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INTRODUCTION

Les matériaux en général et les métaux en particulier constituent un réle important pour
tout développement industriel ou progrés technologique. Une grande partie de I'activité
économique des pays industrialisés est rattachée aux matériaux. Vu les exigences de l'industrie
moderne, de nombreux programmes de recherche sont en route pour le dével oppement d'autres
matériaux plus performants et moins colteux tels que les composites, les céramiques, les
polymeéres etc...., mais les alliages métalliques occupent toujours une place importante, car les
caractéristiques de ces derniers saméliorent de jour en jour grace aux recherches.

Les propriétés d'emploi des métaux et alliages sont déterminées en grande partie par la
morphologie et le degré de dispersion des phases qui les congtituent, c'est-a-dire par la
microstructure. Aujourd'hui maitriser les microstructures en vue d'optimiser telle ou telle
propriété est réalisable par des traitements thermiques ou thermomécaniques appropri€es, qui
sont fondés sur les possibilités de transformations structurales. A cet égard les métallurgistes se
sont poses deux questions importantes:

- Pourquoi une transformation se produit-elle?
- Comment se produit une telle transformation?

La compréhension des divers aspects des transformations de phases devient donc
nécessaire pour la maitrise de la technologie des matériaux métaliques. Parmi les
transformations de phases a I'éat solide les plus intéressantes et qui ont longtemps attiré bon
nombre de chercheurs c'est la précipitation discontinue qui se produit lors des traitements de
vieillissement et représentant une transformation a l'état solide d'une solution sursaturée (phase
ap) en deux phases distinctes f et a apparaissant le plus souvent sous forme de structure
laméllaire, elle se fait a partir d'un joint de grain et par diffusion intergranulaire suivant
plusieurs mécanismes tels que : la germination, la croissance et la coa escence.

La premiére découverte sur la précipitation discontinue été faite en 1930 dans I’alliage
Ag-Cu riche en argent. Bien qu’une multitude de travaux ont été réalisés dans ce domaine, le
sujet reste d’ actualité, car d’une part cette réaction occupe une place importante a cause de son
influence sur les caractéristiques mécaniques et physiques des aliages métalliques et d autre
part bon nombre de questions restent encore non éucidés et concernant en particulier le
meécanisme, la cinétique, la forme et le type de précipité ains que la dissolution du précipité

lamellaire.



| .Recristallisation

|.1. Introduction

On dit qu'un métal est écroui, lorsqu’il a subit une déformation plastique a froid ; sa
microstructure a éé modifiée, ses propriétés physiques et mécaniques ont été altérées, une
certaine quantité de I’ énergie a été emmagasinée, car la plus grande partie du travail absorbé
par la déformation du métal se transforme en chaleur [1] aors la partie restante s'accumule
sous forme d’ énergie potentielle est conduit al’ augmentation des défauts structuraux tels que :

- Défaut ponctuels : lacunes et interstitielles
- Défautslinéaires : dislocations
- Défauts de surface : défauts d’ empilement, macles et sous grains.

Les défauts de structure formeés lors de la déformation ne se trouvent pas généralement en
équilibre thermodynamique [2]; ceci fait que I'éat dun méa écroui est
thermodynamiquement instable. Mais pour restaurer les propriétés et la structure que le méta
possedait avant la déformation, un apport d énergie est nécessaire, c'est —a -dire il faut le
réchauffer, sauf, bien sur si la déformation a éé appliquée a température assez élevée, par
exemple le cas du fluage. Le réchauffage d' un tel métal provoque différents processus tels que
la restauration et la recristallisation, qui ont pour but de détruire totalement |’ écrouissage et de
recréer une structure adaptée a un usage industriel quelconque.

Donc une structure écrouie est caractérisée par une forte déformation orientée des grains et
méme disparition des joints de grains, d’ aprés lafigure 1 les grains b ont un volume équivalant
a celui des grains a. Les espaces clairs schématisent la fragmentation du réseau initial et les
formes en trapeze symbolisent les déformations élastiques accompagnées de tensions.

Au point de vue macroscopique, |’ écrouissage d’ un métal conduit a une augmentation de
ladureté (HV), de larésistance alarupture (R) et de lalimite élastique (Ro002), Mais en contre
partie conduit a la diminution de I’allongement a la rupture (A%) et de I’ aptitude a la
déformation (K) [3]



Figure 1. Déformation orientée du grain (a) Grain avant écrouissage (b), Grain
apres écrouissage et (¢) Grain recristallise [1].

L’ écrouissage peut constituer un moyen et parfois le seul, d' élever la limite élastique et la
dureté d’un métal, mais quand il dépasse un certain taux d’écrouissage, il peut présenter des
inconvénients et peut étre dangereux lorsqu’il devient une cause de fragilité.

Comme il a été déa mentionné le recuit provogue un retour plus ou moins important aux
propriétés mécaniques et structurales et comprend deux grandes étapes :

- larestauration
- etlarecristallisation
|.2. Restauration

Cest un traitement qui est effectué a une température inférieure a celle de la
recristallisation (inférieure a 0,2-0,3T). La restauration est définit comme le rétablissement
plus moins partiel des propriétés physiques ou mécaniques d un métal écroui sans modification
apparente de sa structure.

Les grains initiaux demeurent la base de la microstructure, mais il se produit une
diminution du nombre des défauts ponctuels ains qu'une diminution de la densité des
dislocations, accompagneée de réarrangement de celle-ci en configuration de plus basse énergie,

sans toute fois que leur densité diminue de fagon notable.



La mise en mouvement des seules dislocations implique un faible reléchement des
liaisons atomiques. Le traitement de restauration est rarement appliqué aux aciers, il est par
contre couramment appliqué aux alliages |égers. Apres écrouissage, les enchevétrements des
dislocations forment des parois relativement planes. Dans un premier temps, les dislocations se
regroupent et se condensent dans les parois, |'intérieur de la cellule se trouve ains libre de
dislocations, les parois se précisent et s affinent.

Dans un second temps ou durant la deuxiéme éape de restauration, appelée aussi
polygonisation, est une fragmentation des grains en blocs plus petits |égerement désorientés les
uns par rapport aux autres c' est-a-dire les cellules constituent alors des cristallites faiblement
désorientés entre eux, aux formes polygonal es caractéristiques.

La déformation d’un cristal, sous I’ effet de flexion, produit des dislocations a distribution
chaotique dans les plans de glissement (fig.2). Le chauffage qui rend possible I’ autodiffusion
formée a partir des dislocations en exces de méme signe une paroi, ce qui aboutit a la
constitution dans un monocristal ou dans les grains d’un polycristal de blocs (polygones) sans
dislocations et séparés entre eux par des joins légerement désorientés souvent de forme
incurvee.

Ce type de polygonisation se manifeste généralement aprés faible déformation

accompagnée de chauffage alatempérature T= (0,25 + 0,3 Ty).
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Figure 2. Evolution de la microstructure au cours de la restauration. Polygonisation
apreés flexion d’un monocristal.(a) Orientation de |’ éprouvette,
(b) glissement au cours de laflexion, (c) polygonisation [3].




Dans les cas courants, la restauration ne modifie pas |'ensemble des propriétés
meécaniques, cependant, sous I’ effet de la restauration, la résistance de certains métaux (Al, Ti,
Mo etc...) diminue sensiblement, alors que leur plasticité et leur résistance a chaud
augmentent. A un moment défini de polygonisation, la dureté, la limite éastique
conventionnelle, la limite de fatigue du cuivre, du nickel et de leurs aliages, ainsi que leurs
plasticités s améliorent et en méme temps | es effets non é astiques diminuent.

La consolidation résulte de la fixation des dislocations mobiles par les atomes des
inclusions et dans les parois de dislocations apparues pendant la polygonisation du métal
déformé. Donc au cours de la polygonisation on peut constater, dans certains métaux, la
modification des propriétés physiques et mécaniques, de ce fait on distingue deux catégories de
métaux [4] :

a) Les métaux a faible ou moyenne énergie de défauts d empilement, dont les
dislocations ne montent pas facilement et les propriétés mécaniques n’ évoluent
qu’au cours de la recristallisation, c’'est le cas de nombreux métaux, notamment
le cuivre.

b) Les métaux aforte énergie de défauts, dont le réarrangement des dislocations est
facile, d'ou la modification des propriétés mécaniques est notable avant la
recristallisation ; C est le cas de I’ aluminium.

La cinétique de la restauration est tres caractéristique et bien différentes de celle de la
recristallisation; la vitesse de restauration est d autant plus importante que la température est

élevée, mais elle varie dans le sensinverse avec le temps de recuit.

[.3. Recristallisation primaire et secondaire
La recristallisation est caractérisée par le dével oppement de nouveaux grains au dépend
d’une matrice se trouvant dans un état structural moins parfait. Les conditions de chauffage et
de maintien en température sont déterminées en fonction de la composition de I’alliage et du
taux d'écrouissage. Les impuretés et les ééments d addition ont pour effet d augmenter la
température de recristallisation tout en diminuant la mobilité des nouveaux joints de grains.
Pour un méme taux de déformation, la température de recristallisation est d’ autant plus basse
gue le temps de recuit est long [5].
Cette transformation est accompagnée d'une diminution importante de Ry, Re, HV et
d’ une augmentation de A% et K. La recristallisation est précédée par la formation de nouveaux

grains par germination et croissance dans un métal écroui.



Ces germes sont d autant plus nombreux que le taux d’ écrouissage est plus éleveé, et sont y
fait des cristaux al’ état embryonnaire autour desquels les atomes viennent se rassembler. En
conséquence, plus le taux d’ écrouissage est important, plus la dimension des cristaux formés a
la suite du recuit est faible.

Larecristallisation s effectue en 3 étapes :
- Germination
- Croissance
- et Coal escence.
1.3.1. Recristallisation primaire (ger mination et croissance nor male)

La recristallisation primaire résulte de la formation et de la croissance des germes en de
nouveaux cristaux aux dépend d'une matrice qui dans un état structural moins parfait. Les
germes apparaissent avec une orientation différente de celle de la matrice (fig.3) ou ils sont
nés; ils croissent progressivement aux dépend des anciens grains déformeés jusqu’a ce qu'ils
arrivent en contact les uns avec les autres et a ce stade, la recristallisation primaire proprement

dite est achevée et on entre dans | e stade appel é croissance des grains.

formation de " germes " croissance

(d

recristallisation primaire recristallisation secondaire

Figure 3. Schémade larecristallisation [5]

La croissance de nouveaux grains est conditionnée par |'énergie de distorsion
emmagasinée, c'est-a-dire pour diminuer |'énergie interfaciale totale, il peut y avoir un
grossissement du grain de recristallisation primaire par migration des joints de grains, les gros

grains absorbent en général les petits.



La force motrice de recristalisation primaire n’existe plus, cependant le méta
recristallisé possede donc un excés d’ énergie sous forme de joints de grains, la force motrice
est alors| énergieinterfaciale desjoints.

La croissance des grains se fait dans la direction ou la désorientation est plus faible. Pour
gu’ un germe consume la structure qui |’ entoure, il doit avoir une dimension suffisante et une
certaine différence d’ orientation par rapport au voisinage.

Dans les métaux CFC de faible énergie de défauts d’empilement (cuivre et ses alliages,
aciers inoxydables austénitiques), il apparait de nombreuses macles, dites macles de recuit. Sur
une coupe métallurgique, elles apparaissent sous la forme de lamelles, qui peuvent traverser
tout le grain (fig.4) et elles sont limitées par des joints cohérents qui coincident avec le plan de

macles. Leur origine s explique par lafaible mobilité des joints de macles [5].

