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Introduction

Introduction

Les Alliages d’aluminium, en particulier les alliages d’aluminium lithium constituent
les matériaux importants dans I’industrie automobile et aéronautique. Le lithium est le
troisiéme élément le plus léger dans la classification périodique. L’addition du lithium dans
I’aluminium n’est pas nouvelle mais les précédents alliages n’étaient pas assez attractifs du
point de vue propriétés mécaniques. Alcan développe alors une nouvelle génération
d’alliages d’aluminium lithium pour I’aéronautique possédant des propriétés mécaniques
similaires aux alliages d’aluminium utilisés mais avec une diminution de la densité

d’environ 5%, et du poids de 500kg pour une structure de 10000kg.

Ces alliages présentent un comportement superplastique. Un des pré-requis du comportement
superplastique des matériaux est li¢ a une structure a grains fins et équiaxes. Cette structure
peut étre obtenue par recristallisation statique (avant la déformation) ou par

recristallisation continue dite dynamique (durant les premiers stades de déformation).

Il est important de noter que les phases présentes dans les matériaux jouent un rdle dans le
développement de cette structure et surtout dans la rétention du grossissement du grain
néfaste sur les propriétés mécaniques plus particulierement au cours de la déformation

superplastique.

L’objectif du ce travail concerne 1’influence du vieillissement sur I’évolution de la
structure en vue de développer un polycristallin avec la taille adéquate pour un
comportement superplastique ; aussi que sur le role des phases dans le développement et la

rétention d’une microstructure a grains fins.

Le présent mémoire comporte une introduction et quatre chapitres. Le premier
chapitre décrit le comportement superplastique. Celui-ci est suivie d’un deuxiéme chapitre
présentant des  notions générales sur les matériaux superplastiques en particulier les
alliages d’aluminium -lithium. Le troisiéme chapitre décrit la recristallisation dans les
matériaux superplastiques. Le quatriéme chapitre est consacré au vieillissement des alliages

Superplastiques.



Introduction

Les techniques expérimentales de caractérisation et d’observation utilisées ; telles que la
diffraction des rayons X, I’analyse calorimétrique différentielle (DSC)le microscopie

optique, le microscopie optique, la microdureté sont décrites dans le cinquieme Chapitre.

Le sixieme chapitre présente les résultats expérimentaux obtenus par les différentes
techniques de caractérisation. La discussion des résultats obtenus fait 1’objet du septieme
chapitre.

Nous terminons le mémoire par une conclusion résumant les principaux résultats obtenus

suivie par une liste des références bibliographiques utilisées.
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Chapitre 1 Le comportement superplastique

I.1.Bref historique

L'invention de la superplasticité fut entre 1920 et 1930, lorsque Bing Ham, Jenkins puis
Pearson réussissent a atteindre des déformations de plusieurs centaines de pourcent [1]. Les
alliages concernés sont les alliages binaires Pb-Sn, Bi-Sn et ternaires Zn-Al-Cu. Ce qui
explique qu'a 1'époque, cette curiosité métallurgique n’a pas été traduite par aucune
application industrielle. En 1962 UnderWood [2] fait connaitre en occident les résultats des
recherches menées par des équipes russes [3- 5].

Un allongement d’environ 1950% a été observé au cours de la déformation superplastique

lors d’un essai de traction de I’alliage représenté dans la Figurel.1 [1]

Figure 1.1 : Eprouvette de traction de I'alliage eutectique Pb-Sn.
Allongement 1950% [1]

1.2.Définition

La superplasticité¢ est I’aptitude de certains matériaux polycristallins a grains fins,
pouvant subir une déformation plastique étendue provoquée par une traction dans des
conditions de charge (pression) et de température adéquate spécifique, sans apparition de
striction avant la rupture. Les allongements dépassent plus de 100% .Aujourd’hui, le record

du monde est de 8000% Figure 1.2 [6]



Chapitre 1 Le comportement superplastique

Figure 1.2 : Record du monde de traction uni axiale de I'alliage Al-Cu [6].

1.3.Conditions de comportement superplastique
I.3.1.Température

Un matériau ne peut avoir un comportement superplastique que dans une
plage de température bien définie. La température minimale est de 1’ordre de la

moiti¢ de la température de fusion du matériau [7].

1.3.2.Vitesse de déformation

La déformation superplastique est observée pour de faibles vitesses de

déformations. Elles sont généralement comprises entre 10~ et 107 s™.

1.3.3.La taille des grains

Les matériaux superplastiques ont une structure a grain fiu cyuiaacs uvi 1a e
de grains est comprise environ entre 1 et 10 pm. Dans les matériaux métalliques monophasés,
les structures a grains fins sont généralement tres instables. La déformation superplastique ne
peut alors étre prolongée dans le temps et ne présente donc guére d'intérét. Pour pallier cet
inconvénient, certains alliages dits "quasi-monophasés" comportent aux joints de grains de la
matrice une fine distribution de précipités destinée a empécher le grossissement des grains.
De nombreux alliages présentent cette caractéristique parmi lesquels l'alliage Sn- 1%Bi, et les
alliages d'aluminium. Dans les alliages biphasés, la notion de taille de grain est un peu plus
ambigué. Paton et Hamilton [8] ont montré qu'il était nécessaire de prendre alors en compte la
distribution de la taille des grains et leur morphologie. La croissance des grains d'une phase
est inhibée par les grains de l'autre phase et réciproquement. On citera dans cette catégorie

les alliages eutectiques et l'alliage de titane Ti- 6%Al - 4%V.
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1.4. Loi de comportement superplastique

Il existe de trés nombreux modeles pour le comportement des matériaux dans le domaine
superplastique. Ils peuvent €tre basés sur une approche phénoménologique (micro-modeles)
ou sur des analyses qualitatives (macro-modg¢les).

Seuls quelques mode¢les, basés sur des analyses qualitatives, sont présentés car ils sont trés
largement utilisés pour la simulation numérique du comportement superplastique.
Les principaux mod¢les sont ¢laborés par Chandra [9].

Le comportement superplastique est couramment modélis€ par la relation suivante :

c =k &™ L1

6 est la contrainte ; € est la vitesse de déformation ; m est le coefficient de sensibilité a

la vitesse de déformation ; K est une constante qui dépend de plusieurs parametres dont

la température et la taille des grains.

Les courbes rationnelles (contrainte/déformation) enregistrées lors d'un essai de traction
a vitesse de traverse constante ont l'allure caractéristique donnée par la Figure 1.3, et
montrent que 1'écrouissage reste faible. Ceci est une caractéristique générale des matériaux
superplastiques, bien que dans certains cas, on constate une augmentation de la contrainte
d'écoulement due au grossissement des grains ou des phases. D'autre part, elle montre la

sensibilité élevée de la contrainte d'écoulement a la vitesse de déformation [10].
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Figure 1.3 : Courbes de traction rationnelles obtenues sur éprouvettes de

Zinc de pureté commerciale pour différentes vitesses de traversé [10]
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K/

% Le coefficient m :

Le coefficient m est donné par la relation (1.2),
m=20 (ln Geq)/a(ln g} 1.2

Il représente un parametre de premiere importance dans la caractérisation de la déformation
superplastique [9]. Pour un comportement superplastique la valeur de coefficient m est en
général supérieur a 0.5 [11]. La Figure 1.4 montre la relation entre la valeur du coefficient m
et la vitesse de déformation pour quelques matériaux superplastiques. La valeur de m décroit

avec I’augmentation de la vitesse de déformation.
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Figure 1.4 : Variation de m en fonction de la vitesse de déformation

1- Ti-6Al-4V [12], 2 — Sn-5Pb [13], 3 - Al-Cu eutectique [14]

I.5.Phénoménologie:

Dans le cas d'un matériau superplastique, la phase de consolidation plastique est en
général absente. L'instabilité géométrique se manifeste alors de fagon précoce et donne lieu a
un allongement régulier trés important, par simple étirement du faible étranglement
initialement apparu schématisé sur la Figure [.5. En d'autres termes, il n'y a plus de
localisation de la déformation comme dans le phénoméne de striction classique mais une

succession de strictions avec délocalisation du défaut a chaque fois [15].

-7-
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Figure L.5 : Différents stades de la déformation d'une éprouvette

a comportement superplastique [15].
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Chapitre 11 : Matériaux Superplastiques

I1.1.Généralités

Les matériaux métalliques sont encore trés présents dans les produits manufacturés et
leur utilisation est souvent incontournable en particulier lorsque les critéres de tenue
mécanique sont prépondérants. On peut ainsi les retrouver dans de nombreux domaines

comme les transports, 1'électroménager, 1'énergie, I'habitat...

Le « découpage —emboutissage » prend la deuxieéme place, en chiffre d’affaire dans le
secteur du travail des métaux surtout dans I’industrie automobile. Le développement
et/ou I'amélioration des procédés de mise en forme des toles est un enjeu majeur
pour répondre a I'évolution des contraintes fonctionnelles des produits. La
superplasticité peut répondre a ces exigences ; d’ou I’importance et la nécessité

de développement des matériaux superplastiques [16].

I1.2.Les alliages superplastiques
Les matériaux présentant un comportement superplastique appartiennent a I’une

des catégories suivante [17]:

-Les alliages quasi-monophasés ayant une fine distribution de précipité aux joints de

grain qui freine leur grossissement.

-Les alliages biphasés a structure micro duplex, ou Deux phases en proportion

sensiblement équivalente .
-Les alliages eutectiques ou eutectoides, ou le grossissement des grains est inhibé par la

dispersion importante de la deuxiéme phase.

Aujourd’hui, il y a seulement deux familles d’alliages présentent un intérét pour les
applications industrielles. Il s’agit des alliages d’aluminium ainsi que les alliages de titane

[17].

-10 -
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I1.3.Les alliages d’ Aluminium-Lithium Al-Li

K/

« Historique des alliages d’aluminium contenant du lithium

Les alliages d’aluminium, contenant du lithium, sont attractifs pour les applications
aéronautiques parce qu’ils présent une densité plus faible et un module d’¢lasticité supérieur ou
égal aux alliages d’aluminium a haute résistance tels que Al-Cu et les Al-Zn-Mg-Cu. Chaque
pourcentage massique du lithium (1%) diminue la densit¢ de 1’alliage d’environ 3% et

augmente le module de Young d’environ 6% [18-20].

