu caractériser la précipitation compétitive homogene / hétérogene sur |
dislocations de facon intégrée tout le long du revenu, depuis la germination jusqu'a
coalescence, et depuis le cisaillement jusqu'au contournement. A l'aide de ce modé
nous avons pu retrouver la plupart des caractéristiques de cinétique et de durcissem
mises en évidences expérimentalement.

« Plasticité :

Nous avons caractérisé l'influence de I'état de précipitation sur I'écrouissage de nos matériau:
notamment avons pu faire ressortir les points essentiels suivants :

« Etats sous-saturés : nous avons mis en évidence l'influence de la précipitation dynamic
sur les propriétés plastiques : un écrouissage trés éleveé et athermique entre 4.2K et 30(
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« Etats de maximum de limite d'élasticité : écrouissage trés faible en raison du cisailleme
des précipités.

- Etats sur-revenus : trés fort écrouissage, et présence d'un maximum d'écrouissage
petites déformations.

* Influence trés faible de la prédéformation sur I'écrouissage aprés un revenu.

C. PERSPECTIVES

Ces résultats ouvrent des perspectives de travaux futurs :
* Caractérisation quantitative des microstructures complexes :

Vis-a-vis de I'étude des microstructures complexes, nous avons mis en évidence la difficulté de
caractérisation quantitative de microstructures complexes, qui comportent plusieurs échell
d'hétérogenéité.
* Il apparait qu'il est difficile d'obtenir une caractérisation quantitative de plusieurs familles
de précipités par une technique unique (par ex : diffusion centrale des RX).

* Il est donc nécessaire de mettre en oeuvre plusieurs techniques complémentaires. Pz
celles qui nous semblent prometteuses pour les probléemes que nous avons étudié, citor

- Analyse d'image au MET (avec détermination de I'épaisseur pas faisceau converge
ou par EELS).

- Sonde tomographique : parait assez fiable pour des précipités de rayon > 20 & 30 A.

- Diffusion centrale des RX comme outil de vérification (savoir si le faible volume
étudié par les autres techniques est représentatif).

« Cinétiques de précipitation :

Nous avons tenté de faire une étude assez systématique des parameétres du traiten
thermomécanique de revenu sur la précipitation et le durcissement. Qu'en ressort-il?

« On commence a mieux comprendre l'effet des dislocations sur les processus
précipitation.

* || faut passer maintenant a une phase d'optimisation pour trouver les conditions les pl
favorables : par exemple effectuer la déformation juste avant le revenu.

» Le type d'étude que nous avons mené doit nécessairement s'accompagner d'étu
paralleles des autres propriétés d'emploi du matériau : cycliques, d'endommagement,
corrosion, etc... Ce n'est qu'en menant ces études en paralléle que I'on pourra obtenir
meilleurs compromis de propriétés.
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* Modélisation :

e Tout d'abord, de nombreuses améliorations du modeéle que nous avons développé s
envisageables :

- Etats sous-revenus : il faudrait arriver a tenir compte de la présence des zones GP. P
cela, il apparait qu'il faut essentiellement jouer sur la fraction volumique transformée.

- Etats sur-revenus : il est nécessaire de mieux décrire le régime de contournement ¢
longs temps de revenu.

- Amélioration des lois de mélange dislocations / précipités : la loi de mélange que not
avons considéré n'est applicable a priori que dans le cas du contournement. Bit
gu'elle donne d'assez bons résultats, elle ne permet pas de décrire I'augmentation d
limite d'élasticité avec la prédéformation, que I'on rencontre dans les cas les plt
favorables. On pourrait envisager une loi plus raffinée évoluant en fonction du rayo
moyen des précipités.

- 1l serait souhaitable de procéder a une vérification expérimentale de I'évolutiol
calculée des grandeurs reliées a la dislocation, i.e. rayon des précipités sur |
dislocations et rayon d'action des dislocations. En effet, I'amplitude des lois que not
avons prises a été simplement ajustée pour obtenir le bon comportement mécanique
nous n'avons pas pu tester la cohérence de nos hypothéses avec des donn
microstructurales.

