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Introduction Générale

Tout cristal réel comporte des défauts ou imperfections de structure qui exercent une

grande influence sur ses propriétés physiques.

Parmi les nombreuses techniques expérimentales employées pour caractériser ces défauts :
La mesure du frottement intérieur, ou spectroscopie mécanique, cest une méthode
expérimentale sensible au changement de la microstructure, elle est basée sur le fait que des
oscillations produites artificiellement dans le corps solide, sont amorties avec le temps,
l'énergie élastique des oscillations est dissipée en se transformant en énergie thermique [1].
Elle présente I'avantage d'étre une technique non-destructive. Ceci permet de suivre 1'évolution
d'un méme échantillon durant des traitements thermiques (recuit, trempe,...) ou mécaniques
(écrouissage,...). On peut ainsi suivre les transformations de la microstructure de I'échantillon
et en tirer, par exemple, les traitements thermiques optimaux pour obtenir tel ou tel
comportement de I'échantillon. Comme il s'agit d'une technique de spectroscopie, elle permet
I'étude de tous les mécanismes en jeu et non seulement du mécanisme principal. En effet, a
chaque mécanisme va correspondre un pic de frottement intérieur dont les parameétres seront
caractéristiques. La spectroscopie mécanique donne donc accés a une connaissance globale des
matériaux étudiés. Elle permet par la mesure de grandeurs macroscopiques d'obtenir des

renseignements sur les propriétés microscopiques des matériaux.

Présentation du travail

Dans ce mémoire, nous avons consacré le premier chapitre au développement de la
phénoménologie du frottement interne, quelques uns des mécanismes de perte d’énergie et
leur origine physique, le chapitre II quant a lui regroupe certains informations
bibliographiques concernant la précipitation, le chapitre III est une étude bibliographique sur

l'alliage Al-Mg.

Apres une description des techniques expérimentales utilisées au cours de ce travail, nous
présenterons les résultats expérimentaux obtenus sur un alliage polycristallin Aluminium -
Magnésium de teneur 5% at. Mg recuit, les essais que nous avons dépouillés ont été réalisés au
LMPM de 'ENSMA de Poitiers sous la direction du professeur André-Riviére. Dans la derniére

. I . b r 4
partie de ce mémoire, nous nous proposerons d’interpréter nos résultats en termes de

mouvement de dislocations et nous terminerons enfin par une conclusion.

——————————————
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Li.Introduction :

Un matériau parfaitement élastique, donc obéissant a la loi de Hooke, soumis a une
contrainte cyclique, vibrera dans le domaine élastique sans perte d’énergie sauf par
frottement éventuel avec 'atmospheére. En réalité, les matériaux ne présentent pas un
comportement aussi idéal et leurs vibrations sont amorties plus vite que ne peut

I'expliquer la perte d’énergie due au frottement externe.

Une grandeur importante pour l'ingénieur est la capacité qu'a le matériau a amortir
les vibrations. Pour une personne cherchant a mettre au point un résonateur
meécanique, il faudra minimiser ce phénomeéne, alors que pour le fabricant de machine-
outil ou d'automobile, il sera intéressant de diminuer au maximum les vibrations de
I'appareil, S'il y a amortissement, c'est qu'il existe des mécanismes de dissipation
interne d'énergie. Par analogie avec le cas du frottement entre deux objets (autres

mécanismes qui dissipent de 1'énergie), on parle de "frottement interne".

Les cristaux parfaits présentent généralement de trés faibles capacités
d'amortissement, car les mécanismes de dissipation les plus fréquents font intervenir

les défauts de structure.

Le frottement intérieur Q! varie pour les métaux de 0,0001 & 0,05, tandis que pour
le caoutchouc il peut atteindre 0,6. Des impuretés dans les métaux peuvent multiplier

le frottement interne par un coefficient 1 ooo et plus.

L2.Définition :

On appelle frottement interne (ou frottement intérieur, ou capacité
d'amortissement) la propriété que possédent les matériaux solides soumis a des
contraintes cycliques, d’absorber de I'énergie, en transformant 1'énergie mécanique en
chaleur. Cet effet se manifeste dans le cas des faibles déformations caractéristiques du

domaine élastique.

13



Les différents mécanismes de transformation de 1'énergie élastique en chaleur sont

rassemblés sous I'appellation générale de Frottement Intérieur (FI), (en anglais IF).

1.3.0rigine du frottement intérieur :

Van Bueren [2] dans un livre consacré aux imperfections dans les cristaux développe
un chapitre sur le frottement interne dans lequel il analyse 20 mécanismes différents

donnant lieu a une dissipation interne d’énergie.

En général et d'un point de vue macroscopique le frottement interne peut étre

associé a divers mécanismes, parmi les_quels on distingue :

) ror_ 7 .
o [’hystérésis mécanique
¢ larésonance dans un solide pouvant étre considéré comme un milieu visqueux.

e le processus de relaxation dans le cas d'un matériau viscoélastique

Le frottement interne par hystérésis dépend de l'amplitude de vibration,

contrairement aux deux autres cas.