Figure 4. Macles de recuit (c) interfaces cohérentes et (i) incohérentes [5]

1.3.2. Recristallisation secondair e (croissance anormale)

Lorsqu’on poursuit le recuit apres recristalisation totale, cette derniére est suivie d’'un
remaniement de la structure, au cours du quel, certains grains grossissent aux dépends d’ autres,
qui disparaissent (fig.5) simplement certains grains de petite taille, issus de la recristallisation
primaire sont caractérises par une certaine orientation cristallographique, se mettent

soudainement a croitre, d ou le nom souvent utilisé de recristallisation secondaire [6].



Figure.5 Evolution de grain lors de larecristallisation secondaire [6].

Le métal recristallisé possede donc un exces d’ énergie sous forme de joins de grains, €t la
force motrice est dors |’ énergie interfaciae des joints.

Au coursdela recristallisation secondaire, la structure est momentanément constituée de
deux familles de grains de grosseurs différentes, jusgu’a ce que les nouveaux cristaux aient
envahi toute la masse, alors les joints de grains en croissance migrent dans la direction de leur
centre de courbure (fig.6) [7]. Ceux-ci atteignent alors une taille moyenne d’ équilibre, qui est
fonction de plusieurs parametres, tels que les inclusions finement disséminées, conduisent a la
modification de la cinétique de grossissement du grain. Si leur répartition n’ est pas uniforme, la
taille finale du grain peut-étre hétérogene.

La température du recuit est le facteur le plus important pour un métal, dans des
conditions d’ écrouissage déterminés, le grain grossit d’ autant plus vite que la température est
élevée. Le taux d écrouissage intervient indirectement, en affinant d’abord le grain de
recristallisation de maniére qu aprés grossissement dans des conditions déterminées
(température et temps de recuit déterminé), le grain est encore d'autant plus fin que
I’écrouissage est plus fort en affinant d'abord le grain de recristalisation de maniéere
gu’ apres grossissement dans des conditions déterminées (température et temps de recuit
déterminé), le grain est encore d'autant plus fin que I’ écrouissage est plus fort. La maeure
partie du grossissement du grain s effectue assez rapidement (durant les premiéres minutes), et
le phénomene n’ évolue ensuite que tres lentement. Les longues durées de maintien donnent

néanmoins des grains sensiblement plus gros.
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Figure 6. Croissance anormale du grain [7]

La taille des grains obtenus apres recuit de recristallisation, qui ne peut se produire qu’'a
partir d’un certain taux critique de déformation [8], influe beaucoup sur les propriétés des
alliages, car une structure a grains fins est plus résiliente gu’ une structure a gros grains, qui
n'est pas favorable pour des sollicitations mécaniques [9]. Le choix de la température de

recristallisation est fonction du taux d’ écrouissage et de la durée de recuit.

Pour que les grains restent fins il faut choisir des températures de recuit non élevées et
des durées de maintien courtes, car les températures élevées conduisent parfois au lieu d’ une
croissance normale des grains a une croissance anormale. Une morphologie de croissance
anormale pour certains grains est néfaste pour un matériau destiné ala mise en forme car elle
peut conduire a sa fragilisation [10]. Le nombre de sites favorables a la germination est
influencé principalement par le taux d écrouissage. Cependant pour des taux d’écrouissage
fablesil a été observé une germination avec distorsion des joints de  grains et pour des taux
d’ écrouissage élevés, les limites a grands angles produites par les bandes de cisaillement dans

les grainsinitiaux, agissent comme lieude germination.

L’ effet des particules de la seconde phase est tres complexe dans la recristallisation des
alliages métalliques, car I'interaction résultant de I'association du joint de grain et une particule
de seconde phase résulte de la réduction de I'énergie totale de joint et a comme conséquence

une cessation de la croissance [11].
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Gladman [12,13] a considére le réle des particules de deuxieme phase en relation avec la
croissance du grain individuel dans une structure polycristalline bidimensionnelle ou le nombre
de grain qui peut se développer est restreint de sorte gu'a mesure gue la talle des grains
augmente, peu de grains possedent la possibilité dimmigrer jusqu'a ce que la croissance soit
libre. Généralement la cessation de croissance ne correspond pas toujours a un état d'équilibre
et d'autre part il y’ atrois raisons qui nous oblige a connaitre |’ effet des particules de la seconde

phase sur larecristallisation:

- Laplupart des aliages industriels contiennent des particules de la seconde
phase qui peuvent modifier lataille des grains lorsque la température change [ 14].

- Ces particules ont une grande influence sur la cinétique, et latexture de
recristallisation. Drolet [15] a démontré que le cycle thermique peut avoir comme
conséquence le dével oppement d'une sous structure de dislocations empéchant |a
croissance du grain.

- Lapossibilité de contréler ladimension du grain et latexture durant le processus

thermodynamique [16].

1.3.3. Mouvement du joint degrain

La recristallisation et |a croissance sont basées sur le mouvement du joint de grain, dont la
force motrice de migration est dans la réduction de son énergie totae. Il existe deux
probabilités pouvant provoquer lamigration du joint.

La premiére probabilité conditionne le mouvement du joint de grain, par
I’ existence d’'une différence dans |’ énergie libre par unité de volume entre les deux grains
adjacents, dans ce casil y aura une pression sur lejoint, alors ce dernier migre  d’ unerégion
a basse énergie vers une région a haute énergie, ¢ est le cas de larecristallisation.

La deuxieme probabilité est basée sur laréduction de | énergie totale du joint de grain, qui
représente la force motrice de sa migration, ¢ est le cas de la croissance du grain [17], dont il
existe différents modéles géométriques du mouvement du joint de grains et en particulier dans
un bicristal, ou le calcul de la force motrice de déplacement du joint de grain est basé sur la
réduction de | aire du joint de grain. Schwindermann et al [18-20] ont développé un modele
géomeétrique lors d une étude faite sur un bicristal d aluminium (fig.7a), ou le joint migre
avec une force motrice constante du grain | vers le grain Il. De méme Roth et a [21,22]
adopterent la technique du coin pour éudier la migration du joint de grain dans un bicristal

(fig.7b) pour I’initiation du mouvement du joint, du grain | au grain I1.
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Ce dernier se transforme de la forme plane a la forme cylindrique de rayon x, sy est
I’énergie de surface du joint, I’ expression de lapression du joint sera:
P=1vy/x,
Donc la force motrice augmente avec le rapprochement du joint a la pointe du bicristal, ce

qui donnera alafin un monocristal.

Figure 7. Schémad un bicristal (a) géométrie aforce constante [18-20] et (b) géométrie
du coin [21,22]
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|1. Précipitation discontinue

I1.1. Généralités sur les phénomeénes de précipitation

Pour améiorer les propriétés mécaniques d'un métal pur [23], le métallurgiste dispose de
plusieurs méthodes qui, toutes consistent a créer des obstacles a I'intérieur du métal qui
s opposeront a la création de nouvelles disocations ou au déplacement des dislocations
existantes et dont les principales solutions sont :

» Lamise a profit des joints de grains; diminution du diamétre des grains (efficace

dans les structures cubiques centrées).
L’ écrouissage par déformation plastique.
L’ addition d’ éléments d alliages en solution solide.

La précipitation d’ une deuxieme phase dispersee.

YV V V V

La précipitation d'un éément insoluble a basse température (durcissement
structural).

Parmi ces solutions et celle que fera I’objet de notre étude est la précipitation d une
deuxiéme phase. Dans la plupart des solutions solides métalliques, la solubilité limite diminue
avec latempérature. |l en résulte qu’un alliage, dont |’ état d’ équilibre correspond a un systeme
monophasé a une température détermineée, peut devenir biphasé a des températures plus basses
[24]. Ce processus qui correspond a une transformation a |’ état solide avec augmentation du
nombre de phases, est habituellement désigné par |e terme de preécipitation. Les phénomenes de
précipitation revétent dans les solutions solides métaliques une importance pratique
considérable, car ils modifient profondément les propriétés parfois dans un sens favorable. Les
processus de précipitation a partir de solutions solides sursaturées; qui font intervenir les
phénomenes de diffusion, sont généralement classés en deux catégories principaes, la
précipitation hétérogéne et la préci pitation homogene.

La précipitation homogene (continue) résulte des mécanismes mettant en jeu
simultanément, tout au long de la transformation, |’ ensemble des atomes concernés ; une des
caractéristiques de la transformation continue et la variation continue du parametre de réseau
de la phase mére durant le vieillissement [25]. La précipitation continue est caractérisée par
une croissance relativement lente des cristaux B individuels, les cristaux de la matrice
conservent leur structure, mais leur concentration change continuellement. La précipitation est

continue lorsque la saturation des cristaux mixtes meétastables est faible (fig.8).
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Figure 8. Précipitation continue dans|’ aliage Cu-3%Ti [25]

Dans le cas de la précipitation hétérogéne, le produit de la réaction ne se forme qu’en
certains sites ; parfois on confond la précipitation hétérogéne et la précipitation discontinue qui
n’en est en fait qu’ un cas particulier [26].

Donc en géné&a le phénoméne de précipitation consiste en la décomposition d une
solution solide sursaturée (phase homogéne possédant au moins deux constituants) en un
mélange de deux phases de composition différente [27], dont I’ une a une structure proche de la
phase initiadle (la matrice, ou phase mere) et I'autre est généralement dispersée al’intérieur de
lamatrice est appel ée précipité. Elle est caractérisée par une germination et une croissance.

Lafigure 9 représente la précipitation discontinue dans I’ alliage Cu-3%Ti [25].
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Figure 9. Précipitation discontinue dans I’ alliage Cu-3%Ti [25]
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I1.2. Typesde précipitation
Le phénomeéne de précipitation peut-étre illustré par |I’exemple de la solution solide
Alimunium-Cuivre [28] (fig.10).

Température
(°C) 700

- 660

600
950,

500
6%
400
300 o+ AlCu

200

0 1 2 C 3 4 5 6 7 8 9 10
Al Cu (% masse)

Figure 10. Diagramme d’ équilibre du systeme d’ alliages Al-Cu [28]

Le diagramme comprend un domaine de phase o,y (solution solide de cuivre dans I’ aluminium)
gui séend jusqua 6%. Considérons un aliage homogéne de concentration C a une
température T, (point M) dont |’ état d équilibre correspond & un systéme monophasé, si cet
alliage est soumis a un refroidissement rapide de T, a la température ambiante, |’ état stable a
haute température deviendra hors d’ équilibre. Le cuivre reste en sursaturation dans la solution
homogene. Mais au contraire un revenu du méme aliage a une température T3 (point M’)
« refroidissement lent » doit le rendre comme siége d’'une précipitation c'est-a-dire le
transformer en un systéme d’ équilibre biphasé (a+p).

De la température T, a T, il Ny a aucune transformation, |I’alliage reste homogene, au
dessous de T, il y a transformation a I’ état solide avec apparition d’une nouvelle phase 3
(A1,Cu phase intermétallique) au sein de la solution solide. Ce phénomeéne est habituellement

désigné par le terme de précipitation.
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Le point représentatif de la solution solide mere se déplace le long de la courbe S; S3, la
solution solide senrichit en aluminium au fur et a mesure qu'elle rgette des quantités
croissantes de preécipités, beaucoup plus riches en cuivre.

La précipitation peut-étre désignée par laréaction suivante :

a __, ot+pP

o - Solution solide sursaturée en élément d’ alliage (phase mere).
o - La phase appauvrie en élément d’ alliage ayant |e méme réseau de structure que la
phase mere.
- Phase précipitée riche en éément d’ alliage (dans notre cas la phase intermétallique).
Donc la phase o alaméme structure que la phase initiale oy, €le se différencie uniquement par
la concentration.

Laphase 3 peut-étre :

a) Un cristal mixte avec la méme structure, le cas de la précipitation discontinue de
I’alliage Au-Ni [29].

b) Un cristal mixte avec une structure différente, le cas des alliages du systéme Pb-Sn
[30].