La premiére génération d’alliages 1égers fut développée aux USA puis en URSS aux cours
des années 50 et 60 respectivement. Quand a la seconde génération, elle fut développée
durant les années70, 80. Les principaux alliages légers de cette seconde génération sont
développés par les Russes. Ils sont désignés principalement pour des applications militaires.

IIs ne sont pas utilisés dans le domaine des applications commerciales a "grande" diffusion ;

car ils présentaient une anisotropie des propri€tés mécaniques excessive ainsi qu’une ténacité
et une résistance a la corrosion sous contrainte trop faibles .Ces alliages de 1’ancienne

génération contiennent plus de2% massique de lithium.

Aujourd’hui, les fluctuations du prix du pétrole restent un sujet d’inquic¢tude, a cela
s’ajoute I'impérieuse nécessité de limiter le rejet de gaz a effet de serre. L’industrie
aéronautique et ses fournisseurs s’orientent pour ces deux raisons vers l’utilisation de
matériaux plus légers et développent une troisieme génération d’alliages d’Alumium-
Lithium. A titre d’exemple, une nouvelle version désignée par AA2295, est utilisée dans la
navette spatiale américaine (U.S. pace Shuttle Super -Light WeightTank), remplacant une
ancienne version désignée par AA2219, apportant une réduction de poids de 400kg sur
les27000kg [19].Les alliages de la nouvelle génération contiennent seulementl1% al,5%
massique de lithium et ne semblent pas souffrir des mémes limitations techniques que leurs

prédécesseurs.

Le premier alliage de la nouvelle génération est leWeldalite049 désigné par
(AA2094).Trois autres alliages de la troisieme génération sont représentés par les

nomenclatures AA2096, AA2097etAA2197. C’est derniers contiennent une petite quantité

-11 -
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de magnésium (Mg) pour améliorer la résistance a la corrosion sous contrainte et du

manganese (Mn) pour prévenir la déformation localisée [19].

Les nouveaux alliages Al-Li ont également des propriétés de fatigue améliorées. De plus
bien qu’ils sont plus chers que les alliages conventionnels, ils présentent une durée de vie
plus grande donc ils sont plus économiques. Il est démontré que L’alliage désigné par
AA2098a présente une durée de vie six fois supérieure a celui désigné par AA2024 utilisé

dans le fuselage des avions militairesUSF16 [19].

Dans le passé les alliages d’aluminium contenant du lithium ont été peu développés a
I’échelle commerciale. Ils ont ét¢ abandonné puisqu’ils présentent une anisotropie des
propriétés mécaniques, une I’¢laboration difficile et une homogénéité de Li dans le lingot
difficile a assurer. De plus ces alliages sont plus chers. La baisse de prix du pétrole est
aussi une des raisons de leur abandon. Aujourd’hui, une nouvelle technique d’addition de Li,

plus performante, donne un nouveau essor au développement des alliages d’Al-Li [20].

I1.3.1.La composition Chimique de déférents type des alliages Al-Li

La composition Chimique des alliages d’Al-Li est représentée dans le tableau I1.1 suivant :

Composition

Série Alliage Li Cu  Zr | Mg | Ag Al
Commercial | Weldate049 | 1.30 | 540 | 0.14 4 0.40 | 0.40 Bal
1441 1.90 | 2.0 | 0.09 § 0.90 - Bal

2000 2090 220 1 2.70 | 0.12 - - Bal
2091 2.00 | 2.10 | 0.10 - - Bal

2099 1.66 | 2.30 | 0.08 | 0.20 - Bal

8000 8090 245 1 54 1014 0.6 - Bal
8091 240 2.00 | 0.70 | 0.15 - Bal

Tableau I1.1: Teneur en éléments d’additions en poids [21-23,24]

-12 -
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11.3.2.Effet des éléments d’addition
% L'addition du lithium
L'addition du lithium a l'aluminium donne une réduction importante au poids. 1% du
lithium réduit la densité de 3% et augmente le module d'élasticité de 5 % (White 2008). La
résistance a la fatigue de croissance des fissures dans les alliages Al-Li est généralement
tres ¢levée [24].

X/

< L'addition du cuivre

L'addition du cuivre dans les alliages Al-Li, donne une augmentation module
d’¢lasticité. Cette augmentation du module d’élasticité s'accompagne d'une diminution de

I'énergie de rupture [25].

+ L'addition du magnésium
L'addition du magnésium diminue la solubilité du lithium et d'autres éléments dans
l'aluminium [26]. Elle favorise la précipitation de particules fines telles qu’Al3Li, Al:Zr et
AlgCu (Li, Mg) 3. De plus elle réduit la taille des grains. [27].

X/

s L'addition du zirconium

IL faut remarquer que la concentration du zirconium dans les alliages AI-Li est
toujours faible. L’augmentation de la teneur en Zr au-dessus de 0.2 % est responsable d'une
réduction majeure de la taille des grains qui influe sur la dureté [28].

La figure II.1 présente l'influence des différents ¢léments d'addition sur la densité et le

module de Young.

-13-
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Figure II.1 : Influence des différents éléments d'addition sur
a) la densité b) le module de Young [29]

I1.3.3.Propriétés mécaniques

Le tableau I1.2 résume quelques propriétés mécaniques des alliages Al-Li

Propriétés mécaniques 2090 2091 8090
Densité
2.59 2.58 2.55
(g/cm3)
Température de fusion
560-650 560-670 600-655
(°O)
Modules Elastique,
76 75 77
(GPa)
Conductivité
Thermique en 84-92.3 84 93.5
250°C (W/m-k)

Tableau I1.2 : Propriétés mécaniques des alliages d'Al-Li [22]
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I1.3.4.Séquence du Précipitation dans les alliages Al-Li

«» Précipitation

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 [30], dont I’'une a une structure proche de la phase initiale
(la matrice) et I'autre est généralement dispersée a I’intérieur de la matrice est appelée
précipité. Elle est caractérisée par une germination et une croissance.

Le processus de précipitation a partir des solutions solides sursaturées dans les alliages
métalliques fait intervenir les phénomenes de diffusion. Il y a généralement la précipitation
homogeéne ou «continue», la précipitation hétérogéne «discontinue» et la précipitation
dynamique.

% Précipitation continue

La précipitation homogéne (continue) résulte des mécanismes mettant en jeu
simultanément, tout au long de la transformation, I’ensemble des atomes concernés. Une des
caractéristiques de la transformation continue est la variation continue du parameétre de
réseau de la phase mere durant le vieillissement [31]. La précipitation continue est
caractérisée par une croissance relativement lente des cristaux individuels alors que les
cristaux de la matrice conservent leur structure avec un changement continuel de la
concentration. La précipitation est continue lorsque la saturation des cristaux mixtes

meétastables est faible.

¢ Précipitation discontinue

La précipitation discontinue représente une réaction a 1’état solide dont laquelle une
solution solide sursaturée o est remplacée par une structure cellulaire composée de lamelles
alternées o et B correspondant a la réaction oy — o + B, ou, a est la phase appauvrie en
atome de soluté et ayant le méme réseau de structure que la phase mére oy et  est la phase
précipitée riche en atome de soluté [32].

De ce fait, pratiquement toute la précipitation en milieu solide est hétérogéne. La
germination se fait toujours sur des défauts du réseau cristallin. Ils sont soient ponctuels
(lacunes), linéaires (dislocations), ou planaires (joints de grains, interfaces de précipités

existants). Alors que la précipitation homogeéne ne garde pas de trace des défauts sur
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lesquels elle a germé par opposition a la précipitation hétérogene dont les sites de

germination sont pérennes (comme les dislocations) [33].

% Précipitation dynamique

La précipitation dynamique a lieu lors de la déformation. L’influence de cet dernier est
difficile a estimer puisque d’un co6té la précipitation peut étre accélérer a cause du transport

de soluté par les dislocations et d’un autre c6té, la déformation peut déstabiliser les précipités
par cisaillement. Cependant les mécanismes de la précipitation dynamique restent encore

inconnus.

¢ Le systéme binaire Al-Li

Dans la plupart des alliages binaires Al-Li la décomposition de la solution solide donne

lieu a la formation d'une phase métastable &' et la phase stable 9.

ass — OP(Zone)— &'(A13L1) — o(AlLi) [35, 36]

+¢ Le systéme Ternaire

¢ Al-Li-Cu

Les Alliages ternaires Al-Li-Cu contenant 1,7% Li montrent un comportement similaire
a celui des alliages binaires. L'instabilité de la propriété mécanique est due a la précipitation

continue des zones GPB [37,38].

Les alliages Al-Cu-Li présentent une autre particularité a savoir une précipitation complexe
notamment avec la formation des précipités Ti(Al,CuLi).Les précipités T; ont une structure
Cristallographique hexagonale et se développent sous forme de plaquettes sur les plans

{111} de la matrice aluminium qui sont aussi les plans de glissement actifs Lee et al [39].
¢ Al-Li-Mg

Les différentes phases d'équilibre présentes dans ce systeme sont les phases hétérogénes

Aleg Ll, A13Mg2, et A112Mg17 [40-42].
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% Le systéme quaternaire Al-Li-Cu-Mg

Dans ce systeme les séquences de précipitations sont compliquées car les phases

d’équilibre dans I’alliage quaternaire AL-Li-Cu-Mg dépendent de la concentration relative

des éléments d’addition [43,44]. Le rapport en teneur de ces ¢éléments méne a la formation de

différentes précipités tels que o’ (AlsLi), 6 (AlLi), S* (ALL,CuMg), T1 (Al,CuLi), T, (Als Cu

(LiMg) 3), B (AlsZr) Le tableau II.3 résume les caractéristiques des différents précipités

formés dans ces alliages.
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Tableau I1.3 : Caractéristiques des différents précipités dans les alliages Al-Li [45]

formées

Tr
°C

=55
0

-400
520

660

sont

S(AILi),3’(ALLi), S(AL,CuMg), Ti(ALCuLi), B(Al;Zr) et T» (Als Cu(LiMg) 3). La formation

de la phase o’ (Al; Li) prend la place sur les zones de Guinier Preston (ZGP) suivant la

réaction :

o (ss) — zone (GPB) — 6’— 6

Il a été observé une co-précipitation hétérogene des phases T; (Al,CuLi), T, (Alg Cu Li),

avec (Als Li) au cours du vieillissement. Les réactions de précipitation de ces phases sont :

a (ss) = a+0’+Tr,— T,
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a (ss) — a+o’+T; —»T,

La phase T, précipite dans la matrice dans les alliages contenant 1% en masse de
magnésium [46]. Elle germe d’une facon prédominante sur les joints de grains de forte
désorientation. Sa formation méne au développement de 6’ dans les Zones de G.P et proche
des joints de grains.