» Extensions du modeéle :

- Il serait intéressant d'adapter le modele de précipitation hétérogene a la précipitati
sur des défauts du type dispersoides, et notamment d'avoir une dépendance
température robuste de cette précipitation.

- Ainsi, nous pourrions étudier la précipitation en cours de trempe, et notamment |
compétition entre précipitation homogene et hétérogene sur les dispersoides et joir
de grains.

- D'autre part, il serait intéressant de coupler notre approche de "rayon d'action" di
défauts de la microstructure avec des hétérogénéités initiales de concentratio
induisant des champs de diffusion a longue distance : ainsi on peut traiter le cas de
précipitation dans les alliages de moulage comportant ce type d'hétérogénéité.

- Enfin, il serait intéressant de sortir de I'approximation quasi-binaire, de fagon ¢
connaitre sa robustesse. Notamment, ceci semble nécessaire si on veut traiter
nombreux alliages ayant des compositions tres différentes a l'aide d'un méme modele

* Plasticité :

* Précipitation dynamique :
- Il apparait que la résistivité, méme poussée dans ses limites, reste un ou

essentiellement qualitatif pour caractériser la précipitation dynamique. Cependant, el
permet de tester les matériaux a trés basse température.

- La diffusion centrale des RX avec des sources a haut flux semble permettre ul
description plus quantitative de ces démixions dynamiques a cinétique rapide. Ur
extension de notre travail serait notamment d'effectuer une traction in-situ sous |
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faisceau de rayons X pour suivre la cinétigue de précipitation dynamique e
s'affranchir des problemes d'échantillonnage. De plus, il serait envisageable ¢
procéder a des tests in-situ a différentes températures.

- Le comportement mécanique de nos matériaux a tres basse température pose
guestions trés ouvertes sur les mécanismes possibles de précipitation dynamique a
températures ou la diffusion en volume est impossible.

- Il serait enfin intéressant d'étudier la transition entre précipitation dynamique a bas:
température (qui augmente la limite d’écoulement) et précipitation dynamique a chau
(qui la diminue).

* Plasticité des états précipités :
- Il manque une description vraiment quantitative de I'écrouissage en fonction de I'état
précipitation, notamment dans les états sur-revenus.

- L'absence d'influence de la prédéformation sur I'écrouissage apres un revenu rest
expliquer : notamment, ceci est-il toujours le cas quel que soit le traitemen
thermomécanique?

- Un couplage de I'étude de I'écrouissage avec une étude détaillée des microstructure:
déformation permettrait de mieux préciser ces effets.
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Annexe :
Modéele numérique de précipitation et de durcissement

* Les variables du modele sont :

r : rayon des précipités homogenes

n : densité des précipités homogéenes

ra : rayon d'action des dislocations

rd : rayon des précipités sur les dislocations

nd : densité des précipités sur les dislocations

cd : concentration en soluté au voisinnage des precipités

Toutes sont des variables adimensionnelles définies a partir des variables physiques comme st

(=R avecR, = 2Y Vg
R, kT
n=10"Nv,
Ra
r,=—-2
I:'20
=R
Ro
ng = 10t0.Ng.b

* Le programme a deux fichiers d'entrée :
Le premier définit les parametres physiques du modeéle :

5.0 Dv (1e-20 m2s-1)
0.3 Gamma (Jm-2)
0.0625 NO (1e30m-3)
4.04 aAl (A)

16.0 Vat (1e-30m3)
0.6 KT (1e-20J)
0.05 z

1.75 DeltaGO (eV)
0.06 Co

0.01 Ceq

1.0 Cp

1.05 alpha

10.0 Sig0 (MPa)
840 Ksol (MPa)
0.14 Kcis (Jm-2)

1.0 kKocks

0.43 beta

0.01 taud (s)