¢) Phaseintermétallique, le cas du systeme Cu-Zn [31].

d) Phaseliquide, le cas du systeme Pb-Bi [32].

Les phénomenes de précipitation prennent une place considérable dans les solutions
métalliques, car elle modifie profondément les propriétés des alliages, parfois dans un sens
favorable, ces modifications consistent le plus souvent a des élévations de la charge de la
rupture et de la dureté [33], donc I’ apparition de précipitation est le plus souvent accompagnée
de changement de propriétés, la résistance est d’autant plus élevée que plus le précipité est
finement reparti, méme | es propriétés magnétiques et éectriques sont aussi influencées.

Les précipitations sont des sujets de recherches actuels, concernant surtout leurs
meécanismes et leurs cinétiques. La premiére transformation est désignée par la précipitation
continue, dite aussi homogene ou générale, ¢’ est une transformation dans laquelle le transport
des atomes se fait par diffusion, €elle est caractérisée par une distribution uniforme des
précipités dans la matrice [ 33].

L’ appauvrissement de la phase mére en atomes de soluté permet de fournir les atomes
nécessaires au développement du précipité. En pratique, la précipitation continue (homogene)
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ne se produit qu exceptionnellement et la germination démarre presgue toujours sur des
hétérogénéités de la phase mére qui abaissent |’ enthalpie libre de formation des germes en
réduisant, soit I’énergie superficielle, soit I’énergie de déformation, ou encore les deux. Ces
hétérogénéités peuvent étre des impuretés, des inclusions, des dislocations, des surfaces ou des
joinsde grains [34].

Il est établi que la présence des défauts de réseau favorise la germination du précipité, dans
des conditions ou celle-ci aurait peu de chance de se produire en |’ absence de ces défauts. Pour
cette raison les cristalites formées sur les défauts apparaissent fréquemment avant les
cristallites résultant de la précipitation homogene [35].

Expérimentalement, il a été montré qu’ une déformation plastique préalable, au traitement
de vieillissement favorise I’ évolution de la précipitation continue au détriment de la croissance
des cellules dans les aliages Cu-In. D.Biwilliams et E.P.Buther [36] affirment que sous
I"influence de la déformation plastique la vitesse de la précipitation continue augmente. La
déformation plastique introduit des défauts cristallographiques supplémentaires dans la matrice
et la précipitation est activée sur ces défauts plans ou linéaires. Par conséquent, le degré de
sursaturation de la matrice en atomes de soluté diminue, ce qui impligue une diminution de la
force motrice de laréaction de précipitation cellulaire.

Dans le cas d autres alliages, |a densité élevée de dislocation multiplie les sites favorables
a la précipitation cellulaire, car les dislocations s aignent pour former des joins de grains
supplémentaires, ce qui favorise le type de décomposition.

La seconde connue sous le nom de précipitation discontinue ou encore connue auparavant
sous |’ appellation «le phénomene énigme », car ce n'est qu’en 1949 que Geisler [37] donna
des références concernant cette derniere, elle est appelée aussi transformation cellulaire,
allusion faite a la morphologie du produit de réaction. Cette réaction est caractérisée le plus
souvent par une coexistence de la phase sursaturée initiade (o), au sein de laquelle la
concentration du soluté demeure inchangée et les produits de précipitation qui sont deux phases
(a+p) avec un front de réaction précis dans les cristaux mixtes sursaturés (o).

Les deux phases (a+P) correspondent aux phases d'équilibre dont les compositions
respectives sont celles d équilibre a la température considérée  Les changements de structures
et de composition se produisent seulement dans les régions adjacentes al’ interface mobile.

Ainsi, aux interfaces entre régions qui ont subit la réaction de décomposition et
celles ou cette derniere n'a pas encore lieu, il existe une discontinuité de concentration.
Donc la phase mére ne subit pas de changement jusqu’a ce qu’elle soit balayée par I’ interface
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et latransformation est compléte dans les régions sur lesquelles I’ interface est passée. Donc il y
a apparition de colonies formées d’ un agrégat avec une phase mere appauvrit et d’ un précipité
tels qu’ un gradient de concentration discontinue apparait avec la phase mere.

Dans la précipitation discontinue, le front de réaction présente une limite de phase
incohérente [38] pour lequel la distance interlamellaire 6 prend des vaeurs de 0.5nm et dans

des cas particuliers 1.0 nm (fig.11).

i Olo
Front deréaction (FR)
(Joint de phase incohér ent)

‘ \
\\

Joint degrain

gl\

Figure 11. Schéma de la précipitation discontinue [38]

La croissance coopérative des deux phases débute le plus souvent sur les joins de grains
mais dans le cas particulier sur la surface libre et la croissance isotherme s effectue avec une
vitesse constante, danslamesureou il n'y apasde réactions concurrentielles.

Lorsgu’on a atteint un stade de preécipitation le plus souvent par la formation d’ ourlets de
précipitation, la distance interlamélaire (8) reste approximativement constante et dans lesquels
les lamelles se ramifient ou se forment de nouveaux germes de la phase  dans le front de
réaction.

La figure 11 indigue une particularité de la précipitation discontinueou la matrice (o)
vidée de la cellule de précipitation a la méme orientation que le grain 1 et la désorientation de

lamatrice dans le grain 2 est la particul arité essentielle de la precipitation discontinue [39].
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Lafigure 12 montre la précipitation discontinue dans |’ alliage Mg -8,8at.%Al, obtenue par

microscopie éectronique, ou on peut distinguer clairement les phases o, o €t .

Front de réaction

Figure 12. Précipitation discontinue dans |’ alliage Mg-8At%Al [39]

La précipitation discontinue intervient a basse température et a mesure que la température
s éleve, la probabilité de changement du mécanisme discontinu en mécanisme continue
augmente. Un tel changement de mécanisme a été observé dans les aliages Cu-In [40]. Le
mécanisme de précipitation discontinue dépend en particulier du degré de sursaturation de la
solution solide, il a éé suggéré que la  précipitation discontinue se produit lorsgue la
sursaturation est importante et sa cinétique est d autant plus rapide que cette sursaturation est
forte. Les places préférentielles d apparition du précipité sont les imperfections tels que:
dislocations, plans de glissement, joints de grains etc.....
Lafigure 13 schématise |es différents types de précipitation :
> A (a) précipitation continue localisée (non observable par microscopie optique a ce
stade), les précipités sont plus localisés sur les plans de glissement et dans les joints de

grains.
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A (b) la précipitation continue élargie (croissance des particules et appauvrissement de
la matrice), et survieillissement des precipités localisés, |a précipitation sur les bandes
de glissement n’ apparait pas et les précipités localisés peuvent étre formés de structure
de Widmanstatten.

A (c) la sphéroidisation des précipités dans la matrice appauvrie et non recristallisee.

De B (@) aB (c) et de C (8 a C (c), les précipités lamellaires induisant la
recristallisation qui est compléte dans B (c) et C (c).

Dans B (a) et B (b), la précipitation continue est sous forme de structure de
Widmanstatten, cette derniére est consommée dans B (C). Aucune précipitation

continue n’ est observable par microscopie optique de C (a) aC (c).

Dans B (d) et C (d) la sphéroidisation des précipités est faite dans une matrice
appauvrie et recristallisée.
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[1.3. Probabilité d’apparition de la précipitation continue et discontinue

PRECIPITATION

DISCONTINUE

Premiére caractéristique :

Changement de |’ orientation
delamatrice « Discontinuité »

Deuxiéme caractéristique :

Contrélée par D,
Croissance ~ t

CONTINUE

Premiere caractéristique:

pas de changement dans
|’ orientation de la matrice
« Continuité »

Deuxiéme caractéristigue

Contrélée par Dy

Auto catalytique

Croissance ~t

Ou:

Non auto catalytique

Croissance ~ t¥2

D, : coefficient de diffusion d’interface dans | e front de réaction.

Dy : coefficient de diffusion volumique.

t : temps d’'incubation.

Dans la réaction de précipitation continue autocatalytique, la formation de germes et leur

croissance, sont conditionnées par la présence des dislocations qui jouent un réle dominant. La

réaction est considérée autocatal ytique a cause du mangue d’ une discontinuité rigoureuse.

I1.4. Systemes d’alliages a pr écipitation discontinue
Durant les 25 premieres années, apres la découverte de la précipitation discontinue, elle a

été considérée comme curiosité et elle a éé observée seulement en un nombre insignifiant

d alliages (fig.14).
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Figure.14 Diagramme montrant le N2 de publications par année [39]

C'est a partir de 1958 que des recherches intensives ont débutés, relative a cette réaction,

de nouveaux cristaux mixtes ont été découvert et lesquels peuvent par I'intermédiaire de la

précipitation discontinue dissoudre leur sursaturation. Il existe plus d’une centaine de systeme

d’alliages ou la précipitation a été observée.

I1.5. Conditions nécessaires d’ apparition dela précipitation discontinue

Le phénomeéne de précipitation discontinue a été découvert par Agreew et a [41,42],

dans les dliages Ag-Cu.

Depuis, sa compréhension a énormément évolué gréce au grand

intérét qu’elle présente au point de vue scientifique et industriel, non seulement vis-a-vis du

mécanisme de la réaction proprement dite, mais aussi des modifications des propriétés du

métal qu’ elle présente.

La précipitation discontinue correspond a une réaction al’ état solide :

Og—p

o+

C’est une décomposition de la phase mere o sursaturée en deux phases filles o (phase

appauvrie en éément d’alliage) et  (composé intermétallique riche en élément d’ aliage).
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Les deux phases croissent simultanément par mouvement d’un front de réaction (fig.15)

qui limite la phase mére ay et le produit de précipitation ot+f3.

A C

@ (b)

O Sursaturé

v

Front de croissance

Figure 15. Précipitation discontinue [33] : schéma de la microstructure (a) et pour profil
de concentration correspondants (b).

En ce front, la composition de o,y change brusguement, oy et o représente la méme phase,
mais avec des compositions différentes. Comme la transformation progresse par avancé du
front, le processus est appelé précipitation discontinue. Les deux phases o et 3 croissent sous
forme de lamelles aternées, dont o reste relativement sursaturée et inhomogene. Le premier
germe de la phase 3 se forme a un joint de grain, puis gréce a des germinations répétées, un
paguet de lamelles peut croitre, en formant un facies de cellules en colonie ce qui conduit a
I” appellation fréquente de précipitation cellulaire.

En effet, le joint de grain se déplace en restant confondu avec le front de réaction, de sorte
gue la diffusion interganulaire peut alimenter le front en ééments d' alliage et permettre aussi
une nouvelle étape de germination et de croissance sur les flancs de la colonie, et ainsi de
suite...

Les conditions pour lesquelles |e phénomeéne de précipitation discontinue peut exister sont
tres difficiles a prédire, car beaucoup de questions restent toujours ambigués, malgré |’ effort
fourni par les différents auteurs relatif a cette question.

Il est impossible de prédire dans quel type de systeme binaires, la précipitation discontinue

peut avoir lieu [33], mais beaucoup de questions restent posées concernant le force motrice
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réelle de laréaction proprement dite, tels que e mécanisme de germination et de croissance le
plus approprié pour chagque type d’ alliages.