La formation de la phase T, de structure hexagonale dépend du degré de sursaturation du
cuivre ou du lithium dans la solution solide, elle germe d’une fagon homogene sur les
dislocations et les joints de faibles désorientations. La phase T, trouve une importance dans
le systéme ternaire Al-Li-Cu. Pour une grande concentration du cuivre la phase T; est

obtenue par la séquence de précipitation selon la réaction suivante :

a (ss)— Zone (GP)— p—0’—T;

Dans les alliages Al-Li-Cu-Mg contenant une faible quantit¢ de Zr, d’ou le cas de
I’alliage 8090(Al-Li-Cu-Mg-Zr), deux phases peuvent co-précipiter en plus de la phase 6’
(Al; Li) observée dans 1’alliage binaire Al-Li et la phase B (Al:Zr). Ces deux phases
supplémentaires sont S (Al,CuMg) et T (Al,CuLi). La précipitation de ces deux phases est
directement liée aux concentrations relatives des trois éléments Li, Cu et Mg. Quand la teneur
en Mg augmente par rapport au Cu comme dans le cas de 1’alliage 2090 (Al-2Li-2.2Cu-1.Mg-
0.5Zr) il y a seulement la précipitation de la phase S [47].En général, des quantités de Mg
supérieures ou égales a 0.5% en poids sont nécessaires pour assurer une dominance de la

phase S dans des alliages contenant jusqu'a 2.7% Li et 1.4% Cu [48].

La Figure I1.2 montre les différentes phases d’'équilibre observées dans les alliages

d’aluminium-lithium selon leur concentration en éléments d'addition.
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Figure I1.2 : Différentes phases d’équilibre observées dans les alliages d’aluminium- lithium
vieilli a 190 °C [49].

I1.3.5.Applications

Les alliages 1égers sont utilisés comme composants ou éléments de structure dans les
cellules comme les bords avant et arricre des ailes, les panneaux d'acces, les glissiéres de
sieges des avions. En Applications militaires et spatiales ils sont utilisés dans les réservoirs
de carburant externe des avions ou encore de la navette spatiale. Les alliages d’Al-Li sont

actuellement utilisés dans des avions commerciaux en particulier les hélicoptéres [S50].
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Chapitre I11 Recristallisation des alliages superplastique

III.1.Introduction

L'énergie emmagasinée dans un matériau augmente durant la déformation plastique a
cause de l'introduction de dislocations. Le matériau se retrouve dans un état
thermodynamiquement instable. Lors d'un recuit, il a tendance a retourner dans un état plus

stable grace a l'activation de phénomenes tels que la restauration et la recristallisation [51].

+» Restauration

La restauration implique un réarrangement des dislocations en une structure moins
énergétique a savoir la formation de sous joints de grains. Le recuit apporte suffisamment
d'énergie pour mettre en mouvement les dislocations et leur permettre de s'annihiler soit par
glissement soit par montée. La Figure. III.1 illustre le processus de restauration. .
Cependant, les propriétés mécaniques du matériau ne sont que partiellement retrouvées car
les structures de dislocations ne sont pas entierement modifiées. La diminution de dureté est

modérée et la cinétique est relativement lente [S2].

Figure. II1.1 : Récapitulation des différentes étapes de la restauration [51]

a) dislocations enchevétrées b) formation de cellules c) annihilation des dislocations a

l'intérieur des cellules d) formation de sous grains e) croissance des sous grains

R/

s Recristallisation

Durant la recristallisation il y a formation d'une nouvelle structure de grains dépourvue
de dislocations (Figure.Ill.2). La germination des nouveaux grains a lieu dans les zones trés

déformées.
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d

Figure. I11.2 : Mécanisme de restauration — recristallisation [51]

a) ¢tat déformé, b) restauré, c) partiellement recristallisé, d) totalement recristallisé

La restauration et la recristallisation sont en compétition durant le recuit. Dans le cas de
matériaux a forte énergie de faute d'empilement, comme l'aluminium, les dislocations n'ont
pas suffisamment d’énergie pour ce dissocier. Elles restent donc parfaitement stables et
gardent une grande mobilité, ce qui leur permet de s'annihiler facilement. Ce type de
matériaux va donc privilégier la restauration. Néanmoins, la recristallisation est favorisée par
l'augmentation de la température et de la vitesse de déformation. Ce qui correspond soit a la

recristallisation statique soit a la recristallisation dynamique

II1.2.Recristallisation statique

La recristallisation statique peut étre continue ou discontinue. La recristallisation continue
met en jeu des joints de grains fortement désorientés, sans germination de nouveaux grains
[51,52].
A partir d'une certaine déformation, on peut localement atteindre une densité critique de
dislocations qui permet I’apparition de nouveaux grains dépourvus de dislocations. Ces
grains vont ensuite croitre en consommant toute l'ancienne structure et la microstructure
résultante contiendra trés peu de dislocations.

La germination et la croissance de nouveaux grains peuvent étre induites par la présence

suffisante de particules secondaires dures telles que les intermétalliques (Figure. I11.3).
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Figure. I1L.3 : Répartition des phénomenes de restauration et recristallisation en

fonction de la déformation et de la répartition des particules [51]

II1.3.Recristallisation dynamiques

Durant les premiers stades de déformation, le nombre de dislocations s’accroit ce qui,
d’une part augmente la contrainte et d’autre part entraine la croissance de la force motrice de
la restauration. Pendant cette période, une structure d'un sous grains se développe. A partir
d’une certaine déformation, la création de dislocations par déformation et 1'élimination de ces
derniéres par restauration s'égalisent, on est en équilibre dynamique (Figure. I11.4). Des joints
faiblement désorientés sont formés comme en restauration. Cependant, la contrainte
appliquée ajoute une pression qui stimule le mouvement des joints faiblement désorientés et
donc deux joints opposés vont essayer de croitre dans une direction opposée, ce qui permet de
conserver une forme equiaxe durant la déformation.

Comme pour la recristallisation statique, la recristallisation dynamique peut étre Continue ou
discontinue.

Lors de la recristallisation dynamique continue, la désorientation des sous joints
augmente progressivement par l'absorption en continu des dislocations introduites par la
déformation plastique [53].

Une déformation critique est nécessaire pour initier la recristallisation dynamique. De
nouveaux grains germent au niveau des anciens joints de grains formant un collier. Si la

différence de taille entre les grains initiaux et les grains issus de la recristallisation est
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importante alors plusieurs couches peuvent se développer jusqu'a un complet envahissement
de l'ancienne microstructure (Figure. I11.4). Contrairement a la recristallisation statique, lors
de la recristallisation dynamique la densit¢ de dislocations augmente dans les nouveaux

grains car le matériau continu a se déformer.

Figure. I11.4 : Evolution de la microstructure durant une recristallisation dynamique [51]
a et b) formation de germes au niveau des joints de grains
C et d) multiplication des couches de sous grains jusqu'a totale recristallisation

e) croissance des sous grains

La courbe contrainte-déformation durant une recristallisation dynamique peut étre
caractérisée soit par un seul large pic soit par un ensemble de petits pics (Figure IIL.5). Cela
dépend de la cinétique de recristallisation [54] (Figure. II1.5). Pour de faibles contraintes de
Zener, le matériau recristallise complétement avant de subir un nouveau cycle de
recristallisation d'ou la présence d’oscillations pour chaque cycle. Dans ce cas, on note une
croissance des grains. Pour de fortes contraintes, un nouveau cycle de recristallisation
commence alors que le premier n'est pas terming, le matériau est continuellement dans un état

de recristallisation partielle aprés le premier pic d'ou la formation d'un plateau.
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Figure. IIL5 : Effet de la température sur la courbe contrainte-déformation [51]

I11.4.Role des particules secondaires sur la recristallisation

Au niveau des particules, une forte densit¢ de dislocations et un large gradient

d'orientations peuvent exister, ce qui favorise la recristallisation. La germination stimulée par

particules est associée a la rotation de la structure granulaire dans le cas de particules

mesurant plus de 100nm, ou a des zones déformées autour de petites particules lors de faibles

déformations (Figure. I11.6). La recristallisation germe au niveau d'un sous grain contenu

dans la zone déformée qui va croitre jusqu'a compléte consommation de cette zone [55,56].

{a)

|

(b)

[ ]

(c)

(d)

Figure. I11.6: Schémas de la relaxation plastique a) non déformé b) non relaxé c) relaxation
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Si les particules ont une taille inférieure a 100nm, la germination et la croissance de

nouveaux grains sont ralenties par la force de Zener. La méme remarque est faite pour les

alliages a solution solide, ou ce sont les atomes de soluté qui ancrent les joints [56].

A partir de l'expression de la force de freinage par unité d'aire (équation III.1) et celle de

I'énergie motrice de migration des joints (équation III.2), on peut calculer une taille critique

correspondant a la taille maximale que peut atteindre le grain (équation III1.3). Dans ce cas, la

force de Zener est égale a la force motrice.

3y

FZener -
r

Avec r : le rayon des particules
F : la fraction volumique des particules

v : I'énergie du joint par unité de surface

S
m

R
Avec R : le rayon de courbure du joint

II.1

I11.2

Si I'on considére que le rayon de courbure du joint est proche du diamétre du grain final, la

taille critique d. est déterminée par 1'équation II1.3.

_4r
de=3%
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Chapitre 1V Vieillissement des alliages superplastiques

IV.1.Définition

Les traitements thermiques ont pour but de modifier la nature et la répartition des
constituants d’un matériau. Selon le domaine d’application du matériau les traitements
peuvent améliorer ou détériorer les propriétés mécaniques de ce dernier. En général, les
traitements thermiques en métallurgie sont : la trempe, le revenu, le recuit et le vieillissement
[S7]. L'usure est une perte de matiére d'origine mécanique, consécutive au mouvement relatif de
deux surfaces solides en contact. L'évolution des propriétés mécaniques d'un métal écroui
soumis a une température supérieure ou égale a environ 0.5 Ty par restauration ou

recristallisation constitue un exemple typique de vieillissement thermique [57].