I.3.1.Phénoméne d’hystérésis mécanique :

Il y a hystérésis lorsque une contrainte appliquée a un solide, puis supprimée, laisse
apparaitre une déformation rémanente (figure I-1-a), ainsi les phénoménes
d’hystérésis ne sont apparents qu’a partir d'une contrainte suffisante pour déclencher

le processus irréversible : C’est alors une propriété plastique du matériau.

Le phénomeéne d’hystérésis peut provenir aussi des mouvements de dislocations

(modele de Granato et Liicke [3]).

14



En régime de sollicitations périodiques, le mouvement est alors décrit, sur un

diagramme contrainte-déformation, par une boucle non elliptique (figure I-1-b).

a(tf (i

to t t 6 :
(a)
Figure (I-1-a)

(b)

Figure (I-1-b)

Figure (I-1) : Phénoméne d’hystérésis

Le frottement intérieur di a l'hystérésis dépend fortement de l'amplitude de
vibration mais dépend peu de la fréquence de sollicitation et subsiste méme lorsque
celle-ci tend vers zéro, ces deux propriétés différencient trés nettement le phénomene

d’hystérésis du phénomeéne de relaxation.

1.3.2.Phénomeéne de résonance forcée :

Un autre type de phénomeéne donnant lieu a des pertes d’énergies est la résonance.
Citons, a titre d’exemple, le frottement intérieur attribué a la résonance sur-amortie
des dislocations vibrant autour de leur position d’équilibre sous l'action d'une
sollicitation périodique. De méme dans un solide, les défauts linéaires peuvent entrer

en résonance sous l'action d’'une sollicitation périodique, la dissipation de I'énergie

15
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serait due aux frottements visqueux provoqués par les interactions avec les phonons

thermiques.

Ces phénomenes ont lieu a des fréquences trés élevées (= Mhz), dépendent de la

fréquence de sollicitation, de 'amplitude et de la température.

1.3.3.Phénoméne de relaxation :

Un matériau viscoélastique soumis de maniére instantanée a une contrainte
constante o, , trés inférieure a la limite élastique, présentera une déformation
instantanée élastique g, suivie d'une déformation anélastique &,,4 augmentant avec
le temps d’application de la contrainte et tendant vers une valeur limite &, , on parle
alors de trainage élastique, (figure I-2-a), a la suppression de la contrainte externe, le
solide ne reprend pas instantanément sa forme initiale, il ne la retrouve qu’apres un
certain temps (son adaptation vers un nouvel état d’équilibre interne).La déformation
est alors scindée en deux termes, la déformation instantanée et la déformation
retardée, le premier terme disparait instantanément apreés la suppression de la

contrainte alors que le second s’élimine progressivement au cours du temps.

Cette propriété selon laquelle, la contrainte et la déformation ne sont pas liées de

facon homogene et dépendent en particulier du temps, caractérise 'anélasticité.

En régime de sollicitations périodiques, la relaxation se traduit par un déphasage
entre contrainte et déformation, représenté par une ellipse sur un diagramme

(déformation - contrainte), (figure I-2-b).

La dissipation de I'énergie qui en résulte est indépendante de I'amplitude mais

dépend de la fréquence :

¢ A faible fréquence, I'équilibre a le temps de s’établir : pas d’amortissement.

e A fréquence élevée, aucun réarrangement n’est possible : pas d’amortissement.

16



T

e A fréquence intermédiaire, 'amortissement passe par un maximum :" Pic'

o(th

GCo -

to t t

excitation

(a) € déformation instantanée.

(b) Zone de trainage élastique.

> Etot— €&l T € andl
o t t

reponse
(a)

g et gy : valeurs relaxées et non relaxées.

A/
/ g

(b)

Figure (I-2) : Comportement d’un solide anélastique a contrainte imposée

17



Les phénomeénes de relaxation dépendent surtout de la fréquence du cycle de
charge et assez peu de l'amplitude de la charge, contrairement aux processus

d'hystérésis qui dépendent principalement de I'amplitude.

I.3.4.Causes de la relaxation dans les métaux et alliages métalliques :

De nombreux mécanismes ont été associés a des pics de frottement interne, on peut

citer :

A) L'effet thermo-élastique
B) La relaxation des joints de grains
C) La relaxation due a la présence de défauts ponctuels simples :
1) Réarrangement des atomes interstitiels dans les métaux cubiques Centrés
(Pic de Snoek) [5]
2) Réarrangement des atomes interstitiels dans les alliages cubiques a faces
centrées
D) Réorientations des paires de défauts ponctuels :
1) Pic de Zener (substitutionnels)
2) Relaxation des lacunes et des bilacunes
3) Relaxation des bi-interstitiels
4) Relaxation des paires d’atomes substitutionnels et interstitiels

E) La relaxation des dislocations

A) L’effet thermo-élastique :

La relaxation thermo-élastique fondamentale, se présente toujours dans les

expériences du frottement interne au moins comme fond.