Si certains auteurs ont établi ou donné des criteres pour lequel |a précipitation discontinue
puisse avoir lieu et avec une vitesse maximum. Ces criteres ou régles ont été vérifiées par
d’autres et ils ont pu constater qu’elles ne sont pas géenérales pour tous les dliages. Mais
généralement, le phénomene de précipitation discontinue ne peut exister qu’ aux conditions
suivantes [43] :

a) Qu’'un des constituants (soluté) présente une solubilité plus grande a haute température

gu’ a basse température, on doit donc avoir un des types de diagrammes d’ équilibre
(fig.16 et 17).
b) Avoir des alliages dont la composition est comprise entre C; et C; (figl6).
c) Il est, en outre, nécessaire d’ effectuer un cycle de traitements thermiques du type :
(1)- homogénéisation ou mise en solution a une température appropriée Ty.
(2)- refroidissement brutal a basse température ( hypertrempe, couramment
appel ée trempe).
(3)- revenu (ou traitement de vieillissement ou encore de maturation a une

température intermédiaire Ty ).

TO

J T o
s
I B
| : o +[3
Tv Lo
i
i |
o
To _! :
| I
i I .
C2 C]_ C%

Figure 16. Diagramme d’ équilibre a solubilité plus grande a haute température [43]
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Figure 17. Diagramme d’ équilibre a solubilité plus grande a haute température [43]

I1.6. Types de précipitation discontinue

Les propriétés physiques et, en particulier, les propriétés mécaniques des alliages
dépendent a la fois de la nature et de la forme des précipités ainsi que de leur état de
dispersion ¢’ est-a-dire du type de la précipitation discontinue et dont les principaux sont les

suivants :

I1.6.1. Précipitation sur les défauts de réseaux (dislocations)
Les dislocations sont introduites dans I’ aliage lorsgue celui-ci trempé est soumis, avant
le revenu a un traitement mécanique. La présence de dislocations dans les réseaux favorise

la précipitation ainsi que le processus de germination et de croissance du précipité.

Les didocations introduites au cours d un laminage contrélé peuvent conduire a une
précipitation abondante et tres fine, favorable a I'amélioration de la résistance mécanique

[44]. Lafigure 18 représente schématiquement la réaction se produisant sur des dislocations.
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Zone sous contraintes dans laquelle e
lagermination peut sefaire

Figure 18. Réaction de précipitation discontinue se produisant sur des dislocations [44].
11.6.2. Précipitation sur lesjointsintra-cristallins

Les joints intra-cristallins constituent le plus souvent des lieux privilégiés pour laformation
des précipités. Le précipité apparait |e plus souvent en premier lieu le long des joints de grains.

Ce n'est que par la suite qu’ apparait le précipité al’intérieur des cristaux de la matrice de
sorte que généralement le précipité intra-cristallin est plus volumineux a un instant donné du
traitement de revenu, que le précipité intra-cristallin.
11.6.3. Précipitation aux joints d’inter phases

Il S'agit d’un mécanisme de précipitation qui se produit a partir des joints d interphases.

Les joints d'interphases représentent des sites favorables pour la germination des particules

d’une nouvelle phase a basse température.

La précipitation discontinue aux joints d’interphases est semblable & celle se produisant

aux joints de grains.

I1.6.4. Précipitation interfaciale
Dans ce type de précipitation, laréaction s effectue grace au transport de la matrice par
diffusion interfaciale le long du front de réaction qui est un joint de grain de forte

désorientation.
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I1.7. M écanisme de ger mination, de croissance et de coalescence
[1.7.1. Mécanisme de germination

II'y atransformation discontinue, lorsque pendant la transformation, le grain est divisé en
deux régions, I’une transformée ou la réaction est compléte, I’ autre non transformée avec une
solution toujours sursaturée. La réaction progresse par le mouvement de la frontiere qui sépare

la partie transformeée de |a partie non transformeée.

Le joint de départ de cette transformation se situe au niveau des joints de grains. Deux
monographies sur les précipitations discontinue ont été publiées par Williams et Butler [44] et
par Gust [45].

Dans la littérature vers les années 1950-1960, la réaction discontinue est appelée réaction
cellulaire, réaction au joint de grain, réaction de recristallisation ou encore réaction
autocatalytique. Le terme de transformation discontinue semble le plus approprié et bien adapté
actuellement. Elle est caractérisée par la concomitance de la précipitation au joint de grain et
de la migration de ce dernier. La phase précipitée forme des lamelles cristallographi quement
cohérentes avec la matrice et I'intervalle interlamellaire est 1ié ala vitesse du déplacement du
front réactionnel.

La force motrice réside dans la différence d’ enthalpie libre de part et d’ autre du front de
transformation [45], entre le mélange transformé et la phase sursaturée, on observe une
variation importante de la concentration du soluté dans le joint, résultant de la diffusion plus
facile du soluté dans la zone frontiere.

Fournelle [46] donna une interprétation du méme type, mais légerement différente a partir
d un modéle bidimensionnel du front de réaction. Tous ces modéles mettent |’ accent sur la
facilité de diffusion des atomes de soluté a I'intérieur du front de transformation. Les
mécanismes d'initiation de la précipitation discontinue (germination) qui ont été proposés par

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

» Le modele de Tu et Turnbull qui pensent que la formation du précipité induit le
mouvement du joint de grain [47,48] (fig.19).

» Le modéee de Fournélle et Clark qui prévoient, que le mouvement du joints de grains
sous I'influence des forces internes provoque la précipitation; c'est-a-dire la

précipitation ne se fait que sur le joint de grain en mouvement [49,50] (fig.20).
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Figure 19. Développement d’ une précipitation cellulaire d’ aprésle
modele de Tu et Turnbull [47,48]
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Figure.20 Développement d’ une précipitation cellulaire d apres
le modele de Fournelle et Clarck [49,50]
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11.7.2. M écanismes et modéles de croissance
11.7.2.1. Mécanismes de croissance

Généralement la migration des joints de grains fait entrainer les atomes du réseau, d’ ou
possibilité d'y diffuser, ils seront ensuite déposés derriere, dans la cellule qui croit suite a la
migration du joint de grain [51,52]. Le transport d’ atomes est plus rapide dans un joint migrant
gue dans un joint stationnaire. La croissance de chague cellule se fait a la fois le long des
joints de grains et radicalement, en pénétrant dans les grains de la phase mere qui |’ entourent.

Les calculs théoriques du processus de croissance, ainsi que la morphologie des phases
obtenues, sont généralement idéalisés, en supposant un front de réaction plan et un espace
interlamellaire constant.

L’ expérience montre que |e mécanisme de croissance est plus complexe : on peut observer
plusieurs directions de croissance; des croissances en forme «S» de part et d'autre d'un
méme joint [53,54], un changement d’ orientation de croissance avec latempérature, etc.

Dans certains systémes d'alliages, les preécipités, résultant de la transformation
discontinue, peuvent se ramifier, suite & des germinations secondaires qui se développent, soit
sur le précipité, soit sur lejoint de transformation.

Le modele idéal de la croissance des précipités (fig.21a) est celui du déplacement des
lamelles de précipités paralleles et alternées et de la matrice appauvrie contenue dans la cellule,
mais en réalité cette morphologie n’existe pas. Mais comme il a été d§a mentionné plus haut,
la croissance des lamelles se fait dans les deux directions a partir d'un seul joint de grain, d’ou
plusieurs mécanismes relatifs a la croissance ont été proposés dans différents systemes
d alliages.

Fournelle [53] proposal’emploi du terme « S mécanisme » pour décrire le modéle de
croissance dans les aliages Fe-Ni-Ti (fig.21b).

Frebel et Schenk [55] ont proposés I'utilisation du terme « Double seam » ou double
couture pour décrire la croissance des précipités de la réaction discontinue dans les deux

directions dans les alliages Au-Fe (fig.21c).
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Figure.21Schéma de la morphol ogie de croissance de la réaction de précipitation discontinue

modeleidéal (a), mécanisme S (b) [53] . et double « couture » « seam »(C) [55]. W

[1.7.2.2. Modéles de croissance
[1.7.2.2.1. Modéede Zener

Zener [56] a proposé un modele de croissance controlé par la diffusion en volume et

conduit al’ expression suivante pour le coefficient de diffusion en volume::

Ou:

Xo: concentration initiale de la matrice sursaturée.

Xe: concentration d’ équilibre de la matrice appauvrie.

V : vitesse de croissance.

L : distanceinterlamellaire.

Aaronson et Liu [57] ont démontré que les termes de concentrations dans I’ équation de Zener,

ne sont pas exactes et ils ont établi larelation suivante :

ou:
X% : concentration dans les lamellesa.

X°,, : concentration dans les lamellesp.

XOB(x - X0

DV = 0,5

><0 - Xaﬁ

V.L
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Donc X% et X%, sont les concentrations dans les phases o et B dans la limite des phases
o-B directement derriere le front de réaction.
11.7.2.2.2. Modélede Turnbull
A partir du modéle de Zener relatif alaformation de la perlite danslesalliages Fe-C et
du modele développé par Ficher [58]. Turnbull supposa que la réaction est gouvernée par le
coefficient de diffusion interfacia D, le long du front de réaction le coefficient D, qui
s exprime par larelation suivante :

AD = —V.L2
XO' Xe

ou

A : épaisseur du front de réaction.

Cahn [59] a constaté que leslamelles n’atteignent pas une concentration d’ équilibre Xe,
mais une concentration moyenne (métastable) X, et on obtient I’ expression précédente sous la

forme:

Xo
AD = —V.L?
Xo- Xm

Lasursaturation ( Xm — X¢) restant dans les lamelles o et par |a suite décomposee (dissoute)
par diffusion volumique.
11.7.2.2.3. Modéled’ Aaronson et Liu

De méme le modéle d’ Aaronson et Liu [60] est basé sur la théorie développée par Zener,
seulement la relation entre les grandeurs V, L et D, est dérivée d une autre facon que celle

obtenue dans |le cas du modéle de Turnbull et I’ expression s’ écrit sous laforme suivante :

Xp - Xo
A.D,=0,25 VAR
Xﬁ - Xe

Car dans beaucoup de systemes, les différences X - Xo et Xp - Xe sont presque e€gale dans ce

caslarelation s écrit :

LDy = 0,25. V. L2
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11.7.2.2.4. Modéle de Cahn
Cahn [59] pense qu’en plus du coefficient de diffusion, le front de réaction se déplace avec

une vitesse proportionnelle a la variation de |’ énergie libre de Gibbs et I équation de diffusion

S écrit :

oX?

AD, = +V(Xo-Xo) =0

0Z2

11.7.2.2.5. Modéle de Schapiro et Kirkaldy

Schapiro et Kirkoldy [61] supposent que la réaction de précipitation discontinue est
similaire a la transformation eutectoide au point de vue morphologie et cinétique. lls
proposérent un modéle dans lequel la réaction du type interfacial est considérée comme une

réaction monotectoide contrdlée par ladiffusion interfaciae :

q(0.5-—p)
rD= ——— v.8
48.Vm (K- 1)

Ou:
Vm: volume molaire de la structure lamellaire précipitée.
P et g : des parametres thermodynamiques s appliquant an cas d’ eutectoide symeétrique et

pouvant étre utilisé dans le cas de la précipitation :

[- LAG ]

25 Vn

¢ : énergie interracial e spécifique de |’ interface /.
AG': variation de |’ énergie libre de Gibbs.
11.7.2.2.6 Modele de Peter man et Hor nbogen
Peterman et Hornbogen [62] se basent dans |e développement de leur modele sur la théorie
de recristallisation présenté par Licke [63]. 1ls trouverent que I’ équation donnant la vitesse de

migration du front de réaction, contient explicitement AG (laforce motrice de laréaction).

V = -8 (AG/RT). (..D/L?)
AG = AG, + AG, + AG,




Ou:
AGc : terme chimique de force motrice.
AG. : terme chimique interfacial.

AG;: terme de tension.