11 existe déférentes type du vieillissement :

IV.1.1.Vieillissement naturel

Les alliages traités thermiquement voient leurs propriétés changées une fois revenus a
la température ambiante apres leur traitement thermique. Ceci est appelé vieillissement
naturel. Le taux de vieillissement change selon le type d’alliage et également dans un
type d’alliage, de sorte que le vieillissement naturel est stable pouvant durer de quelques

jours jusqu’a plusieurs années.

IV.1.2.Vieillissement artificiel

Il consiste en un chauffage a une température au-dessus de la température ambiante, et un
maintien pendant une durée fixée selon les objectifs désirés et la nature du matériau
traité. La précipitation s’accélere et la dureté augmente par comparaison au vieillissement

naturel.
IV.2.Influence du vieillissement sur les propriétés mécaniques des alliages

superplastiques

Des travaux récents ont étudié I’effet du vieillissement aussi bien naturel qu’artificiel sur
la dureté ainsi que sur la ductilité des alliages d’aluminium [58]. Il s’agit des alliages Al-Li-
Cu-Mg-Zr (8000), Al-Li-Zr et Al-Cu-Mg-Zr (2000). La figure IV.1 montre 1’évolution de la

dureté en fonction du temps de vieillissement (vieillissement naturel). On remarque qu’il y a
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pratiquement pas d’effet sur [’alliage Al-Li-Zr. Cependant on observe un effet remarquable
sur ’alliage quaternaire de la nuance 8091 par rapport a celui de la nuance 8090. Ce
comportement a été attribué a I’apparition de la phase S dans 1’alliage 8091 et la croissance
de la phase o' dans I’alliage 8090 due a la forte interaction entre le lithium et les Lacunes.

L'énergie libre au lithium-lacune plus élevé de 1'énergie de liaison.

- 8091-Tk
Dureté 2

Al-Cu-Mg-T3
—————— 8091-T3

Al-Cu-Mg-Tt

8090-Th

8090~713

Al-Li=Zr=T3/ T4

0 100 250 500 1000 1500

Temps du vieillissement naturel (h)
Figure IV. 1 : L'effet du vieillissement naturel sur les alliages 8090, 8091, Al-2.5%Li-
0.12%Zr and A1-1.2%Cu -0.7XMg-0.12XZr dans les conditions
T3 Traction, T4 laminage [58]

De plus I’influence du vieillissement naturel suivi d’un vieillissement artificiel sur la

ductilité a été effectuée sur ’alliage de la nuance 8090. Ils observent que le temps du

vieillissement artificiel joue un rdle important sur la ductilité du matériau (Figure. IV.2).
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Figure. IV.2 : Effet du vieillissement naturel suivi artificiel sur la ductilité des alliages non
recristallisé Al- 8090. [60]

IV.3.L'effet du vieillissement sur le processus du précipitation des alliages
Al-Li
% Précipitation des phases o' (AI3Li) et o (AlLi) dans les alliages quaternaires Al-
Li-Cu-Mg

La phase métastable &' (Al;Li) est présente dans les alliages Al-Li dés les premiers stades
de la trempe ou au début de vieillissement. Elle apparait sur les joints de grains d'une fagon
hétérogene ou d'une fagon homogene dans la matrice o, tant que le cuivre et magnésium
n'ont pas d'influence sur la précipitation de cette phase [61]. La Germination et croissance
de la phase o' dans les alliages Al-Li-Cu-Mg au cours du vieillissement ont été étudiées par
plusieurs auteurs par microscopie électronique a transmission (MET) [62,63]. La cinétique de
croissance de ces particules obéit a la relation o t[64].

Ce processus et gouverné par la loi cinétique en t'* de Lifshitz-Slyosov-Wagner (L.S.W)
donnée par Poduri et Chen [65].

-3 —3
ro—1p =Kt

Ty &tT, sont respectivement, le rayon moyen de la particule ou commence la croissance, et le

rayon de la particule aprés un temps (t) de vieillissement qui évolue avec la durée du

-30 -



Chapitre 1V Vieillissement des alliages superplastiques

3" par diffusion a grande distance du soluté, et K, est le taux constant de

traitement en t
coalescence. Apres le vieillissement a 190°C d'un alliage Al-2,3%Li-1,22%Cu-0,5%Mg-
0,12%Zr [60] la taille de &' est d'environ 28 nm apres 5 heures (Figure. IV.3 (a)), augmente
pour atteindre 40 nm apres 20 h et 70 nm environ aprés 80 h de vieillissement. Pour I'alliage
Al-3%Li-2%Mg-1,5%Cu-0,12%Zr, la taille de ces précipités a des durées courtes est
d'environ 10 nm, augmente lentement, par rapport a 1'état précédent, jusqu'a l'obtention d'une
valeur d'environ 30 nm a partir de 60 h.

Le vieillissement a 170°C donne presque les mémes valeurs de la taille de ¢'. Pour ces deux
alliages, elle augmente 1égerement avec le temps de vieillissement a partir d'une valeur de 5
nm jusqu'a 20 nm. Ces résultats sont en bon accord avec les résultats obtenus par Starink et
Gregson (Figure. IV.3 (b)) [66] qui montrent qu'une quantité considérable de la phase 6' se
forme avec un diamétre d'environ 4 nm dans l'alliage Al-2,34%Li-1,25%Cu-1,04%Mg-

0,11%Zr trempé. Ensuite, le diametre augmente avec le temps de vieillissement.

30
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JPmE — ®
E |3.0%Lis 170°C 25
£ . 180°C | =
° £
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Figure. IV.3: Croissance du précipité o' dans les alliages :
(a) Al-3%Li-2%Mg-1,5%Cu-12%Zr et Al-2,3%Li-1,22%Cu-0,5%Mg-
0,12%Zr
Vieillis a 170°C eta 190°C [65]
(b) un alliage 8090 vieilli a 170°C [66].

La Figure. IV.4 montre I'évolution du rayon moyen des particules &' en fonction du temps.
Cette variation est linéaire et passe par l'origine. Ces résultats supposent que le rayon de pré-

croissance est négligeable. La valeur de la pente (K) obtenue
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est 2,05.10% cm’ /s. Elle dépend de la quantité du lithium et par conséquent de la fraction

volumique de ces précipités &' [61].

T=180°C

| 1 | ]
o 20 40 B0 80 100

temps (h)
Figure. IV.4: Variation du rayon moyen des particules en fonction du temps de

vieillissement [61].

La valeur du coefficient de diffusion D du lithium pour l'alliage quaternaire est 1,74.107
cm’ /s, calculée en supposant que la croissance des particules &' dans le systéme Al-Li-Cu-
Mg (Zr) n'est pas considérablement affectée par la présence des deux ¢léments cuivre et
magnésium [61].

D'autres travaux montrent qu'aprés un vieillissement de 12 h a 190°C d'un alliage Al-Li -
Cu-Mg de type 8090, le diamétre des précipités &' est évalué a 200 A [67]. Ce traitement
correspond au maximum de durcissement de l'alliage. Pour un état sur-vieilli (18 heures a
210°C), le diamétre a été estimé a 500 A.

Pérez-Landazabal et al. [63] ont étudié¢ 1'évolution du rayon de la phase o' a 160°C,
180°C et 200°C pendant des temps de vieillissement différents par la méthode de diffraction
des rayons X (Figure. IV.5.a) et par microscopie €lectronique a transmission MET (Figure.

IV.5.b). Les résultats obtenus par les deux méthodes semblent étre en bon accord.
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Figure. IV.5: Variation du rayon moyen des précipités 6' en fonction du
temps de vieillissement d'un alliage 8090
(a) par diffraction des rayons X.
(b) et par MET (b) [57].

% Précipitation des phases S dans les alliages quaternaires Al-Li-Cu-Mg

Certains travaux signalent que dans les alliages quaternaires la densité des défauts de trempe
(dislocations) est faible [62]. Ce qui entrainet une précipitation quasi-homogéne de la phase
S'/S. Ces résultats sont en accord avec ceux reportés par Gregson et al. [61]. Le rayon effectif
R. d'une particule précipitée S'/S dans un systéme quaternaire Al-Cu-Mg, selon Wagner [69],
est donné par la relation suivante :

Re= Eﬁ

dA

Ou V : volume moyen occupé par la particule, A : aire pour un traitement donné.
La Figure. IV.6 montre la variation de (2dV/dA)°® en fonction du temps de vieillissement a
190°C. 1l est bien clair que la variation est linéaire jusqu'a 48 h de vieillissement ou la valeur
de la pente K est de 1,40.10% selon la théorie de Wagner. Aprés ce temps, le taux de

coalescence est réduit.
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Figure. IV.6 : Variation de (2dV/dA)* en fonction du temps de vieillissement & 190°C
(étude de la coalescence des lattes S'/S) [62].

La Figure. IV.7 représente la fraction volumique de phase S' présente dans deux alliages
vieillis a 170°C. On observe que cette fraction augmente avec le temps de vieillissement puis

prend une valeur constante.
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Figure. IV.7 : Fraction volumique de la phase S' présente dans les deux alliages vieillis a 170°C [63]
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Chapitre V Méthodes Expérimentales

V.1.Matériau étudié

Le matériau étudié appartient a la nuance 8090 de la série 8000. Sa composition chimique

en pourcentage massique (% en poids) est donnée dans le Tableau V.1.

Aluminium Lithium Cuivre Magnésium Zirconium

bal 2.5 1.2 0.6 0.1

Tableau. V.1 : Composition chimique de l'alliage étudié.
¢La nuance utilisée a subit un traitement thermomécanique représenté trés Schématiquement

sur la Figure V.1

Recristallisation
500 L Mise en solution
Long Vieillissement
g
% L
[~
-
|—
<
<
w
[~ %
E |
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|—
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Trempe
Déformation a chaud
0
TEMPS (h)

Figure V.1 : Illustrations des différents traitements thermomeécaniques de 1’alliage utilisé.
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Les échantillons fournis sous forme de tole d’épaisseur 2mm, ont subit un vieillissement
naturel & température ambiante pendent 2 ans (24 mois), avant de subir un vieillissement

artificiel (traitements thermiques).

V.2.Traitements thermiques effectués

Les traitements thermiques de tous les échantillons ont été effectués dans un four
du type (NABERTHERM), dans un intervalle de température pris entre 300°C et 500 °C
pour des temps pris entre 1h30min et 3h respectivement. Ils sont reportés dans le Tableau

V.2.

Température Temps (h, min)
°C)
300 1h30 2h 2h30 3h
400 1h30 2h 2h30 3h
500 1h30 2h 2h30 3h

Tableau V. 2 : Températures et temps de vieillissement appliqués.