16.0 DeltaGod (1e-20J)
10000.0Dd (1e-20 m2s-1)

10.0 Rc (A)

50.0 Rai (A)

0.1 deltaV

25000 Mu (MPa)

1.0 Malpha

0.25 devia

0.0 rhod (1e10 m-2)

Le deuxieme définit les parametres numériques de la simulation :

0.1 t1
100000000. t2

0 1000000 NSTEPmax
1000 tpsls

0.15 tpssauv

Le programme a deux fichiers de sortie :

le premier conserve les paramétres de la simulation, le deuxiéme consigne la valeur des varia
au cours de la simulation.

L'évolution des parameétres du modele au cours du temps est évalué de maniere différentiell
partir des équations décrites dans le chapitre V. Elle est incluse dans le modele dans la rout
"derivs". L'intégration se fait a l'aide d'une résolution de Runge-Kutta standard (Numerici
Recipes in C). L'organisation du programme est comme suit :

- Définition des variables principales
- Routines annexes
Fonction de passage croissance / coalescence
Détermination de la limite d'élasticité
Lecture du fichier parametre
Ecriture du fichier résultat
- Routine de calcul différentiel
- Routine d'appel a Runge-Kutta
- Programme principal

Voici ci-dessous le listing du programme:

[* Programme de précipitation */

#include <stdio.h>
#include <math.h>
#include <stdlib.h>
#include "nr.h"
#include "nrutil.h"

#define NVAR 6
int NSTEP;

[* Définition des variables */



float **y,*xx;  /*referencing declaration */

float D; /* coeff de diffusion x1e-20 m2s-1 */

float Gamma; /* Energie de surface J/m2 */

float NO; /* Nbre d'atomes/unite de volume x1e30 m-3 */
float aAl; /* parametre de maille, Angstroms */

float Vat; /* volume atomique, Angstroms cubes */
float kT; /* x1e-20 J */

float kT_div_Vat; /* x1e10 J/m3 */

float Z; /* facteur de Zeldovich */

float DeltaGO; /* x1e-20 J */

float CO;

float Ceq;

float Cp;

float tau; /* temps d'incubation */

float alpha; /* constante pour la germination */

float RO;/* 2.0*Gamma*Vat/kT; *//* en Angstroms */
float j_0;/* =12.57*2*k2*RO*R0O*D*CO0/aAl/aAl/aAl/aAl; */
float Ksi;/* =DeltaGO/KT; */

float TauC;/* =D/RO/RO; */

float NatO;/* =4.19*RO*R0O*RO*NO; */

float DiffCO;/* =Cp-Ceq; */

float DiffCO_TauC;/* =DiffCO*TauC; */

float taud; /* Temps d'incubation sur les dislocs */

float jOd; /* tx de germ disl en nbre de germes/s/u de long */

float DeltaGOd; /* energie d'activation de germ dislocs */
float Ksid; /* DeltaGOd/KT */
float Dd; /* Coeff de diff sur les disl */

float Rc; /* Rayon d'efficacite de la diffusion acceleree sur les dislocs */

float rc; /* Rayon reduit de ce rayon d'efficacite */
float Rai; /* rayon d'action initial */
float rai; /* rayon reduit */

float deltaV; /* changement relatif de volume des atomes de solute */

float Mu; /* module de cisaillement en 1e10 Pa */
float Mub;

float b;

float MAlpha;

float rhod /* en 1.e10 m-2 */;
float SigO;

float Ksol;

float Kcis;

float Rt;

float Kbeta;

float kKocks;

float Pas_sauv;

float temps1s;

float *ra;

float x1,x2;

float devia;

/* _____________ */
float fraction(u)

[* Fonction de passage de la croissance a la coalescence */

float ul];