11.7.3. Loiscinétiquesdelaréaction de preécipitation discontinue
Les premiers calculs de la cinétique de la réaction de précipitation discontinue ont été
faites par Turnbull et Treaftis [64], ou ils ont utilisé I’ équation de Avrami [65], Jonhson et

Mehl [66], qui S écrit sous laforme:

X=1-exp [ -(t/t)"]

Ou:

X : lafraction de précipitation al’instant t.

T laconstante de temps.

N : une constante pour une composition de I’ aliage Xo et une température de précipitation T
(méme chose pour T).

La détermination de t est déduite au moment ou la fraction de précipitation est égale a:

Par contre n est déduite de I’ équation citée précédemment et qui S ecrit:

LogIn(/1-X) = nLogt—nLogt

On trace alors la courbe Log In (1/1-X) =f (Log t) et on tire lavaleur de n qui correspond a
la pente de cette courbe.
Dans une autre étude faite par Turnbull [67] basée sur le travail de Nystrom [68], il a
trouvé que X; (X al’instant t) est proportionnel al’ énergie totale libérée au tempst :
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Ti—To

Xi= —8 —
Ti—To

Ou:

To: température de début de laréaction (le temps est mesuré a partir de I’instant de trempe).
T : température finale.
T:: température au tempst.
11.7.4. Coalescence des lamelles ou seconde réaction de précipitation

La coalescence des lamelles est |e passage d’ une structure fine a une autre moins fine. Ce
mécanisme est connu sous trois appellations: coaescence discontinue, grossissement
discontinu ou réaction secondaire. Plusieurs techniques ont été utilisées pour comprendre ce
meécanisme, telles que la microscopie optique, la microsonde électrique et la diffraction des
rayons X.

Géné&ralement la coaescence se fait d'une fagon discontinue: une microstructure
lamellaire fine due a la premiére réaction lamellaire (précipitation discontinue, décomposition
eutectoide ou solidification eutectique) se transforme en une structure lamellaire grossiere

(coalescées) avec les deux méme phases :

(o + B)ine—> (o + B)coalescee

Du point de vue morphologique, cette réaction est aussi caractérisée par une forme de
migration du front de réaction qui sépare le produit de la réaction de coa escence des lamelles
de I’ éat initial correspondant aux cellules lamellaires fines. 1l y a un changement discontinu
simultanément dans la distance interlamellaire et I’ orientation de la phase o a travers le front
delaréaction.

Gust et Fournelle [69] ont pu schématiser d’'une maniere simple la premiéere et la seconde
réaction discontinue (fig.22) de distance interlamellaire A1 et A2 avec un front de réaction
d’ épaisseur 6 qui se déplace avec une vitesse V.

La distance interlamellaire A calculée a partir d’ une micrographie optique est multipliée par

un facteur de correction égal an/4 [70].
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Figure22.Schéma d’ une réaction de précipitation discontinue (a) et de
coalescence discontinue (b) avec le front de réaction (FR), et la
position originale du joint de grain(OJG) [69]

De méme Fournelle [71] avait observé que les cellules secondaires peuvent germer ala
position originale du joint du grain, comme il est schématisé par Gust et Kaurr [72], (fig.23).
La réaction de coalescence discontinue est similaire a la premiére réaction de précipitation
discontinue sauf que le processus est moins rapide (de 10* & 102 moins vite) [73]. On doit
noter que dans certains travaux [73,74,75] ont pu observer une coalescence tertiaire qui
représente une réaction complémentaire de la réaction secondaire et elle s'initie simultanément
alaposition du joint de grain et dans les intersections suivant:

- Dedeux cdlulesfines (primaires).
- D’unecdlulefine (primaire) avec une cellule coal escée.

- Dedeux cellule coalescées (secondaires).
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Figure 23. Schéma de développement de la coal escence discontinue (b et ¢) a partir d une

structure lamellaire fine () [72]

|1.8. Effet dela précipitation discontinue sur les propriétés desalliages

Généralement, la précipitation discontinue a des effets sur les différentes propriétés des
alliages, il est important de comprendre tous les mécanismes régissant cette réaction pour en
étre en mesure de la contréler et méme éventuellement de I’ éiminer.
11.8.1. Effet sur les propriétés mécaniques

le durcissement d’'un aliage dépend essentiellement de la dimension et répartition des
précipités. Ainsi la cohérence entre la phase mére et les précipités est responsable du
durcissement d’un nombre important d’ alliages [76]. Plusieurs aliages ont fait |’ objet d’ éude
et dont les travaux ont montré que la précipitation discontinue a des effets néfastes sur les
propriétés mécani ques.
11.8.2 Effet sur les propriétés physiques

Des études ont été réalisees sur des alliages tels que Al-Ag et ont montré que

I"apparition de la précipitation discontinue est accompagnée par une diminution de la
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supraconductivité de ces alliages. La précipitation discontinue augmente les régions a énergie
de surface positive qui empéche la formation de fines zones supraconductrices et normales qui
sont caractéristiques d’ une structure trés désirée par la supraconductivité [77].
11.8.3 Effet sur les propriétés chimiques

La bonne résistance a la corrosion que possedant |es super-alliages diminue au moment de
la formation des précipités lamellaires tel que Crys Cs, , Cette diminution est caractérisée par
une attague intergranulaire qui peut conduire a une rupture brusque du matériau [78]. Le méme
phénomene sous forme de corrosion sous tension est observé dans I’ alliage Ti-8Mo0-8V-3Fe-

3Al dont le responsable est laformation de la particule oo au niveau du joint de grain.

|11. Dissolution du précipite lamellaire

[11.1 Introduction

Le processus inverse de la précipitation ¢ est-a-dire la dissolution du précipité dans la
solution solide mere, peut s opérer en principe a toute température supérieure a la température
du solvus (température critique de solubilité) correspondant ala composition del’ aliage.

La dissolution est pour, un méme métal de base, d’'autant plus facile et d autant plus
rapide que cette température critique est plus éevée, puis gu’ elle est subordonnée aladiffusion
del’@ément d’ adition dans la matrice.

La solution solide qui en résulte apres disparition du précipité, n'a cependant une
composition homogeéne, que s le traitement thermique de dissolution a éé suffisasmment
prolongé (de I’ ordre d’ heures) a une température supérieure a la température du solvus, pour
assurer par diffusion une parfaite homogénéisation (compléte). Cette réaction est représentée
par :

a +fB — -

La dissolution continue est rarement observée, sauf lors d’ une étude faite par solarzano et
al [79] sur un dliage Al- 28%.mass Zn, ils observéerent une dissolution du type continu, car
d’ une part elle se fait suivant une diffusion en volume et d autre part le joint de grain reste
pratiquement immobile durant le processus de dissol ution.

Par contre la dissolution discontinue est observée dans plusieurs systemes d’ aliages.
Sedon Gust [80] le front de réaction de la précipitation discontinue migre au cours de la

dissolution discontinue dans le sens contraire vers la position originale en laissons derriere lui
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une solution solide o~ non homogéne caractérisée par des fluctuations de concentrations

(fig.24).

| ————— e .

Figure 24. Front de réaction de |la précipitation discontinue (a) et de
la dissolution discontinue (b) [80]

Ou:
a) Représente le diagramme de la précipitation discontinue (DP) sur le joint de grain avec
la phase mére ay €t e précipité f sous forme de lamelle avec une nouvelle phase a.

RF : Front de réaction de précipitation discontinue.

b) Dissolution discontinue (DD) du précipité ou réact'~n inverse, on peut observer le
déplacement du joint de grain suivant un front de réaction inverse.
De méme la figure 25 schématise les étapes de dissolution d’'un précipité et

I’ homogénéisation ultérieure de la matrice.
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Figure 25. Evolution du profil de concentration au cours de la dissolution d’un
précipité (C,, C, et C3 : concentration en éément d’ addition) [80]

A gauche est représenté en (a) lecristal du précipité de composition C, en équilibre avec
une solution solide homogene de composition C;. Aprés un certain temps de s§our a une
température supérieure a la température de solubilité limite, le cristal se dissout partiellement,
enrichissant la solution solide environnante en ééments d addition (b), la dissolution est
achevée en (c), mais I’homogénésation de la solution solide a la composition d équilibre Cs
n'est réalisée en (d) qu’ aprés un temps beaucoup plus long.

Dans une étude réalisée par sulonen [81] sur le mode de dissolution des précipités
cellulaires dans un aliage du systeme Cu-Cd, il constata par observation microscopique, que le
précipité P laisse une trace (ombre) derriére lui au cours de la dissolution et qui disparaitra
apres le prolongement de la durée de dissolution. Il arriva a la conclusion que les deux
meécanismes de la précipitation et de la dissolution discontinue different principalement par le
stade de germination, car la germination n’est pas une étape nécessaire dans le processus de la
dissolution discontinue.

Tu et Turnbull [82] remarquerent lors d’ une étude faite sur un aliage du systeme  Pb-Sn,
deux auteurs ceci est du a la différence dans la distance interlamellaire. IIs observérent
aussi la formation de macles dans la zone dissoute. Dans le méme alliage, d’ une part ils

trouverent qu'il est possible de faire la dissolution discontinue a une température inférieure ala
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température de solubilité et d’ autre part ils definerent une température critique de dissolution,

au dessous de laguelle on aura le processus de précipitation discontinue.

[11.2 Mécanismes de la dissolution discontinue

Dans une étude faite par chuang et al [83] sur un aliage du systéme Ni-In, ils trouverent

les résultats suivants :

Ladissolution discontinue s opere sur un large intervalle de température.
La durée de dissol ution discontinue peut prendre un temps en nombre d’ heures.
La vitesse de dissolution discontinue est plus importante (10° — 107) que la

vitesse de la précipitation discontinue (6.10™).

D’autre part, Scharfenberger et al [84] ont schématisé les mécanismes de la dissolution

discontinue apres chague stade de la précipitation discontinue (fig.26) Pawlowski [85] a

divisé les mécanismes de début de |a dissolution discontinue en quatre modéles avec les sites a

partir desquels ce processus peut se produire.

Le front de réaction delacellule.
Les points d’intersection de deux cellules.
Laposition originale du joint de grain.

Lazone d’intersection d' une cellule lamellaire fine et grossiere.

Figure 26. Schéma de la dissolution discontinue : (a) apres une précipitation discontinue
partielle (b) aprés une précipitation discontinue compléte et (b) aprés une
coal escence discontinue partielle [84]
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111.3. Méthode de calcul dela cinétique dela dissolution discontinue
111.3.1. Vitesse de la dissolution discontinue
Il existe différentes méthodes pour le calcul de la vélocité de dissolution des précipités

lamellaires et qui sont basées sur la diminution de lalargeur apparente de la cellule au cours de
la dissolution ou de la croissance de la largeur de la trace de la zone dissoute. Il a été trouvée
[86], que la largeur prise est celle de la zone dissoute W ou lalargeur réelleest W = (1t /4).
W' comparable & celle utilisée dans |a précipitation discontinue.
111.3.2. Cinétique de dissolution discontinue

Sulonen [81] a étudié la dissolution discontinue dans les alliages Cu-Cd par microscopie
optique et a utilisé pour les calculs I’ éguation de Johnson-Mehl-Avrami [65,66] pour décrire
les cinétiques de dissolution en appliquant les méthodes métall ographiques et |’ équation s’ écrit

sous laforme:

X =1—exp (-K.t")
Avec X =Vx/ V, ou
Vx - Volume delasolution solide formée aun I’instant t.