V.3.Echantillonnage

Pour I’étude métallographique, 1I’observation en microscope optique ou électronique
nécessite une bonne préparation de la surface. Les échantillons traités ont subit un polissage

ensuite une attaque chimique.

+» Polissage des échantillons

Les échantillons ont subit un polissage mécanique en utilisant des papiers émeri de

granulométrie croissante 800, 1000 et 1200, suivi d’ un polissage de finition avec une pate

diamanté allant de 6 um a % um . Les échantillons sont ensuite lavés a I’eau et séchés a

I’air comprimé apres chaque polissage.
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« Attaque chimique

Pour révéler la structure des échantillons en microscope optique ou ¢électronique,
nous

Nous avons utilis€ un réactif appelé réactif de Keller de composition chimique suivante:

-Acide fluorhydrique (HF) : 30%
-Acide chlorhydrique  (HCI): 1%
-Acide nitrique (NHO:3) : 1.5%
-Eau distillée (H20) : 67.5%

V.4.Techniques expérimentales utilisées

V.4.1.Diffraction des rayons X

Les rayons X sont des radiations ¢lectromagnétiques de nature ondulatoire. Ils
résultent du choc d'¢lectrons rapides contre une cible métallique appelée anticathode.
Seulement 1% de 1'énergie est transformée en énergie de radiation X, le reste donne naissance
a une grande quantité de chaleur. Lorsqu'un faisceau de rayons X tombe sur la matiére, une
partie de 1'énergie est absorbée et I'autre est soit transmise ou diffusée.

La matiére va émettre un rayonnement de méme longueur d'onde que le rayonnement
incident

mais dans des directions différentes de celle du faisceau initial. Chaque atome va étre
la source d'un rayonnement diffusé et l'onde observée dans une direction donnée sera
la résultante de la superposition des ondes provenant de chaque atome. L'intensité des
ondes élémentaires émises par chaque atome est trés faible. Pour qu'elle soit suffisante, il

faut que les ondes diffusées par les atomes d'un méme cristal soient en concordance de phase.

¢ Production des rayons X

Une tension de plusieurs kilovolts est appliquée entre un filament chauffé et une anode en
cuivre pour arracher des électrons et les projeter sur l'anode. Le ralentissement de ces

particules dans le cuivre va produire un spectre de rayonnement X par émission de photons

-38 -



Chapitre V Méthodes Expérimentales

de désexcitation de ce matériau. Un monochromateur permet ensuite de sélectionner une
plage d'énergie. Les raies utilisées sont les raies les plus énergétiques Kq; et Kq» du Cuivre,
correspondant aux énergies 8,049 et 8,018 keV respectivement de longueur d'onde A de 1,54

A. Ce monochromateur, ainsi qu'un systéme de fentes d'ouvertures, permettent de focaliser le

faisceau sur 1 échantillon.

% Loi de Bragg

On place un cristal sur le trajet d'un faisceau de rayons X paralleles et
monochromatique. Les rayons X diffuses dans toutes les directions de I'espace par les atomes
du cristal doivent parcourir des chemins égaux ou qui différent d'un nombre entier de

longueurs d'onde (Figure V.2).

dh!-cl I

Figure V.2 : Famille de plans cristallins en condition de Bragg.

D'autre part, ces rayons ne sont en phase que pour 6= nl. Bragg a ainsi montré que pour que
l'intensité réfléchie soit maximum, les rayons X incidents doivent rencontrer le plan
réticulaire sous 'angle 0.

Les conditions nécessaires a cette interférence constructive sont données par la loi de Bragg:

-39.-



Chapitre V Méthodes Expérimentales

2dpg SInO =nA V.1
n : Ordre de la diffraction,
A : Longueur d’onde du faisceau de rayons X,
d 4: Distance réticulaire,

0 : Angle d’incidence des rayons X.

« Intensité de raies de diffraction

Les positions et intensité des raies de diffraction de la plupart des matériaux connus ont
été étudiés et sont répertoriés dans des bases de données. La comparaison d’un
difractogrammes expérimentales avec ces données permet de retrouver la nature de chaque

phase constitutive de 1’échantillon.

s Conditions des mesures

L’enregistrement des spectres de diffraction a été effectué¢ a I’aide du diffractomeétre
automatis¢ Siemens de type D8-Advance (Figure V.3) opérant en géométric Bragg-

Brantano, suivant les conditions suivantes :

» la source des rayons X est produite par une anticathode de cuivre CuK, de
longueur d’onde Acuke =1.5418A et qui est séparé a 1’aide d’un
monochromateur au Germanium, alimentée par un générateur tension — courant
de 35kV-20mA ;

» L’¢chantillon est placé sur une téte goniométrique ;

» Les spectres de DRX des échantillons ont été enregistrés pour 26 compris entre
20° a 120° avec un pat de 0.02° ;

» L’identification des raies de diffraction présentes dans les spectres de DRX

est effectuée en utilisant les fiches ASTM 2001.
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Figure V.3 : Le diffractométre de type Siemens D8 ADANCE

V.4.2.Analyse calorimétrique différentielle (DSC)

Les alliages métalliques subissent des transformations de phases par absorption ou
émission d’énergie lorsqu’ils sont soumit a des traitements thermiques.
La technique de DSC représente un moyen qualitatif et quantitatif rapide pour la
caractérisation des précipités en ce qui concerne en particulier la cinétique de processus de
précipitation.
L’analyse calorimétrique différentielle mesure la différence du flux thermique entre
I’échantillon et I’échantillon de référence en fonction de la température ou du temps au
cours d’un cycle thermique programmeé. Elle permet la détection de trés faible flux de chaleur
de réaction.
Les thermogramme de DSC présentent des pics exothermiques situés au-dessus de la ligne
de base associ¢ a des réactions de précipitation qui dégage de la chaleur, et des

pics
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endothermiques situés au-dessous de la ligne de base associés a des réactions de

dissolution qui absorbe de la chaleur (Figure V.4).

L’aire formée par le pic et la ligne de base du thermo gramme est donnée par la relation :

AH = [C,dt V.2

AH : la variation de 1'enthalpie libre de formation

Cp: la capacité calorifique a pression constante

Endo

' Tm

temperatiure ———==

Figure V.4 : Courbe de DSC

Les essais calorimétriques sont réalisés sur les échantillons traités par un analyseur
SETARAM, désigné par DSC 92, équipé d’un programme de traitement des données, d’une
cellule de mesure et d’un traceur (Figure V.5). L’essai de DSC est mené dans un intervalle
de température prise entre la température ambiante et 550 °C avec une vitesse de chauffage
5°C/min et un temps de maintien de Smin. Celui-ci est suivi d’un refroidissement jusqu’a
I’ambiante avec la méme vitesse de Chauffage et sous ’aire.

Les courbes obtenues sont enregistrées lors du chauffage.
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Figure V.5 : Appareil d'Analyse Calorimétrique différentielle (DSC) utilisé

V.4.3.Microscopie Optique

L’observation des échantillons, ayant ou non subit des traitements thermiques, a été
effectué¢ a ’aide d’un microscope optique a grand champ 1000 du type (ZEISS) (Figure
V.6). Celui-ci est équipé d’'une caméra photographique qui permettant la visualisation

des images correspondantes aux différents grossissements choisis.
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Figure V.6: microscope optique (ZEISS) piloté par un microordinateur

V.4.4. Microscope électronique a balayage (M.E.B)

Le Microscope ¢€lectronique a balayage (TESCAN) est utilisé principalement pour
analyser la topographie de la surface d'un matériau étudié, ainsi que I'observation des
déférentes phases présentes dans l'alliage.

Par rapport au Microscope Optique, celui-ci est caractérisé surtout par sa résolution élevée
et sa profondeur de champ importante. Il est équipé du systtme EDX (Energie
dispersive X) permettant de faire une étude qualitative et quantitative des différentes
phases Intermétalliques observées.

Le fonctionnement du microscope ¢€lectronique a balayage (MEB) est basé sur I’analyse de
radiations émises par un matériau soumis a un bombardement électronique. Un faisceau
d’¢lectrons trés fins (5 a 20 nm de diameétre) possédant une énergie de quelques keV a 50
KeV, est générée par un canon a électrons balayant la surface de 1’échantillon grace a un

systeme de déflecteurs. Les ¢électrons du faisceau vont perdre leur énergie par collisions
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multiples avec les atomes du matériau générant ainsi de nombreuses radiations. Celles-ci
sont captées par un détecteur spécifique. Une image de 1’échantillon est reconstituée a partir
du signal du détecteur.

L’échantillon est placé dans la chambre du microscope sous vide, afin d’éviter I’oxydation
¢éventuelle du substrat et surtout la déviation des électrons par les molécules d’air. Un
faisceau d’¢lectrons est généré par un canon a électrons (filament de Tungsténe chauff¢)
puis focalis¢ et dévié par différentes bobines électromagnétiques appelées lentilles
¢lectromagnétiques de manicre a balayer toute une surface de 1’échantillon a étudier. Ces
¢lectrons projetés vont interagir avec les atomes de 1’échantillon sur une profondeur
pouvant atteindre plusieurs micrometres a 1’intérieur d’une zone appelé poire d’interaction
en raison de sa forme .Ces différents types d’interactions définissent les différents modes

d’imagerie (Figure V.7.).

Figure V.7: microscope électronique a balayage (MEB) TESCAN
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V.4.5 .Essais de microdureté

Plusieurs types d’essais sont couramment utilisés, leur principe est le méme ils ne
différent que par la forme de pénétrateur utilisé. Il y a 1’essai Brinell, I’essai Rockwell,

I’essai Shore et 1’essai Vickers.

¢ Essai Vickers

Le pénétrateur est en diamant ayant une forme pyramidale de base carré et d’angle au
sommet entre faces opposées égal a 136°.
L’empreinte est une pyramide en creux de diagonale moyenne d (mm). C’est la moyenne
des deux diagonales du carré de base, mesuré a I’aide d’un appareil optique approprié (Figure
V.8) La charge d’essai F (N) est choisie dans une gamme normalisée. La microdureté est
donnée par le rapport de F (en kg force a I'origine) a la surface latérale de 1’empreinte

pyramidale.