{ float r3v,auxv,cres,surs,res;

r3v=u[1]*u[1]*u[1];
auxv=r3v*(u[2]/1.e10)*Nat0;



cres=(C0-auxv*Cp)/(1.0-auxv);
surs=Cp*log(cres/Ceq)+(1-Cp)*log((1-cres)/(1-Ceq));

res=1.0-erf(4*(u[1]*surs-1.0));
if (res>0.9999) res=1.0;
return(res);

/* ____________ */

/* Determination de la contrainte d'ecoulement a partir des parametres
de la microstructure */

float ul];

{ float ray,dev,Konst,Konst1,Konst2,r3v,auxv,res;
ray=u[1];
auxv=u[2];
dev=ray*devia;
Konst=1.1284/dev/(1+erf(ray/dev));
Konstl=Konst*dev*dev*(exp(-ray*ray/dev/dev)-exp(-(Rt-ray)*(Rt-ray)/dev/dev));
Konstl=Konstl+Konst*dev*ray*1.77245*(erf(ray/dev)+erf((Rt-ray)/dev));
Konst1=Konst1*Kcis*Mub/2;
Konst2=Konst*dev*1.77245*Kcis*Mub*Rt/2*(1-erf((Rt-ray)/dev));

r3v=u[1]*u[1]*u[1];
res=0.4489*sqrt(auxv/Mu/Kbeta)/b/b/ray*exp(1.5*log(Konstl+Konst2)); /* en 1.e10 Pa */
if (ray>Rt) res=res*(1+0.44*exp(Rt/(Rt-ray)));

return(res);

}

[* fonction principale donnant le taux de variation des variables
en fonction de leur valeur a l'instant t */

float x;

float y[I;

float dydx[];

[* variablel : rv rayon des precipites homogenes
variable2 : nv densite des precipites homogenes
variable3 : ra rayon d'action des dislocations
variable4 : nd densite des precipites sur dislocations
variable5 : rd rayon des precipites sur dislocations
variable6 : cd concentration en solute a la dislocation */

float aux,c,A,E1,E2,G;

float frac,r_3v,incub,sursat,numer,denom,Cd,sursatd;

float auxv,incubd,dnddt,drddt,dcddt,dnddt1,drddtl,dcddtl,dndtl,dndt2,drdtl,drdt2;
float rdotcoal,ndotcoal,rdot,dcddtcoal,coalv,coald,cdnew,rdnew;

int germinationv;

r_3v=y[1]*y[1]*y[1]; _ _ o
auxv=r_3v*(y[2]/1.e10)*NatO0; /* fraction atomique precipitee */
¢c=(CO0-auxv*Cp)/(1.0-auxv); /* concentration en solution solide */

incub=(float)exp((double)(-tau/x)); /* facteur d'incubation en volume */



incubd=(float)exp((double)(-taud/x)); /* facteur d'incubation sur les dislocations */
sursat=Cp*log(c/Ceq)+(1-Cp)*log((1-c)/(1-Ceq));

/*
Si la germination est terminee
on est en croissance + coalescence
*/

E1l=(c-Ceqg*(float)exp((double)(1.0/y[1])))/(Cp-Ceqg*(float)exp((double)(1.0/y[1])))/TauCly[1]; /* drdt par
croissance */

E2=4.0*D*Ceq/27.0/DiffCO/RO/RO/y[1]/y[1]; /* drdt par coalescence */

frac=fraction(y);

drdt1=(1.0-frac)*E1l+frac*EZ2; /* variation du rayon des precipites */

G=c*(1.e10/NatO/r_3v-y[2])/y[1])/(Cp-c)-3.0*Y[2];

dndt1=4.0*Ceq*D*frac*G/27/DiffCO/r_3v/RO/RO; /* variation de la densite des precipites */