V, - Volumetota delasolution solide apres dissolution.
t . Durée deladissolution.
n : Coefficient caractérisant les différents stades de la dissolution
K : Constante.
[11.4. Changement des propriétés mécaniques

Selon une étude faite par Pawlowski [85] sur les alliages des systemes Al-Zn,  Cu-Ag,
Cu-Ti, Co-Al et Al-Ag en se basant sur la mesure de la dureté Vickers (HV), la phase
dissoute conduit au durcissement de |’ aliage (fig.27) ; elle augmente la tension du réseau due
au precipité riche en soluté par I’ introduction de ce dernier dans la solution solide.
De méme, la fragmentation des lamelles de la Phase B cause le méme effet, les propriétés
meécaniques de l'aliage durant le traitement de dissolution dépendent étroitement des

propriétés de |’ aliage avant |a dissol ution discontinue.
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Figure 27. Réversion dans un alliage Al-Ag 38% au cours de revenus isochrones
de 30 minutes, suivie par mesure de ladureté vickers HV [85]
Par contre la dissolution continue peut avoir un effet positif sur les propriétés mécaniques des
aliages d'une fagon générale. En effet Chuang et Gust [87] ont trouvé que la dissolution
continue peut provoquer un affinement du grain (fig.28), a partir d'un seul grain a I’ éat de
trempe (fig.28a) subissant une précipitation discontinue de part et d autre de chacun de ces
joints (fig.28b) et suivi d'une dissolution continue, conduit a une structure a sept grains ( le

graininitia, plus six autres tout autour).

Figure 28. Affinement du grain par une dissolution continue : (&) microstructure apres
trempe, (b) précipitation discontinue et (c) dissolution continue [87]



V. Théorie sur la précipitation discontinue dans
|les systemes

d alliages Cu-In, AlZn, Al-Mq et Ni-In

IV.1. Précipitation discontinue dans le systeme d’alliages Cu-In

Au cours de ces derniéres années I’ étude des mécanismes de la précipitation discontinue a
fait I’objet de nombreux travaux et reste toujours un sujet d’ actualité, car les résultats publiés
sont souvent contradictoires et beaucoup de gquestions restent non éucidées. Généralement les
travaux menés sur la réaction de précipitation discontinue se sont intéressés aux points
suivants :

- Initiation de la réaction de préci pitation discontinue.
- Croissance des précipités cellulaires.

- Coalescences des precipites cellulaires.

- et dissolution des précipités cellulaires.

Comme il a été d§a mentionné cette réaction est caractérisé par la décomposition d’'une
solution solide sursaturée en deux phases, les quelles ne doivent pas avoir obligatoirement une
concentration d équilibre. Les films métalliques a base d’alliages de Cu-In sont fréguemment
utilisés comme précurseurs dans les appareils photovoltaiques sur les absorbeurs de lumiére
CulnSe; et CulnS,.

Les solutions solides sursaturées du systéme Cu-In se décomposent suivant les modes
continus et discontinus. La partie intéressante du diagramme d’ équilibre Cu-In est représentée
par lafigure 29 [88] avec un domaine de transition de la précipitation discontinue en continue
selon Bohm [89] , Predel et Gust [90]. Dans le domaine de transition, en plus de I’ existence
des deux mécanismes discontinue et continue, il a été observe une réaction de grossissement
lamellaire conduisant a une distance inter-lamellaire de 2 a 5 fois. En général la precipitation
discontinue intervient a basse température, a mesure que s éleve la température, la probabilité
de changement du mécanisme discontinue en mécanisme continue augmente. La précipitation
discontinue se produit moins rapidement que celle continue.

Les places préférentielles d’ apparition du précipité sont lesimperfectionstels que:

- Didlocations,
- Porosité
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Figure 29. Partie du diagramme d’ équilibre du systéme d’ alliages Cu-In [88-90]
Cependant les joints de grain désordonnés font parties des trois grandes catégories de joints
permettant d éablir certaines corrélations non seulement avec la morphologie de la
précipitation discontinue, mais aussi avec |’ orientation du plan d accolement des deux phases.
Ce caractere déatoire des joints de grains dans les matériaux polycristallins rend cependant
complexe |’ analyse des résultats [91].

Les joints de grains a forte désorientation favorisent la formation de structures cellulaires,
méme la croissance cellulaire est inhibée quand le paramétre de désorientation des joints de
grains est inférieur a 15° [92,93]. La taille moyenne des grains initiaux influe aussi sur la
morphologie du précipité.

Les mécanismes d'initiation de la précipitation discontinue (germination) proposées par
Fournelle et Clark [94], puis par Tu et Turnbull [95] sont les plus plausibles dans ce systéme
d'alliage, c'est adire ¢’ est une transformation liée ala dynamique du joint de grain. Le modéle
de croissance le plus rencontré dans ce systéme d’ alliage est celui proposé par Frebel et Schenk
[96] par I’ utilisation du terme « double seam » pour décrire la croissance du precipité dans les
deux directions.La vitesse de croissance des lamelles précipitées dépend essentiellement de la
vitesse de recuit de vieillissement et de lateneur du soluté dans le systéme d'alliage Cu-1n [97]
comme le montre lafigure 30.
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Figure 30. Vitesse de croissance du précipité lamellaire en fonction de latempérature de
recuit de vieillissement pour le systeme d' alliages Cu-In [97]
La figure 31 montre aussi clairement la dépendance entre la valeur réciproque de la distance

inter-lamellaire et le température de recuit de vielllissement pour le systeme d'aliage Cu-In

[97].
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Figure.31. Dépendance entre la valeur réciprogque de la distance inter lamellaire et la
température de recuit de vieillissement pour le systéme d’ alliage Cu-1n [97]
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Deux types de réactions cellulaires ont été observés par Spenger et Mack [98 ] lors des
travaux expérimentaux dans ce systeme d’aliage, I’ une fine et |’ autre grossiere est pas d autre
Predel et Gust [99] ont auss fait les mémes observations (fig.32], ces deux processus sont
contrélés par la diffusion aux joints de grains, dont la formation des lamelles épaisses se
déroule principalement entre deux lamelles fines tres proches. Une diffusion lente en volume, a
I’avant de I'interface peut justifier les distances interlamellaires relativement grandes a toutes
les températures

Figure 32. Morphologie du précipité lamellaire dans |’ alliage Cu-7.5at % In,

homogénéisé, trempé ensuite vieilli pendant 35 heures a 392°C [99]

Les lamelles fines sont paralleles, presque identiques et repartis uniformément, par contre
la répartition des lamelles épaisses est chaotique. Donc il y a une compétition entre le réaction
primaire de précipitation et la coalescence des lamelles. Dans les anciens travaux on a pas pu
observer les lamelles épaisses, car vraisemblablement elles apparaissent seulement apres de
longues durées de recuit et nécessitent des outils d observation performants. Ce méme
phénomene a été observe dans beaucoup d alliagestels que : Al-Ag [100], Al-Cu [101], Au-Fe
[102], Cu-Ag [103,104], Fe-Zn [105], Fe-Ni-Ti [106], Ni-Sn [107], Pb-Na[108], Cu-Ga[109],
Cu-In[110] et Zn-Al [111].

48



La croissance du précipité observé dans le systeme d' alliages Cu-In a différentes formes
(fig.33).

aFormed ourlets[112]
b-Forme quadratique [113 ]

c-Forme fissurée [113]
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Figure 33. Types de croissance du précipité lamellaire [112,113]
Cependant Les transformations a I’ état solide, du fait des déformations qui leur sont

associés créent des incompatibilités de déformation a I’ échelle des phases et des contraintes

internes qui vont affecter les processus de transformation eux méme.
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Expérimentalement il a éé démontré qgu'une déformation préalable au traitement de

vieillissement influe sur le mécanisme et |a cinétique de la précipitation] 114].

D.B.Williames [115] affirma que sous I’ influence de la déformation plastique , la vitesse
de précipitation continue augmente par conséquent, le degré de sursaturation en atome de
soluté diminue, ce qui implique une diminution de la force motrice de la réaction de
précipitation cellulaire.

Les traitements de recuit de recristallisation , par leur action sur les joints de grains
permettent de réduire dans de fortes proportions le développement des structures cellulaires
[114,115], dont I’influence sur les propriétés mécaniques des aliages est souvent considérable.
Une nouvelle gamme de traitement thermomeécanique sembl e aussi appel ée a se dével opper.

Selon BOhm [116] la précipitation continue N’ apparait pas a une température inférieure a
0,8 Ts (température du solvus). Corderoy et al [117] ont observé la précipitation continue aux
températures supérieures a 250°C dans ce systeme d’ alliages.

Fournelle et Clark [118] considérent que le développement de la précipitation discontinue
sefait sur unjoint de grain libre et grace a la faible courbure existante du joint de grain que la
force motrice de migration initiale est produite, ce qui conduit a la formation sur les sites de
joint de grain les allotriomorphes suite a |’ accumulation des atomes d’indium.

Le comportement au vieillissement des alliages Cu-8.5 at.% In et Cu-10 at.% In a été
étudié [119] en mesurant les propriétés mécaniques et leur corréation avec la structure révél ée
par la microscopie éectronique. Il a éé montré que la phase d'équilibre 5 (Cuglng) est
dominante durant le vieillissement. Elle est sous forme de plaquettes sur les plans (100). La
présence des grandes concentrations de dislocations associées aux precipités éimine la
possibilité d'une relation cohérente avec La matrice a coté ou sur le pic de ladureté.

Hamana et a [120] ont étudié l'dliage Cu-15 mass.% In au cours des différents

traitements thermiques. Ils ont montré qu'un recuit a 400°C, apres trempe a partir de 630°C,
conduit seulement a une précipitation discontinue, par contre un pré recuit a basse température
permet de développer le mécanisme de preécipitation continue lors d'un revenu ultérieur a
400°C. Ce changement de mécanisme a été attribué au fait que la diffusion intergranulaire est
défavorisée.

La précipitation aux joints d'interphase dans les alliages Cu-In a été éudiée par Manna et
al [121], qui ont dO procéder a des traitements thermiques appropriés pour produire des joints

d'interphase de type eutectoide / matrice dans un aliage Cu-12 at.%ln.
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Dans une étude sur I'alliage Cu-15 mass.% In, Hamana et Halimi [122] ont montré qu'ala
fin de la réaction de précipitation discontinue, quand les lamelles occupent toute la matrice et
la raie de diffraction X de la phase sursaturée disparait, on n'atteint pas encore |'équilibre
thermodynamique. En effet, un recuit prolongé provoque le grossissement des lamelles, suivi
de sphéroidisation caractérisée par une diminution de I'énergie interne  du systéme. Hamana
et Choutri [123] ont éudié l'influence de la déformation plastique sur la cinétique de
précipitation de la solution solide sursaturée Cu-15 mass.% In et ils ont constaté que la vitesse
de la réaction dépend beaucoup du taux de déformation. Les déformations inférieures au taux
critique, ralentissent le processus de décomposition de la solution solide, par contre ceux
supérieurs |'accélerent. Ils ont expliqué ces résultats par I'influence de la migration des joints de
grains sur laformation des cellules précipitées.

En généra la vitesse de migration des joints de grains dépend fortement du degré de
déformation L'élévation de la vitesse de preécipitation dans le cas des déformations éevées est
due a l'augmentation de la densité du front de réaction formé a partir du réarrangement des
nouvelles didocations introduites par la déformation plastiqgue. Ces nouveaux fronts de
réaction constituent des sites supplémentaires pour la précipitation.

Dans le cas de faibles déformations, la précipitation samorce seulement aux joints de
grains originaux; la faible déformation stimule la croissance des grains et accélere donc le
mouvement du joint de grain. Durant les premiers temps de vieillissement, les joints de grains
sur lesquels la croissance des précipités n'a pas encore débutée migrent rapidement et les
germes formés ne peuvent pas croitre.

Boumerzoug [124] a observé dans l'adliage Cu-15mass.% In un affinement de grain
considérable apres ala fin du processus de dissolution. Un seul cycle est suffisant pour avoir
cet effet. || aaussi proposé un mécanisme pour la sphéroidisation des lamelles de 1a deuxieme
réaction discontinue conformément al'évolution microstructurale du matériau étudié.