¢ Essais de microdureté

La mesure de la dureté de l'alliage Al-Li nécessite des essais sous tres faible charge, dont
la profondeur d’empreinte ne dépasse pas 1/10 de I’épaisseur du matériau testé a cause de
I’épaisseur relativement faible des couches déposées. Elle s’effectue sous une charge de
quelques grammes a quelques centaines de grammes (figureV. 8).

La microduromeétre utilis€ comporte une colonne de microscope optique en réflexion,
qui permet de viser la zone souhaitée sur un échantillon poli; le pénétrateur Vickers
est ensuite placé dans I’axe optique pour effectuer 1’assai, puis le microscope permet de
mesurer
Les diagonales de I’empreinte (de quelques microns a quelque dizaines de microns (Figure

V.9).
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Figure V.8: Empreinte de 1'essai de la microdureté.

Les valeurs de la microdureté sont déterminées par la formule suivante :

H= 1854.4 P?/d; d; (mm?) V.3

Hv (Kg/mm?2) : La microdureté.
P: La charge appliquée (gf) et d:1a longueur moyenne des diagonales de l'empreinte (L m).

Les mesures de la microdureté sont effectuées avec un microduromeétre semi-
automatique de type ZWICK a pénétration Vickers (FigureV.9), avec une charge choisie de

200g. Chaque mesure est une valeur moyenne de six mesures.

Figure V.9 : Microduromeétre utilisé de type ZWICK piloté par un microordinateur
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Chapitre VI Résultats

VI.1.L’étude de la structure et de la précipitation par Rayons X

VI1.1.1.Etat brut

Les diagrammes de diffraction des rayons X (DRX) de l'alliage étudié a I'état brut sont
représentés dans les Figures VI.1 et VI.2. Les pics présents correspondent a la structure
c.f.c. de la matrice a-aluminium. L'intensité reportée est une intensité relative. Les résultats
obtenus par DRX d'échantillon a 1'état brut montrent que le pic le plus intense n'est pas le pic
(111) de l'aluminium pur d'aprés les fichiers ASTM, mais c'est le pic a (220). Ce qui
suggere l'existence d'une orientation privilégiée, car les alliages sont des tdles qui ont été
laminées durant le procédé de fabrication. La présence des pics supplémentaires qui ont été

identifiés correspondent a ceux des phases suivantes : B (Al;Zr), 6 (Al,Cu).

VI1.1.2.Etats vieillis

Les spectres de diffraction des rayons X obtenus pour les échantillons ayant subits des
vieillissements a des températures prise entre 300°C et 500°C pour des temps de maintien
entre 1h30min et 3h avec des pas de 30 minutes sont représentés dans les Figures V1.3, VI.4et

VL5 respectivement.

Les Figures VIL.3 (a, b, ¢, d) montrent les diagrammes des RX concernant les échantillons

vieillis a 300°C pour différents temps.

L’échantillon vieilli a 300°C pendant 1h30min (Figure VI.3.a) montre les méme
orientations que celle obtenue pour I’échantillon de référence (brut) .L’orientation reste o
(220) comme une raie intense avec 1’observation des mémes phases sauf qu’il y a disparition

des pics des phases  (314) et 6 (523).

Il faut noter que I’orientation préférentielle passe de a (220) a a (311) pour 1’échantillon
vieilli a 300°C pendant 2h (Figure VI.3.b). De plus, il y a apparition du pic de la phase 6
(600) et disparition de 1’orientation 0 (424).

Dans la figure VI.3 .c on retrouve la méme orientation préférentielle de la matrice o
(311).que celle obtenue pour un temps de maintien inferieur .seulement ont note 1’apparition

d’autres orientations supplémentaires de la phase 6 (Al, Cu), 0 (523) et 0 (424).
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Cependant le vieillissement effectué¢ a 300°C pendant 3h montre qu’il y a en retour vers
I’orientation dominante observée pour les échantillons brut et vieilli a la méme température
pendant seulement 1h30mi. Il faut remarquer 1’apparition du pic de la phase S (131) en plus

de la phase B (220).

Le spectre de diffraction des rayons X obtenu dans le cas de 1’échantillon recuit a 300
°C en 2h et 2h30min montre que 1’orientation dominante est a (311) avec une intensité
relativement basse par rapport a celle observé a 300°C pendant un temps de maintien de 2h

avec apparition de I’orientation supplémentaire o (111) et o (200) de faible intensité.

Les figures VI.4 (a, b, c, d) montrent des spectres de rayons X obtenus pour les
échantillons vieilli a 400°C entre 1h30min et 3 h. On remarque que [ orientation
préférentielle a (220) est observée pour les temps 1 h 30 min et 3h (figure VIL.4. a, d) en
passant par 1’orientation a (311) pour les temps de vieillissement 2 h et 2 h 30 min (figure

VII4 b, ¢).

L'intensité des orientations a (220) et o (311) augmente pour 400 °C, alors qu'elle est
plus élevée a 400°C1h30min pour (220) et a 400°C 2h pour a (311) par rapport a celle
obtenue a 400°C pendant 3h et 2h30min respectivement. Nous constatons que la composante

de la structure observée dans les échantillons est la méme dans les échantillons traités a

300°C.

Les pics supplémentaires correspondent a différentes phases observées. .On note la
présence des orientations des phases présente dans tous les échantillons alors que la phase 0
disparait seulement dans [’échantillon vieilli a 400°C pendant 2h (figure VII .a.b). On
observe D’apparition d’un pic de la phase S (Al,CuMg) d’orientation S (132) pour les

vieillessements a 400°C pendant 2h30min et 3h respectivement.

Les diagrammes de diffraction obtenues pour les échantillons vieillis a 500°C entre

1h30min et 3h sont représentés sur les Figures VIL5 (a, b, ¢, d).
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Dans la Figure VII.5.a (500°C, 1h30min) on observe un seule pic correspondant a la
matrice il s’agit de I’orientation a(220) que 1’on retrouve également pour 1’échantillon vieilli
a 500°C pendant 3h (Figure VIIL.5.d). De plus on observe uniquement la présence de la phase
B (314) dans les deux cas.

Les spectres des rayons X obtenues dans les échantillons vieilli a 500°C pendant 2h,
2h30min et 3h sont représentés dans les Figures VII.5.a, c, d, ¢ respectivement. Celles-ci
montrent que [’orientation dominante est a (220). Cependant il y a un changement
d’orientation pour le vieillissement correspondant a 500°C effectu¢ a 1h30 ou I’orientation
observée est a (311). Il y a donc un changement d’orientation par rapport au temps de
vieillissement précédent. Néanmoins, Leurs intensités sont supérieures. Globalement la

structure reste inchangée .par rapport aux précédentes.

I1 faut noter I’apparition de 1’orientation a (420) a 400°C observée uniquement dans

I’échantillon vieilli a 3h.De plus, il y a apparition des phases S(132) et 6(523) et 6(424).

Généralement on note la présence des phases P (Al; Zr), 6(Al,Cu) et la phase S
(Al,Cu Mg). En 400°C et 500°C. On observe l'apparition des phases similaires a celles
obtenues a précédente sauf leurs intensités sont supérieures.

Il ressort clairement que la phase 0 est bien présente dans presque tous les échantillons Leurs
intensités relatives varient étroitement avec la température. Il faut noter que la phase &’ (Als

Li) présente des orientations identiques a celle de la matrice a.
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Figure. V1.2 : Spectres de diffraction des rayons X de 1’état initial

b) Zoom sur le plan a (220)
c¢) zoom sur les plans a (220) et p (220)
d) zoom sur les plans a (420) et 0 (424)

e) zoom sur les plans 0 (523) et a (331)
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Figure. VI. 3:Spectres de diffraction des rayons X des échantillons Vieillis a 300 °C
pendant 1 h 30 min et 3h (a, b, ¢, d, respectivement)
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VI1.2.Micro dureté — HV

La Figure V1.6 représentent la variation de la microdureté Hv en fonction de la
température pour les différentes durées de vieillissement (1h30 minutes, 2h, 2h30min, 3h).
D'apres ces résultats, on remarque que la valeur de microdureté de 1'échantillon a I'état brut

est plus grande que celle a 300 °C;400 °C et 500 °C entre 2 h et 3 h.

On remarque aussi que la valeur de microdureté des échantillons obtenue pendant différentes
températures de maintien (300 °C, 400 °C et 500 °C) reste relativement constante Par contre
a 500 °C on observe une augmentation relativement prononcée pour des temps de

vieillissements de 1h30min et 2h30min.

Néanmoins on observe une augmentation remarquable de la microdureté uniquement pour le

traitement thermique effectué a 300°C pendant 2h.

130

125 t=1h30min

120__ t=2h .

1151 | 3 ?
110 4

0 100 200 300 400 500
Température®C

Figure. V1.6 : Variation de la microdureté en fonction de la température
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IV.3.Résultats de I'analyse calorimétrique différentielle (DSC)

Les transformations structurales des échantillons homogénéisés, et trempés a 1’eau ont
¢été suivies par la DSC lors du chauffage a partir de la température ambiante jusqu’a 500°C

en utilisant une vitesse de chauffage constante de 5°/min.

< Etat Brut

Le thermogramme de la Figure V1.7 montre quatres pics exothermiques et trois autres
endothermiques, indiquant les séquences de précipitation et de dissolution de différentes
phases. Les pics exothermiques sont situés aux températures: 94°C, 178, 368°C, 465°C. Le
premier pic exothermique est associ¢ a la formation de la zone GPB. Suivie de deuxieéme pic
correspond la précipitation ¢' (Al;L1), alors quet le troisiéme pic correspond a la précipitation
de la phase 0 (Al,Cu) Le dernier pic exothermique est dii a la précipitation de la phase B
(Al3Zr). Un pic endothermique qui apparait a la température 424 °C correspond a la

dissolution de la phase 0.

0,8

| Frcom] =R

0,6

0,4

02- 94(GPB) 178(%) 424(6)

dQ/dT(mw)

0,0 +

-0,2

-0,4

0,6 4

T T T T T T T T
100 200 300 400 500
Température (°C)

Figure V1.7: Courbes d'analyse calorimétrique différentielle de 1'échantillon de I'état brut
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s FEtat vieillis

Pour 1'é¢tat vieillis, les différentes réactions des courbes DSC sont présentées dans les

figures V1.8 (a, b)

+ Cas des échantillons vieillis a 500°C

Apres un vieillissement de 2h a 500°C on observe trois pics exothermiques et un pic
endothermique de faible intensité. Les pics exothermiques sont situés aux températures:
192°C, 319°C, 473°C sont associés a la précipitation des phases & ', S et B. Le pic
endothermique situé¢ a 221°C correspond la dissolution de la phase &'. Apres 3h de
vieillissement a la méme température, on observe un pic exothermique situé a la température
184 °C représente la formation de la phase 8' et un pic endothermique a 223°C correspond

a la dissolution de la phase 9'.