/*
Si la germination n'est pas terminee
on est en germination + croissance

*/

[* Taux de germination : */
A=1.e10%*_0*(float)exp((double)(-1.0*Ksi/sursat/sursat))*incub/sursat/sursat;
if (y[2]==0)
{ E1=0;
E2=0; } /* pas de variation de rayon s'il n‘existe pas de precipites */
else
{ E1=(c-Ceqg*(float)exp((double)(1.0/y[1])))/(Cp-Ceqg*(float)exp((double)(1.0/y[2])))/TauCly[1]; /*
croissance des precipites existants */
E2=A*(alpha/sursat-y[1])/y[2]; } /* arrivee de nouveaux precipites */

drdt2=E1+EZ2; /* variation du rayon des precipites */
dndt2=A,; /* variation de la densite des precipites */

if ((c<(C0/2.0))&&((-1.0*dndt1)>dndt2))
{ /* croissance + coalescence */
dydx[1]=drdt1;
dydx[2]=dndt1;
germinationv=0;
}

else
{ /* germination + croissance */
dydx[1]=drdt2;
dydx[2]=dndt2;
germinationv=1;

}

I* */

;* Precipitation sur les disloca/tions */
I* */

/* Croissance du rayon d'action */

I* */

if (germinationv==1) dydx[3]=0; /* le rayon d'action ne croit que si la germination en volume est terminee */
else dydx[3]=3*8*(c-Cd)*D*Mub*deltaV/(C0-Cd)/9.87/kT/Nat0/y[3]/y[3]/1.e4;

/* */
/* precipitation sur les dislocs */
/* */




Cd=y[6];
sursatd=log(y[6]/Ceq);

/* Si la germination n'est pas terminee */
A=1.e15*0d*incubd*(float)exp((double)(-1.0*Ksid/sursatd/sursatd))/sursatd/sursatd;

if (Al=0)
{ * Diminution progressive de la germination */
aux=4.0-16.0*y[4]*y[4]*y[4]*Dd/A/1.e20/b/b;
if (aux<=0) A=0;
else A=A*erf(aux);

}

if (y[4]==0) /* Pas de variation de rayon si nd = 0 */

{ E1=0;

E2=0;}

else

{ E1=(c-Ceqg*(float)exp((double)(1.0/y[5])))/(Cp-Ceq*(float)exp((double)(1.0/y[5])))/TauCl/y[5];

E2=A*(alpha/sursatd-y[5])/y[4]; }
drddtl=E1+E2;
dnddtl=A;
dcddt1=(2.0*y[3]*dydx[3]*(C0-Cd)-4.0/3.0*y[5]*y[5]*Y[5]*Cp*A*1.e-10*R0/b-
4.0*y[5]*y[5]*drddt1*y[4]*Cp*1.e-10*R0/b)/y[3]/y[3];

/* En coalescence */

coald=0.12*Gamma*Ceq*Dd*rc*rc/RO/RO/RO/KT_div_Vat/y[5)/y[5])/y[5]/Y[5];
coalv=4.0*D*Ceq/27.0/DiffCO/RO/RO/y[5]/y[5];

rdotcoal=coalv+coald;

ndotcoal=3.e10*b/Cp/RO*(y[3]*y[3]*Cd/4-RO*y[5]*Y[5]*Y[5]*Y[5]*Y[4]*Cp*1.e-
10/b)*rdotcoally[5)/y[5])/y[5]/y[5)/Y[5];

numer=2*y[3]*dydx[3]*(C0-Cd)-4.0/3.0*y[5]*Y[5]*y[5]*Cp*ndotcoal*R0*1.e-10/b;
denom=4.0*y[5]*y[5]*y[4]*Cp*R0*1.e-10/b-y[3]*y[3]*Cd/y[5]/y[5];
rdot=numer/denom;

dcddtcoal=-Cd*rdot/y[5]/y[5];