Hamana et al. [125] ont montré la similitude entre les deux types de précipitation continue
et discontinue dans les alliages Al-8 mass.% Mg et Cu-15 mass.%ln. IIs ont observé, au cours
du vieillissement de I'alliage Al-Mg une précipitation continue et une nouvelle variation du
parametre du réseau cristallin, elle comprend les caractéristiques
des deux types de précipitation: la variation continu et |'existence de deux parametres du réseau
cristalin & un stade intermédiaire. D'autre part un grossissement discontinu suivi d'une
sphéroidisation des lamelles précipitées dans |’ alliage Cu-15mass.% In menent a une structure
identique a celle observée dans la derniere étape de précipitation de I'alliage Al-8 mass.% Mg

(répartition homogene des precipites dans tous les grains).
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Les détails microstructuraux sur la réaction de la précipitation discontinue et des
réactions de coalescence et de dissolution ont été aussi suivis par Hamana et Boumerzoug
[126] dans les alliages Cu-15mass.% In et Cu-5%mass.Sb ont montré que la précipitation
cellulaire peut seffectuer sur les joints de grain et les Joints précipités-matrice et la
seconde réaction discontinue débute durant les premiers temps du vieillissement. Le
meécanisme de la précipitation discontinue dans ces types d'alliages est conforme a celui
proposé par Fournelle et Clark. Le processus de dissolution est discontinu dans I'alliage Cu-
15%mass.In et continu dans |’ alliage Cu-5%mass.Sh.

Saheb [127] a confirmé la décomposition de la solution solide sursaturée dans ces deux
alliages et qui se fait suivant les deux types, intergranulaire et intragranulaire. La précipitation
discontinue a partir des joints d'interphase matrice sursaturée - eutectoide. est comparable a la
précipitation aux joints de grains.

Enfin, Boumerzoug [128] a essayé dapporter plus d'éclaircissements, de mieux
comprendre certains phénomenes et de donner des explications aux mécanismes contrélant les
différentes étapes des réactions de la précipitation discontinue et de la dissolution des phases
précipitées dans plusieurs aliages a base de cuivre. || aobservé dans |'dliage Cu-15 mass.% In
une précipitation du type discontinu et d autres sites de germination préférentiels comme les
joints de macles et I'intérieur du grain (précipitation intragranulaire sur les dislocations).

Il a été démontré [129] qu’ un traitement adéquat effectué sur I’ dliage Cu-7.5
a .% In permet le développement de deux mécanismes de dissolution des produits de la
précipitation discontinue :

1. Une dissolution discontinue, contrélée par la diffusion interfaciale, dont les joints de
grains migrent vers leurs positions originales laissant derriere eux une solution solide non
homogene.

2. Une dissolution continue, controlée par la diffusion en volume, dont les joints de
grains restent stationnaires menant a I'apparition de la recristallisation, dont la force motrice
est décrite comme éant I'énergie emmagasinée dans les produits de la précipitation
discontinue.

Un effort systématique a été fait [130] pour éudier les diverses interfaces appropriées,
naturelles ou artificielles, pour déclencher |a précipitation discontinue dans certains alliages a
base de cuivre tels que les alliages Cu-7.5%at. In et Cu-12 at .% In.

Dans ce contexte |l apparait, que le critere essentiel pour |'apparition de la précipitation

discontinue est |a capacité d'une interface de subir la migration activée thermiquement.
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IV.2. Précipitation discontinue dansle systeme d’ alliages Al-Zn

La précipitation discontinue dans les alliages du systéme Al-Zn afait I’ objet de nombreuses
études, ayant contribuées a la compréhension des différents mécanismes et cinétiques de cette
réaction, tels que croissance, coalescence et dissolution [131,132].

Cependant beaucoup de questions restent posées a cause de la complexité des phases
formées, car les transformations dans les aliages Al-Zn sont caractérisées par la formation de
phases métastables, ces phases sont sensibles a la vitesse de trempe, a la température
d’homogénéisation et au contenu de I'impureté (concentration de I'alliage). Il est connu
gu’ aprés trempe, les aliages du systeme Al-Zn ne restent pas homogene, dont |’intérieur
comprend des lacunes de miscibilité. La matrice CFC forme des fluctuations de concentrations
gui sont connues comme des précipités métastables de type zonesde  Gunier-Preston ( zones
G.P).

Les zones G.P sont définie comme de petits domaines dont la composition en soluté
est supérieure acelledel’aliageinitial. IIs sont cohérents avec la matrice appauvrie au point
de vue réseau cristalin.

La concentration dans les zones G.P est définie par une lacune de miscibilité métastable et
I’ existence d’une telle lacune fut mise en évidence pour la premiere fois par Gerald [133] par
la méthode de diffusion centrale des rayons X.

L’ apparition des zones G.P provoque un durcissement maximal de I’alliage, par contre
I" apparition du précipité intermédiaire provoque son adoucissement et ses propriétés baissent
encore d’ avantage avec le précipité d équilibre. Ceci est expliqué par le fait que les zones GP
sont beaucoup plus importantes en nombre que les precipités et créent donc des obstacles au
mouvement des dislocations.

Les théories anciennes de transition de phase définissaient trois régions dans le
diagramme température-concentration (fig.34). C'est ce qui a été repris par Cahn [134] dans le
cas des solutions solides. Dans larégion | les fluctuations de concentration ne sont pas stables
et les zones G.P ne peuvent se former.

Par contre dans la région Il (région spinodale), les fluctuations de concentration
s amplifient spontanément car la décomposition ne nécessite pas d énergie d activation

(décomposition spinodale).
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Enfin dans larégion I, entre les courbes de la lacune de miscibilité et la spinodale, opére

le mécanisme de germination et croissance, qui nécessite le franchissement d’ une barriere

d énergie.
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Figure 34. Variation de AG et spinodale d’ une solution solide binaire présentantune

lacune de miscibilité[134]

Delafond et al [135] ont montré la distinction entre le processus de germination et le
phénomene de décomposition spinodale par mesures de susceptibilités magnétiques dans
certains aliages a base d aluminium. Des expériences de résistivité avec des cinétiques
isothermes sur les mémes dliages ont confirmé les deux mécanismes de formation de
zones G.P [136].

La version révisée du diagramme d’ équilibre du systeme d'aliages Al-Zn [137] est
représentée par la figure 35. C'est un systeme eutectique caractérisé par une large
solubilité du Zinc dans I’ Aluminium, La solubilité maximale de I’ édément Zn dans |’ Al est
de 67% alatempérature eutectique de 381°C (654K).

La solution solide (B) riche en Zn a une solubilité maximale de 2.8% a la température
eutectique et a une structure cristalline hexagonale compacte. La lacune de miscibilité
existe dans le domaine de la phase a entre 277°C (550K) et 351,5°C (625K).
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Figure 35. Diagramme d’ équilibre du systeme d’ alliages Al-Zn [137]

La figure 36 illustre une version plus ancienne du diagramme d équilibre du méme
systeme d'aliage, avec les lignes de solubilité métastables. Les zones G.P et |a phase R sont
les phases métastables qui se forment par e processus de précipitation continue. L’ apparition
de ces phases montre le comportement complexe de la précipitation dans le systéme d’ alliages
Al-Zn. Les phases métastables apparaissent sous forme de zones de Guinier-Preston et
commence souvent par |’ apparition de ségrégations ou amas qui conservent la structure de la
solution solide a et qui sont totalement cohérents.

Telles zones ont été mis en évidence pour la premiére fois dans le systéme d' alliages Al-Cu
par Guinier et Preston [138,139].
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Figure 36. Diagramme d’ équilibre du systeme d’ alliages Al-Zn avec les
lignes de solubilité métastables [137]

La séquence de formation du précipité dans la solution solide d’ Al-Zn est |la

suivante :
Solution solide sursaturée (o) (CFC)

y
Zones G.P sphériques

v

Phase ( R) Rhomboédrique

v
Phase (B) d'équilibre riche en Zn (hexagonale)
C est Gerald [140] qui fut le premier a mettre en évidence par diffusion centrale des

rayons X lalacune de miscibilité métastable dans ce systeme d’ aliages. La transformation

des zones sphériques en zones ellipsoidales se fait selon les plans
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(111) et I’on pensait que cela se faisait a partir d’ un rayon de 35°, mais actuellement des
méthodes d’investigation plus fiable ont montré que cette transformation se fait beaucoup
plus tot.

La précipitation discontinue dans les alliages Al-Zn est en général réalisée grace ala
phase B sur le joint de grain et beaucoup d auteurs [141,142] considerent que le
phénomene de précipitation discontinue est di a la migration du joint de grain, dont la
diffusion des atomes de soluté s effectue sur lalimite des joints de grains, qui représente la
trajectoire de transport rapide et elle est effective pour permettre la formation cellulaire,
par contre ladiffusion en volume est en général longue pour la précipitation discontinue.

La précipitation discontinue dans le systeme d'alliages Al-Zn se produit dans un
intervalle de température trés petit (62°C - 150°C°) [143,144), au dessus de cette
température son apparition est peu probable, mais une exception ou W.Lacom et al [145]
ont pu observé une précipitation discontinue dans ce méme systéme d'alliages a une
température de 30°C pour une durée de maintien de 20 heures.

L’inégalité remarquée dans la décomposition cellulaire peut-étre attribuée aux
différences dans la mobilité des limites de grains. La microscopie éectronique a
transmission a montrée que la transformation discontinue est compléte pour tous les
alliages contenant plus de 38at%Zn. Outre cela la vitesse de croissance augmente avec
I’augmentation de la température de vieillissement et la coalescence discontinue peut se
faire apartir d’ une précipitation continue et de méme la coa escence continue peut retarder
I’ évolution de la coal escence discontinue.

Les caractéristiques de la précipitation discontinue dans les alliages du systeme  Al-
Zn est lasuivante :

- Les précipités se forment sur les joints de grains a grand angle, de méme qu’al‘intérieur
du grain.

- Les précipités formés sur les joints de grains sont des lamelles paralléles, presque
identiques et ayant la méme distance interlamellaire.

-Trois types de réaction lamellaire sont observeés pour des températures de vieillissement
basses.

Une morphologie typique de la réaction de précipitation discontinue dans I’aliage

Al-15at.%2Zn est illustrée par les Figures.37, 38 et 39, ou on peut distinguer clairement le
précipité sur lejoint de grain qui indique le début de précipitation. Pendant la migration du

joint de grain, une région étroite se trouvant derriere lalimite du joint de grain, est épuisée
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d’ eléments de soluté par diffusion, celarésulte en laformation d’ une Zone libre irréfléchie

adjacente alalimite du joint de grain.
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Figure 38. Précipitation discontinue dans |’ aliage Al-15 at.% Zn [143,144]
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Figure 39. Précipitation discontinue dans Al-15at%2Zn [143,144]

Le mécanisme de Tu et Turnbull est improbable dans ce systeme d’ alliages, un
mécanisme alternatif suggéré par Fournelle et Clark [146] serait le plus vraisemblable qui
opéere dans le systeme d’ alliages Al-Zn. La Figure 40 montre un excellent exemple de la
précipitation discontinue dans le cas d’ alliages Al-15 at%Zn ou le « mécanisme - S » est

prédominant.
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Figure 40. Mise en évidence du «mécanisme - S» lors de |a précipitation discontinue
dans Al-15at%2Zn [ 143,144]

IV.3. Précipitation et dissolution discontinue dans le systéme
d’alliages M g-Al

IV.3.1. Pécipitation discontinue

La réaction de précipitation discontinue dans les alliages du systeme Al-Mg a fait I'objet de
nombreuses investigations théoriques et expérimentales ayant contribuées a la compréhension
des différents mécanismes les gouvernant. Afin de mettre en évidence les différentes phases
existantes dans le systéme d'aliages Al-Mg, considérons le diagramme d équilibre de ce
systeme (fig.41) [147].
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Figure 41. Diagramme d’ équilibre du systeme d’ alliages Mg-Al [147]

A latempérature de 436°C et a une concentration de 32 % d’ aluminium, Les cristaux de
magnésium o (o) forment la phase intermédiaire y (B) (MgsAlz), qui est I'eutectique. La
solubilité de I'aluminium a la température eutectique est tres devée (12,64 %), mais €ele
diminue rapidement avec la diminution de la température, elle est de 2,3 % a 100°C. Les
alliages techniques de ce systeme d’ alliages une concentration maximum en aluminium de 10

%. Le recuit d’ homogénéisation dans |e domaine de la phase 6 entre 400°C et 500°C conduit
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al’éimination de la différence de concentration en aluminium dans les joints de grains et la
matrice.