25
500°C 2h a e
2,0 -1 192(6') 319(S)
B
E 15
—
= 221(8")
=4
T 10-
0,5
0,0
100 | 200 | 300 | 400 | 500
Température (°C)
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Figure V1.8: Courbes d'analyse calorimétrique différentielle des échantillons vieillis a 500°C

VI1.4.Etude métallographique et microscopique

VI1.4.1. Microscopie optique et Microscope électronique a balayage
% Etat brut
L’observation métallographique de I’échantillon de 1'état brut (vieillissement naturel)
est représentée dans la Figure VI.9. Celle-ci montre qu'ill y a une distribution qua-

uniforme des fines particules ayant une taille moyenne d’environ 1um.
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Etat brut

Figure. VI.9 : Morphologie, distribution et densité des particules de I'échantillon de 1' Etat
brut en

a) microscope optique

b) microscope ¢électronique a balayage (MEB)

+» Etat vieilli

Les échantillons ont subit un vieillissement artificiel dans un intervalle de température
prise entre 300°C et 500°C pour des temps de maintien pris entre 1h30min et 3h. Ces
traitements ont ét¢ suivis d’une trempe a 1’eau.

L’observation métallographique de ces échantillons représentée dans la Figure VI.
(10-13) respectivement révele la présence des fines particules .Celle ci présentent une formes

trés aléatoires. Ce pendant leur concentration diminue avec 1'augmentation de la température.
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300 °C

400 °C

500 °C
a b

Figure .VL.10 : Morphologie, distribution et densité des particules de 1'échantillon vieilli a 1 h 30 min pendant
différentes températures par a) microscope optique b) microscope €lectronique a

balayage (MEB)
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300 °C

100 pm

100 pm

500°C
a b
Figure VI.11 : Morphologie, distribution et densité des particules de 1'échantillon vieilli a 2 h

pendant différentes températures par a) microscope optique b) microscope

¢lectronique a balayage (MEB)
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100 pm

500°C

a b
Figure .VI.12 : Morphologie, distribution et densité des particules de I'échantillon vieilli a
2 h 30 min pendant différentes températures par : a) microscope optique, b)

microscope ¢électronique a balayage (MEB)
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500°C
a b
Figure VI.13 : Morphologie, distribution et densité des particules de 1'échantillon vieilli a 3 h

pendant différentes températures par : a)microscope optique b) microscope

¢lectronique a balayage (MEB).
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Chapitre VII Discussions

VII.1.Effet du vieillissement Naturel

VIIL.1.1.Influence du temps sur la recristallisation et précipitation

L'obtention d'une microstructure ainsi que son évolution ont été étudiées par Rayons
X. Le diagramme DRX montre qu'un long vieillissement dans un intervalle 2ans (24 mois)
n'influe pas sur la structure générale du matériau (orientation des différents grains) car
n'avons constaté 'orientation reste inchangée a (220) lorsque des études précédentes sur le
méme alliage présentent la méme orientation a (220). Cependant, ce vieillissement favorise le
développement de la précipitation 0 (Al,Cu) qui apparaisse dans tous les échantillons et la
disparition de la phase T; (Al,CuLi) et S (AlL,CuMg). En général il ya une stabilisation de la

microstructure pour des temps tres long [70,71].

VIIL.1.2.Influence de la température sur la recristallisation et précipitation

Dans le diagramme de diffraction des rayons X correspondant a 1’état initial vieilli a
la température ambiante au cours du temps (Figure VI.1), la structure présente une orientation
préférentielle o (220). Des études préliminaires [70,71] observent la méme orientation .Ce qui
montre qu’il n’ya pas de changement de structure du matériau. En effet la valeur de la
microdureté¢ (Figure VI.6), de valeur moyenne 95g f/um observée dans cet alliage est
comparable a celle observée dans les études citées au préalable [70,71]. Le vieillissement
naturel n’a pas d’influence sur la structure du matériau.

L’¢tude par rayons X ( Figure VI.1) a permis d'identifier les différentes phases
présentes dans l'alliage a savoir P(AlZr), 8 (Al,Cu) et la disparition des phases S
(AlL,CuMg) et T (Al,CuLi) normalement observées dans cet alliage. Une étude précédente
montre la présence de la phase S [70] au cours du vieillissement naturel et la disparition de la

phase T; [70,71] ce qui peu étre attribuée au vieillissement naturel.
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VI1I.2.Effet du vieillissement artificiel
VII1.2.1.L’évolution de la structure

Le vieillissement artificiel a été effectué dans un intervalle de température pris entre
300 °C et 500 °C pour des temps de maintien entre 1h30 et 3h respectivement (Figures VI.3-
5. a,d). Il semble qu'il y a un développement d'une structure finale et principale
d'orientation privilégiée a(220) pour des temps 1h30 min et 3h, semblable a celle observé
dans de 1'état initial . Cependant elle passe a 1’orientation o (311) pour toutes les
températures de vieillissement durant 2h et 2h30min (Figures VI.3-5 b, c¢). On observe une
stabilit¢ de la structure d'orientation privilégie o (220) pour des temps relativement long

(1h30min) indépendamment de la température.

Le changement de la structure observé pour des temps tres court (30min) est attribué
au processus de restauration. En effet il y a une 1égére diminution de la microdureté (Figure
VIL.6).1l faut noter que ce changement n’influe guére sur la structure du matériau étudié
puisqu’il n’y a pas une nouvelle structure formée suite a ces vieillissements qu’ils soient
naturel ou artificiel. La variation de la microdureté montre effectivement qu’il ya une légere
diminution de la microdureté observée pour presque touts les temps de maintien sauf a 300°
C pour 2h. Ceci peut étre attribué a une restauration du matériau. Cependant I’augmentation
prononcée de la microdureté observée peut étre liée aux ZGP et ou 6’ (Al; Li), Nous
observons une augmentation de la dureté quelque soit le temps de maintien a partir de la
température 400°C. Elle est d’autant plus prononcée pour la température 500°C et les temps
de vieillissement de 1h30 et 2h30. Cette augmentation observée peu étre liée a la présence de
la phase B (Als Zr) présente dans 1’alliage [72] puisque La structure du matériau reste
inchangée.

Il faut remarquer que le vieillissement artificiel n’influe guére sur la structure du matériau.

VII.2.2.L’étude du processus de précipitation de I’alliage

L'é¢tude par rayons X a permis d'identifier les différentes phases présentes dans

l'alliage (Figures VI1.3-5). On remarque la présence des phases 0 (Al,Cu), B (AlsZr) et S
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(Al,CuMg). En plus de la phase o' (Al;Li) qui présente des orientations identiques a celle de
la matrice [73,74], Il faut noter que les phases observées dans cet alliage appartenant au
systeme quaternaire (Al-Li-Cu-Mg) plus précisément celui de la nuance 8090, sont identiques
aux phases précédentes [43,44]. Néanmoins la phase 0 (Al,Cu) n’a pas été observée. Ceci
peu étre lié au vieillissement naturel [70, 71,74]. Seulement le vieillissement artificiel fait
disparaitre les phases 0 (Al,Cu) et S (Al,CuMg) pour un traitement a haute température pour

un temps de maintien relativement long (2h30min).
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Conclusion

L’étude du vieillissement des alliages superplastiques en particulier 1’alliage
d’aluminium-lithium désigné par la nuance 8090 a permis de mettre en lumiere le role
prépondérant du vieillissement sur la  recristallisation de l'alliage étudié ainsi que sur le

processus de la précipitation.

Les résultats obtenus montrent que

»  Le vieillissement naturel influe sur la structure au cours du temps. [l y a une
stabilit¢ du structure durant le vieillissement naturel. L’orientation
préférentielle reste a (220).

> Pour des temps relativement trés cours 30 min il ya un changement du
structure d’orientation a (311) quelque soit la température du vieillissement.

»  L’alliage étudié présente une résistance a la recristallisation statique quelque

soit le mode du vieillissement (naturel ou artificiel)

La diffraction des rayons X a permis d’identifier

»  Dexistence des phases principales 6 (Al,Cu) et  (Al;Zr),

»  Laphase B (AlsZr) est la phase dominante.

»  Laphase S (ALL,CuMg) est observée pour des temps longs et basse température
et des temps relativement court et température élevée.

»  D’observation de la phase 0 (Al,Cu) aprés un long vieillissement naturel.

> l'absence de la phase T; (Al,CuLi).

»  La morphologie des phases observées reste aléatoire alors que la distribution

est relativement homogéne quelque soit la température.

» La densité des précipités dépend largement de la température puisqu’elle
diminue au fur et mesure que la température augmente pour 1’ensemble des

échantillons étudiés.
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Conclusion

le wvieillissement artificiel a un effet remarquable sur les séquences de

précipitation du matériau étudié puisque on reléve.

La disparition des phases 0 (Al,Cu) et S (Al,CuMg) a haute température pour

un temps de vieillissement artificiel relativement long.
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Annexe

04-0787 Wavelength= 1.54056
Al 29 Int h k 1
Aluminum 38.472 100 1 1 1
44.738 a7 2 0 0
65.133 22 2 2 0
Aluminum, syn 78.227 24 3 1 1
. — . YT P 82.435 7 2 2 2
Rad.: CuKal :1.54056 Filter: Ni Beta d-sp: 99.078 5 4 0 0
Cut off: Int.: Diffract. I/Icor.: 3.62 112.041 8 3 3 1
. - 116.569 8 4 2 0
Ref: Swanson, Tatge, Natl. Bur. Stand. (U.S.), Circ. 539, 1, 11 137.455 8 4 2 2

(1953)

Sys.: Cubic $.G.: Fm3m (225)

a: 4.0494 b: c: Az C:
I'H B: Ve Z: 4 mp:

Ref: Ibid.