/* Choix */

if (((y[6]<C0/2)&&(-1.0*ndotcoal>dnddtl))||(y[6]<=Ceq))
{ I* coalescence */
dnddt=ndotcoal,
drddt=rdot;
dcddt=dcddtcoal;
}

else
{ I* Germination + croissance */
dnddt=dnddt1;
drddt=drddt1;
dcddt=dcddt1;

}

dydx[4]=dnddt;
dydx[5]=drddt;
dydx[6]=dcddt;

cdnew=y[6]+dydx[6];



rdnew=y[5]+dydx[5];

if (cdnew<Ceqg*exp(1.0/rdnew)) dydx[6]=Ceqg*exp(1.0/rdnew)-y[6];

/* La concentration a I'equilibre avec les precipites sur les dislocations
ne peut etre inferieure a la concentration de Gibbs Thompson */

}

I* */
void rkdumb(vstart,nvar,x1,x2,derivs,tps1s)
I* */

/* Routine d'appel a Runge-Kutta (cf. Numerical Recipes) */

int nvar;
float vstart[],x1,x2;
void (*derivs)(); /* ANSI: void (*derivs)(float,float *,float *); */

float tps1s;

{ o
int i,k;
float x, h;

float r3,car,G1,H1,dcdt,aux,fpl,fpl_3,rameca;
float xold,y1old,y2old,haux;

float *v,*vout,*dv,*vector();

void rk4(),nrerror(),free_vector();

v=vector(1,nvar);
vout=vector(1,nvar);
dv=vector(1,nvar);
for (i=1;i<=nvar;i++) {
v[i]=vstart[i];

ylil[a]=viil;

xX[1]=x1;
X=x1;
k=0;
while ((x<x2)&&(k<=NSTEP)) {
k++;
h=x/tpsls; /* Pas de temps variable (augmente exponentiellement */

(*derivs)(x,v,dv);
rk4(v,dv,nvar,x,h,vout,derivs);

if (x+h == Xx) nrerror("Step size too small in routine RKDUMB");
xold=x;
ylold=v[1];
y2old=v[2];
X +=h;
xx[k+1]=x;

for (i=1;i<=nvar;i++) {
v[i]=vout]i];
ylillk+1]=v{i];

free_vector(dv,1,nvar);
free_vector(vout,1,nvar);
free_vector(v,1,nvar);



I* */

void read_file(name,namel)

I* */

[* Lecture des parametres physiques du modele */

char *name,*namel;

FILE *fp;
fp=fopen(name,"r");
if(fp==NULL)

{

printf("cannot open file \n");
exit(1);

3
fscanf(fp,"%f \n",&D);
fscanf(fp,"%f \n",&Gamma);
fscanf(fp,"%f \n",&NO);
fscanf(fp,"%f \n",&aAl);
fscanf(fp,"%f \n",&Vat);
fscanf(fp,"%f \n",&KT);
fscanf(fp,"%f \n",&2Z);
fscanf(fp,"%f \n",&DeltaGO0);
fscanf(fp,"%f \n",&CO0);
fscanf(fp,"%f \n",&Ceq);
fscanf(fp,"%f \n",&Cp);
fscanf(fp,"%f \n",&alpha);
fscanf(fp,"%f \n",&Sig0);
fscanf(fp,"%f \n",&Ksol);
fscanf(fp,"%f \n",&Kcis);
fscanf(fp,"%f \n",&kKocks);
fscanf(fp,"%f \n",&Kbeta);
fscanf(fp,"%f \n",&taud);
fscanf(fp,"%f \n",&DeltaG0d);
fscanf(fp,"%f \n",&Dd);
fscanf(fp,"%f \n",&Rc);
fscanf(fp,"%f \n",&Rai);
fscanf(fp,"%f \n",&deltaV);
fscanf(fp,"%f \n",&Mu);
fscanf(fp,"%f \n",&MAlpha);
fscanf(fp,"%f \n",&devia);
fscanf(fp,"%f \n",&rhod);
fclose(fp);

fp=fopen(namel,"a");