Un refroidissement lent conduit &la précipitation de cristaux de forme ponctuelle et qui
croissent par la suite en donnant des lamelles v (MgsAly), ayant une structure ressemblant
I’ eutectoide perlite de |’ acier.

Le précipité lamellaire se forme uniguement dans les alliages de ce systéme avec une
concentration en aluminium supérieur a 6%.

L’ éude faite par J.Gjonnes [148] a montré que la précipitation discontinue dans ce systéme
d’alliages apparait uniquement aux hautes et basses températures, tandis que les températures
intermédiaires favorisent la précipitation discontinue. Aux hautes températures la précipitation
discontinue disparait parceque la diffusion en volume empéche sa croissance et aussi parce que
sa germination devient difficile. A basse température, la précipitation continue qui se produit au
début du recuit bloque I'initiation de la précipitation discontinue. Les valeurs maximales de la
microdureté sont obtenues a la fin de la réaction de précipitation, par contre la coalescence des
lamelles conduit a une diminution de la microdureté et a une augmentation de la distance
interlamellaire sans globulisation.

Commeil est connu, la déformation plastique juste apres trempe introduit des défauts dans
la matrice conduisant a I’accélération du processus de la précipitation. Cependant dans ce
systeme d'alliage le vieillissement a des températures élevées peut déclencher en plus du
processus de précipitation, le processus de recristallisation pouvant entrainer un ralentissement
du processus de la précipitation gouvernée par la diffusion. Cela signifie que la recristallisation
conduit a la formation d'une nouvelle matrice contenant beaucoup moins de dislocations et a
grains plus fins que ceux de |’ aliage écroui. Mais la formation de germes d’ une nouvelle phase
au sein d’une solution solide sursaturée et déformée apres trempe, peut S opposer au mouvement
desjoints de grain et par conséquent, retarder larecristallisation et conduit a une interaction entre
la précipitation et larecristallisation [149].

Les mécanismes de restauration et de recristallisation étant aussi gouvernés par le
processus de diffusion, ils dépendent donc de la densité de défauts ponctuels, plans ou
linéaires et on peut penser que les deux processus se produisent dans les mémes conditions
thermiques que les phénomeénes de précipitation. 1l est connu qu'un matériau déformé
commence sa restauration juste aprés la déformation pour retrouver son équilibre
thermodynamique. La restauration peut se faire donc a I’ambiante (spontanément). La

recristallisation par contre, nécessite une agitation thermique pour se produire
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En effet pour la création de la structure hétérogene souhaitée a partir de la solution
solide sursaturée et déformée, la détermination des intervales de températures de
vieillissement est nécessaire. De méme le mécanisme de durcissement structural est
contrélé par le cisaillement de ces particules par les dislocations en mouvement, ceci
expliquerait la diminution de la ductilité accompagnant |e durcissement observe [150,151]
du aux empilements de dislocations, causés par les champs de contraintes entourant les
particules. Cependant dans ce systeme d’aliages I'influence de la déformation plastique
sur lacinétiquedela précipitation discontinue est peu documentée, elle semble avoir un
réle non général, elle dépend de I’ alliage considéré, car elle peut accélérer ou retarder la
cinétique de la précipitation discontinue et/ou associee a la recristallisation. Dans ce type
d’alliage la prédeformation plastique conduit a la formation de dislocations et macles. Au
cours du vieillissement les cellules précipitées sont bloquées par les macles, ¢’ est-a-dire
I’ existence d'une interaction du front de réaction avec les joints de macles, de méme les
dislocations deviennent le siege d’ une précipitation discontinue.

V.3.2. Dissolution discontinue

La dissolution discontinue (DD) des phases al’ état solide peut s opérer en principe a
toute température supérieure a la température de solubilité correspondant ala composition
de I'dliage. Elle conduit a la migration inverse du front de réaction de la précipitation
discontinue (DP) en laissant derriere lui une solution solide non homogene o ~ ,
caractérisée par des fluctuations de concentration . Cette réaction est delaforme:

ap + p—> o~

Dans un aliage du systeme Cu-Cd, Sulonen [152] observa que le précipite B laisse
une trace (ombre) lors de la dissolution discontinue due a la non homogénéité de
concentration en soluté dans la zone dissoute et qui disparaitra apres le prolongement de la
durée de dissolution. Il arriva a la conclusion que la dissolution discontinue et la
précipitation discontinue différent principalement par le stade de germination qui n’est pas
une étape nécessaire dans la dissolution discontinue. Tu et Turnbull [153] remarquérent
lors d'une étude dans un alliage du systéme Pb-Sn que la force motrice de dissolution
différe d’ une cellule de précipite a une autre et cela est du a la distance interlamellaire, de
méme ils definerent une température critique de dissolution inférieure a la température de
solubilité. Chuang et al [154] dans une éude sur un aliage du systeme Ni-In trouverent
gue la dissolution discontinue peut prendre des heures et gque la vitesse de la dissolution
discontinue est nettement supérieure a celle de la préci pitation discontinue.
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Pawlowski [155] et Bradai [156] ont établi un modéle schématique de la
dissolution discontinue, avec le front de réaction de la précipitation discontinue (RF/DP),
les colonies de précipite (IC), lejoint de grain origina (OGB) (fig.42 et 43).

Sulonen [152] observa dans un aliage du systéme Al-Zn gu’'une predeformation a la
dissolution conduit a |’ accélération de cette derniere a dominance continue, par contre la
réaction de dissolution se fait d’ une fagon discontinue dans les échantillons non déformés.
Dauger [157] trouva lors de la dissolution dans un aliage du méme systéme, que la phase
dissoute conduit au durcissement de |’alliage. De méme Pawlowski [158] trouva lors
d’ une étude sur des aliages des systemes Al-Zn, Cu-Ag, Cu-Ti et Co-Al que la phase
dissoute conduit aussi qu durcissement de I’ aliage, la fragmentation des lamelles B cause
les méme effets et que les propriétés meécaniques apres la dissolution discontinue

dépendent étroitement des propriétés avant la dissolution.

Figure 43. Dissolution discontinue dans I’ alliage Mg-10 mass.% Al [156]
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IV.4. Précipitation discontinue dansle systeme d’alliages Ni-In

La figure 44 représente une partie du diagramme d'équilibre du systeme d’alliages Ni-In
révisé avec laligne de solubilité métastable X, (T) [159], ou la solubilité maximale de I'indium

est de 8,8 at.% alatempérature de 1181K.
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Figure 44. Partie du diagramme d'équilibre du systéme d'aliage Ni-In, avec
laligne de solubilité métastable [159]

L'alliage Ni-1,4 at.%In est caractérise par une réaction de preécipitation discontinue lors
d'un traitement de vieillissement & 600°C, par contre une prédéformation plastique ne favorise
pas le déclenchement de cette réaction. Certains auteurs ont établi des critéres pour lesquels la
précipitation discontinue dans le systeme d’alliages Ni-In peut avoir lieu, mais ces criteres ou
regles ont été vérifiées par d'autres et ils ont pu constater quelles ne sont pas générales pour
tous les aliages. Zener et Hillert [160,161] pensent gque cette réaction se déroule avec la vitesse
maximale possible, Puls et Kirkaldy [162] suppose que la production de |'entropie devient
maximale et Cahn [163] postul e une décroissance maximale dans le temps de I'enthalpie libre.

Différents auteurs [163-171] ont jusgu'a présent examiné les mécanismes de la
précipitation discontinue dans les solutions solides riche en Nickel du systéme d'aliage Ni-In
contenant de 1,4 — 8 at.%In et ont constaté que la décomposition seffectue selon le mode

discontinue en lamelles fines avec un réseau cubique a faces centrées et dont la phase
intermétallique est la phase Nisln. Cette premiére réaction est accompagnée d'une seconde

réaction conduisant la structure fine précipitée a une structure coalescée et qui sagit toujours

de laméme phase. Ces deux processus sont controlés par la diffusion aux joints de grain.



Selon certains auteurs [172-174], la croissance plus probable des dislocations joue un
réle dominant pour la germination, dont les sites préférentiels de cette derniére sont les joints
de grains a petits et a grands angles et autres domaines riche en dislocations dans la matrice. |l
a été accepté que le processus de croissance des lamelles développe continuellement autour de
son voisinage des dislocations thermiques, qui agissent comme sites de germination. A cet effet
le processus de précipitation peut progresser de la fagon catal ytique dans lamesure ou il n'y a
pas une interaction entre la croissance des lamelles et |e développement des dislocations, dans
le cas contraire ce processus conduit au manque d'une discontinuité rigoureuse de cette
réaction et elle est considérée comme continue autocatalytique. Dans ce cas la réaction est
gouvernée non pas par la diffusion aux joints de grains dans le front de la réaction mais
beaucoup plus par la diffusion en volume. Cette réaction a é&té trouvée dans différents systémes
d'aliages dans lesquels |e volume spécifique de la matrice initiale et du produit de la réaction
sont trés différents. J.P.Drolet [175] a démontré aussi que le cycle de température peut avoir
comme conségquence le développement de dislocations qui empéche la germination sur les
jointsde grains.

Les travaux de W.Gust [176] sur deux aliages du systéme Ni-In avec 5 et 7,5 at.%In ont
montrés que la germination du précipité lamellaire s effectue sur les joints de grains a grands

angles (fig.45)

Figure 45. Précipitation discontinue dans I’ alliage Ni-7,5 at.%lIn apres un vieillissement
de5,4 mnaT=620°C [176]
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De méme il a éé observé comme réaction secondaire, une réaction de coaescence

discontinue de la structure lamellaire (fig.46).

Figure 46. Précipitation discontinue dans |’ aliage Ni-7,5 at.%lIn aprés un vieillissement
de3,5mnaT=774°C, f: lamellesfineset g : lamelles coaescées [176]
Selon Graf [177], Gust [176], Budorov et a [178], |a précipitation discontinue déclenchée

sur le joint de grain et le bord de I’ éorouvette dans les aliages Ni-7,5 at.%In et Ni-5 at.%lIn

croit avec laméme vitesse (fig.47).
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Figure 47. Vitesse de croissance du précipité mesurée dans les alliages Ni-7,5 at.%ln et
Ni-5 at.%In [176] en comparaison avec celle indiquée dans lalitérature [177,178]
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De meme I’ allure de la courbe de |a distance interlamellaire reciproque 1/l en fonction de la
température de recuit mesurée dans les aliages Ni-7,5 at.%ln et Ni-5 at.%Iln [202] correspond

acelle établit par Graf et Budorov [177,178], (fig.48).
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Figure 48. Distance interlamellaire reciprogue 1/I en fonction de latempérature de recuit
mesurée dans les alliages Ni-7,5 at.%In et Ni-5 at.%In [176] en comparai son

avec celleindiquée danslalitérature [177,178]
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