Dx: 2.699 Dm: SS/FOM: F g = 93(.0108 , 9)

Color: Light gray metallic

Pattern taken at 25 C. CAS #: 7429-90-5. The material used

for the NBS sample was a melting point standard sample of
aluminum prepared at NBS, Gaithersburg, Maryland, USA. The
chemical analysis (%): Si 0.011, Cu 0.006, Fe 0.007, Ti 0.0001, Zr
0.003, Ga 0.004, Mo 0.00002, S 0.0001, Al 99.9+ (by difference).
Mineral species of doubtful validity, Am. Mineral., 65 205 (1980). Cu
type. Gold SuperGroup, 1C-disordered Group. PSC: cF4. See

ICSD 64700 (PDF 85-1327). Mwt: 26.98. Volume[CD]: 66.40.

&ICEDQ 0 2001 JCPDS- International Centre for Tiffraction Thta. Al rights reserved

PCPDFWIN wv. 2.2
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48-1385 Wavelength= 1.5405
Al3Zr 20 Int h k 1
Aluminum Zirconium 20.541 50 0 0 4
22.723 60 1 01
27.079 20 1 0 3
31.519 30 1 1 0
— —— — 34221 20 1 0 5
Rad.: CuKal :1.5405 Filter: Mono d-sp: Guinier 37931 100 1 1 4
Cut off: Int.: Estimation 1/Icor.: 41.763 50 0 0 8
Ref: Clark, N., School of Physical Sciences, The Flinders Univ. 45.208 60 2 00
. p L 4 L . 50.105 10 2 0 4

of South Australia, Adelaide, Australia, Private Communication,

(1996) 51.158 10 2 1 1
52.778 5 1 0 9
Sys.: Tetragonal S.G.: 4/ mmm (139) 53.208 5 1 1 8
. . N . ) 53.442 5 2 1 3
a: 4.009 h: c: 17.281 A C:4.2106 57.871 10 2 1 5
oz B: y Z:[4] mp: 63.247 60 2 0 8
. 65.855 50 2 2 0
Ref: Brauer, G., Z. Anorg. Chem., 242, 15 (1939) 69.696 5 > 2 4
70.657 B 3 0 1
i . . B 72027 10 2 1 9
Dx: 4.117 Dm: SS/FOM: Fp4 = 2€(0.022 , 43) 73.723 50 1 112
74.811 5 3 1 0
Synthesized from elements in an argon arc furnace. Al3 Zr type. 75.228 > 1 o013
s - 78.607 60 3 1 4
Silicon used as an internal stand. PSC: tI16. To replace 2-1093. 81.083 50 > 2 8

Powder pattern reference: Clark, N., Wu, E., J. Less-Common
Met., 163, 227 (1990). Unit cell reference: Brauer, G., Z.
Anorg. Chem., 242, 15 (1939). Structural reference: Ma, Y

et al., Acta Crystallogr., Sec. B: Structural Science, 48,

11 (1992). Mwt: 172.16. Volume[CD]: 277.74.

LA'\_"WDL 0 2001 JCPDS- International Centre for Diffraction Data. Al rights reserved

PCPDFWIN v. 2.2
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03-1215 Wavelength= 1.5418
AlLi 29 Int h k 1
Aluminum Lithium 24.386 60 1 1 1
39889 80 2 2 O
47.345 60 3 1 1
58.205 48 4 0 O
— P —— — 63.743 48 3 3 1
Rad.: CuKa »: 1.5418 Filter: Ni Beta d-sp: 22740 80 4 2 2
Cut off: Int.: Estimation I/Icor.: 78.379 60 5 1 1
Ref: Komovsky, Maximow, Z. Kristallogr., Kristallgeom., 86.510 60 4 40
Kristallphys., Kristallchem., 92, 282 (1935) 91.744 GO 5 3 1
” ” ? 99506 68 6 2 0
105.417 40 5 3 3
Sys.: Cubic S.G.: Fd3m (227) 114.230 40 4 4 4
. . . . . 120.147 60
a: 6.373 b: C: A C: 130201 100 6 4 2
a: B: ¥: Z: 8 mp: 137.230 80
. 151.147 48 8 0 O
Ref: Ibid. 163975 40 7 3 3
Dx: 1.741 Dm: 1.725 SS/FOM: I7 5 = 3(0.260 , 20)

O assigned because of inadequate range of intensities. (Ed.) Na T1

type. PSC: cF16. Mwt: 33.92. Volume[CD]: 258.84.

HLICDDLI 0 2001 JCPDS- nternational Centre for Diffraction Data. Al rights reserved

PCPDFWIN wv. 2.2
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28-0011 Wavelength= 1.5418
Al2Culi 29 Int h k 1 29 Int h k
Aluminum Copper Lithium 9.418 20 0 0 1 81.332 10 3 1
18.921 100 0o 0 2 82.516 20 0o 0
20.607 30 1 0 0 85.657 10 2 0
22.801 30 1 0 1 86.606 10 2 1
— — - 28332 30 1 0 2
Rad.: CuKa 22 1.5418 Filter: Ni Beta d-sp: Debve-S. 114.6 35.481 50 1 0 3
Cut off: 10.0 Int.: Estimation I/Icor.: 38.590 G0 0O 0 4
: . 41.280 30 1 1 2
Ref: Hardy, Silcock, J. Inst. Met., 84, 423 (1955) 42.126 100 > 0 0
44.246 30 1 0 4
46.599 100 2 0 2
Sys.: Hexagonal S.G.: P6/mmm (191) 48.831 20 0O 0 5
53.933 10 1 1 4
a: 4.96 b: c:9.35 Al C: 1.8851 56.831 10 5 1 0
o B 7:3 mp: 58447 30 2 0 4
. 59.481 10 0 0 6
Ref: Thid. 60511 10 2 1 2
63.355 20 1 0 6
. . ) _ 66.287 10 2 0 5
Dx: 3.112 Dm: SS/FOM: Fgg = 8(0.074 , 53) 68.657 30 3 0 2
70.665 30 2 1 4
Chemical analysis (wt.%): Cu 50.5, Li 5.5. Space group ;;ggg ig ;’ (1) g
single-crystal work with rotation photographs. No extinctions 75'373 20 > 0 6
observed. Space group "P622° (177), "P6mm" (183) or "P-6m2° 76-880 30 5 2 0
(187) also possible. Refined cell: a=4.958, ¢=9.344, C=1.885. PSC: 80-025 30 > 2 o

hP12. Mwt: 124.45. Volume[CD]: 199.21.

LA'\_‘WDL 0 2001 JCPDB- nternational Centre for Diffraction IDhata. Al rights reserved

PCPDFWIN v. 2.2

-85 -

et

DN



Annexe

28-0011 Wavelength= 1.5418

Al2Culi 20 Int h k 1 20 Int h Kk

Aluminum Copper Lithium 9.418 20 0 0 1 81332 10 3 1

18.921 100 0 0 2 82.516 20 0O 0

20.607 30 1 0 0 85.657 10 2 0

22801 30 1 0 1 86606 10 2 1
- - P — — - 28332 30 1 0 2
Rad.: CuKa 2:1.5418 Filter: Ni Beta d-sp: Debye-S. 114.6 35481 20 1 O 13
Cut off: 10.0 Int.: Estimation 1/Icor.: 38590 60 0 O 4
: . 41.280 30 1 1 2
Ref: Hardy, Silcock, J. Inst. Met., 84, 423 (1955) 42126 100 2 0 0O
44246 30 1 0 4
46.599 100 2 0 2
Sys.: Hexagonal S.G.: P6/mmm (191) 48.831 20 0 O 5
. . N . . 53933 10 1 1 4
a: 4.96 b: c:9.35 A C: 1.8851 56.831 10 2 1 0
o: B: ¥ Z:3 mp: 58447 30 2 0 4
e Thas 59.481 10 0 0 6
Ref: Ibid. 60.511 10 2 1 2
63.355 20 1 0 6
] ] ] _ 66.287 10 2 0 5
Dx: 3.112 Dm: SS/FOM: T3¢ = 8(0.074 , 53) 68657 30 3 0 2
70.665 30 2 1 4
Chemical analysis (wt.%): Cu 50.5, Li 5.5. Space group ;é;lﬁg ?g ; (1) g
single-crystal work with rotation photographs. No extinctions 75'373 50 2 0 6
observed. Space group "P622° (177), "P6mm" (183) or "P-6m2" 76-880 30 2 2 0
(187) also possible. Refined cell: a=4.958, ¢=9.344, C=1.885. PSC: 80-025 30 2 2 2

hP12. Mwt: 124.45. Volume|[CD]: 199.21.

jﬂm 0 2001 JCPDS- ternational Centre for Diffraction Data. Al rights reserved

PCPDFWIN v. 2.2
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RESUME



Aging Effect on the Superplastic Alloys

Abstract

Superplasticity is the property which has materials that show a large plastic
deformation without failure. This propriety is used during bulge forming in order to form
pieces with complex geometric forms on one step without wielding. This is impossible with

traditional bulge forming.

The object of this study concerns the influence of natural and artificial aging on the

recristallization and precipitation of Al-Li alloy (8090).

X rays diffraction has been used for structural characterization of specimens. Optical

microscopes, scanning electron microscopy (SEM) have been used for observation.

The results show that aging plays a great role on the behavior of superplastic studied
alloy. There is stability in the structure with time. The alloy presents recristallization

resistance. However there is a change in the precipitation process of the studied alloy.

Key-words: Superplasticity, Aging, Recristallization, Precipitation, Al-Li Alloys,
X Rays Diffraction, SEM
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Résumé

La superplasticité est la propriété qu'ont certains matériaux pouvant subir de grande
déformation plastique sans rupture. Cette propriété est utilisée lors de I'emboutissage a chaud
en vue de former des picces de formes géométriques complexes en une seul €étape sans

soudage .Ce qui est impossible lors de 'emboutissage a chaud traditionnel.

L’objectif de cette étude concerne l'influence du vieillissement naturel et artificiel sur
la recristallisation ainsi que le processus de précipitation de 1’alliage superplastique Al-Li

(8090).

La diffraction des Rayons X a été utilisée pour la caractérisation structurale des
¢chantillons. Le microscope optique et la microscopie électronique & balayage (MEB) ont été

utilisés comme techniques d’observation.

Les résultats obtenus montrent que le vieillissement joue un réle important sur le
comportement de 1’alliage superplastique étudié. En effet il ya une stabilité de la structure au
cours du temps. L’alliage présente une résistance a la recristallisation. Cependant il ya un

changement dans le processus de précipitation de I’alliage étudié.

Mots clés : Superplasticité, Vieillissement, Recristallisation, Précipitation, Alliage Al-Li,

Rayons X, MEB.