/* Impression de sparametres a I'ecran */
printf("D %f Gamma %f NO %f aAl %f Vat %f kT %f \n",D,Gamma,NO0,aAl,Vat,kT);
printf("Z %f DeltaGO %f CO %f Ceq %f \n",Z,DeltaG0,C0,Ceq);
printf("Cp %f tau %f alpha %f \n",Cp,tau,alpha);
printf("Ksol %f Kcis %f kKocks %f beta %f \n",Ksol,Kcis,kKocks,Kbeta);
printf("taud %f deltaG0d %f Dd %f Rc %f Rai %f \n",taud,DeltaG0d,Dd,Rc,Rai);
printf("deltaV %f Mu %f Malpha %f devia %f rhod %f \n",deltaV,Mu,MAlpha,devia,rhod);

[* Sauvegarde des parametres dans un fichier */
fprintf(fp,"x1 %f x2 %f Nstep %d tempsls %f\n",x1,x2,NSTEP,temps1s);
fprintf(fp,"Pas_sauv %f\n",Pas_sauv);
fprintf(fp,"D %f Gamma %f NO %f aAl %f Vat %f kT %f \n",D,Gamma,NO0,aAl,Vat,kT);
fprintf(fp,"Z %f DeltaGO %f CO %f Ceq %f \n",Z,DeltaG0,C0,Ceq);
fprintf(fp,"Cp %f tau %f alpha %f \n",Cp,tau,alpha);
fprintf(fp,"Ksol %f Kcis %f kKocks %f beta %f \n",Ksol,Kcis,kKocks,Kbeta);
fprintf(fp,"taud %f deltaG0Od %f Dd %f Rc %f Rai %f \n",taud,DeltaG0d,Dd,Rc,Rai);
fprintf(fp,"deltaV %f Mu %f Malpha %f devia %f rhod %f \n",deltaV,Mu,MAlpha,devia,rhod);

fclose(fp); }



/* __________________ */

[* Ecriture du resultat de la simulation */
char *name;

FILE *fp;

intij;

float xres,xold,cres,r_3v;

float auxv,rdres,fpd;

float SigSol,Sigd,SigP1,SigP2,Sigpd,Sigpv,faction,Sigvrail,Sigvrai2;
float *yres,*moy;

yres=vector(1,NVAR);
moy=vector(1,2);
fp=fopen(name,"a");
xold=0;
Sigd=MAlpha*Mub*sqrt(rhod)/1.e5;
fprintf(fp,"t r n ¢ ra fa nd rd cd sigmoy sigcomp \n");
for(i=1;i<=NSTEP;i++)
if (xx[i]-xold)>Pas_sauv*xold)
{ xres=xx[i[;
yres[1]=y[1]];
yres[2]=y[2][i];
yres[3]=y[3][i];
yres[4]=y[4][i];
yres[S]=y[5][i];
yres[6]=y[6][i];

r_3v=yres[1]*yres[1]*yres[1];
auxv=r_3v*(yres[2]/1.e10)*NatO;
cres=(C0-auxv*Cp)/(1.0-auxv);

if (rhod<0.0001) faction=0;

else faction=3.1415*y[3][i]*y[3][{]*RO*R0O*rhod*1.e-10;
if (faction>1) faction=1;

SigSol=Ksol*(float)exp(2.0*log((double)cres)/3.0);

/*

premiere hypothese Calcul de la moyenne des precipites
*/

rdres=y[5][i]*RO;
fpd=4.19*rdres*rdres*rdres*y[4][i]/b*rhod*1.e-20;
moy[1]=(yres[1]*R0*auxv*(1-faction)+rdres*fpd)/(fpd+auxv*(1-faction));
moy[2]=auxv*(1-faction)+fpd;
SigP1=sigmap(moy);

/*

deuxieme ypothese : modele composite
*/

moy[1]=yres[1]*RO0;
moy[2]=auxv;
Sigpv=(1-faction)*sigmap(moy);
if (rhod<0.0001) Sigpd=0;
else

moy|[1]=rdres;
moy[2]=1.333*y[5][i]*y[5][iI*y[5][i/y[3][i]*1.e-10*RO/b;
Sigpd=faction*sigmap(moy);



SigP2=Sigpv+Sigpd;

Sigvrail=Sig0+SigSol+sqgrt(Sigd*Sigd+SigP1*SigP1);
Sigvrai2=Sig0+SigSol+sqrt(Sigd*Sigd+SigP2*SigP2);

forintf(fp,"%f % %f %6f %6f %f %6f %f %6f %f %bf

%f\n",xres,yres[1]*R0,yres[2],cres,y[3][i]*RO,faction,y[4][i],rdres,y[6][i], Sigvrail,Sigvrai2,auxv);

xold=xres; }
fclose(fp);

I* */
main(int argc, char **argv)
I* */
{ "

int j;

float *vstart;

FILE *fp;

vstart=vector(1,NVAR);
/* Note: The arrays xx and y must have indices up to NSTEP+1 */
[* xx=vector(1,NSTEP+1); */
/* y=matrix(1,NVAR,1,NSTEP+1); */
if(argc<4)
{

printf("no file ----> exit");
exit(1);

})
fp=fopen(argv[1],"r");
if(fp==NULL)
{
printf(“cannot open file \n");

exit(1);
h

/* Lecture des parametres numeriques du test */

fscanf(fp,"%f %f %d %f\n",&x1,&x2,&NSTEP,&temps1s);

/*x1 : tinitial X2 : t final NSTEP : nbre de pas max temps1s temps pour lequel dt=1s */;
printf("x1 %f x2 %f Nstep %d tempsls %f\n",x1,x2,NSTEP,temps1s);

fscanf(fp,"%f \n",&Pas_sauv);

printf("rO %f pas_sauv %f\n",Pas_sauv);

fclose(fp);

read_file(argv[2],argv[3]);

[* Calculs preliminaires */

DeltaG0=DeltaG0*16; /* Passage eV aux 10-20 J */
KT _div_Vat=kT/Vat;
R0=2.0*Gamma*Vat/kT; /* en Angstroms */
j_0=12.57*Z*RO*R0*D*CO0/aAl/aAl/aAl/aAl,
Ksi=DeltaGO/KT;

TauC=R0O*RO/D;

Nat0=4.19*R0*R0O*RO*NO;

DiffCO=Cp-Ceq;
DiffCO_TauC=DiffCO*TauC;
j0d=12.57*Z*R0O*R0*D*CO0/aAl/aAl/aAl/aAl,
Ksid=DeltaGOd/KT;

Mub=Mu*aAl/sqrt(2);



rc=Rc/RO;
rai=Rai/R0;
b=aAl/sqrt(2);
Rt=3.14159*b*Kbeta/Kcis;
tau=aAl*aAl*aAl*aAl*log(C0/Ceq)*log(C0/Ceq)/25.13/Z/R0O/R0O/D/CO;
printf("tau %f\n",tau);
printf("Rt %f\n",Rt);

xx=vector(1,NSTEP+1);
y=matrix(1,NVAR,1,NSTEP+1);

ra=vector(1,NSTEP+1);

/* Initialisation des parametres */
vstart[1]=1.0/(float)log((double)(C0/Ceq));
vstart[2]=0;

vstart[3]=rai;

vstart[4]=0;
vstart[6]=CO;

vstart[5]=1.0/(float)log((double)(vstart[6]/Ceq));

rkdumb(vstart, NVAR,x1,x2,derivs,temps1s);
printf("%8s %17s \n","x","integrated");
if(argc==>5) write_file(argv[4]);
free_matrix(y,1,NVAR,1,NSTEP+1);

free_vector(xx,1,NSTEP+1);
free_vector(vstart,1,NVAR);
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