Si on applique o; rapidement tel que l'échantillon ne puisse pas réagir

thermiquement avec le milieu ambiant, le processus est adiabatique, et la température

——————————————
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de I'éprouvette va diminuer. (un matériau cristallin se refroidit légérement lorsqu'il est
étiré élastiquement et se réchauffe lorsqu'il est comprimé élastiquement) La
déformation résultante est €, : la courbe de charge est OA (figure I-3-a). Si l'on
maintient ensuite 1'éprouvette sous la charge 0; pendant un temps suffisant pour que
I'équilibre thermique se réalise, elle s'échauffe et se dilate en suivant la courbe Al

(figure I-3-a).

Si I'on supprime brutalement o; I'échantillon suit le chemin adiabatique IA’ en se
réchauffant. Le maintien sous charge nulle pendant un certain temps lui permet de
retrouver la température la plus basse du milieu ambiant et il se contracte suivant le
chemin A’O. Par conséquent, le cycle est OAIA O et non OIO, (figure I-3-a). Au cours
d'un cycle de charge continue, la courbe n'est pas un parallélogramme parfait, mais

une boucle représentée sur la (figure I-3-b).

Cette boucle est appelée « boucle d'hystérésis élastique » et sa surface représente
I'énergie dissipée par le matériau au cours d'un cycle de charge. Dans la plupart des
matériaux, cette énergie dissipée en un cycle est tres faible, mais devient importante
s'ils sont soumis a des vibrations trés rapides. La surface de la boucle d'hystérésis
dépend, en effet, de la fréquence de charge et de décharge. Si la fréquence est faible, le
cycle est isotherme et l'aire est nulle. Si la fréquence est trés grande, le cycle est
adiabatique et 'aire est nulle ou faible. Pour des fréquences intermédiaires, l'aire de la

boucle augmente et passe par une valeur maximale (figure I-4).
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Figure (I-3-a) : Courbe de Figure (I-3-b) : Boucle d’hystérésis élastique
déformation adiabatique
isotherme

Figure (I-3) : Effets thermo-élastique

fréquence de charge

Figure (I-4) : Variation de I'énergie dissipée par cycle de charge en fonction de la
fréquence

20



B) La viscosité des joints de grains :

Dans les métaux poly-cristallins, les faibles tensions de cisaillement entrainent une
dissipation d’énergie de type visqueux aux joints de grains par suite de la relative
mobilité des joints de grains, ce phénomeéne de relaxation a été mis en évidence par Ké

pour la premiére fois en 1947 [6].

u.l F

= Polycrystalline Al -
008 — =
006 — -
04— -
02— -

Singla Crystal Al
0= T -
2 l LLE] ! ﬁ!'s l T(K]

Figure (I-5) : Pic de joint de grain “pic de Ké” dans UAluminium polycristallin (Ké 1947a).
[7]

C) La relaxation due a la présence de défauts ponctuels simples :

La relaxation des défauts ponctuels signifie généralement une relaxation anélastique
provoquée par une redistribution par diffusion des défauts ponctuels sous l'action
d'une contrainte appliquée (diffusion sous contrainte).Ceci exige nécessairement une
interaction élastique entre la contrainte appliquée et les déformations créée par les
défauts ponctuels, alors sous l'action de la contrainte externe la distribution d'équilibre
interne des défauts change et une force motrice pour une diffusion dirigée est

produite.
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Une possibilité est le mouvement des atomes interstitiels des régions compressées
aux régions dilatées dans un champ de contrainte non homogeéne, c.a.d. une diffusion a

longue portée conduite par la composante d'effort hydrostatique.

L'autre possibilité, appelée réorientation, est liée a l'anisotropie des contraintes
appliquées et les distorsions induites par les défauts. .Comparés a la relaxation de
Gorsky, les processus de réorientation ont une importance beaucoup plus pratique

pour deux raisons :

% ils s'appliquent a une variété beaucoup plus grande de défauts ponctuels et de
leurs assemblages.

% ils exigent seulement la diffusion a courte distance, idéalement au-dessus des
distances atomiques, alors le temps de relaxation est beaucoup plus court et

cause le frottement interne des vibrations élastiques.

Cependant, ce ne sont pas tous les défauts ponctuels existant dans les métaux qui
sont sujets a un mécanisme de réorientation, certains d'entre eux peuvent causer

I'amortissement, tandis que d'autres pas.

La réorientation dépend des relations spécifiques de symétrie et de la direction de la
contrainte appliquée. La condition principale est que la symétrie des déformations
élastiques locales, causée par les défauts dans le réseau cristallin, est inférieure a la
symétrie du réseau lui-méme, une fois spécifié en termes cristallographiques, ceci est

connu en tant que régles de sélections pour I'anélasticité, (Tableau I-1).
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crystal compliance defect symmetry
symumetry tetragonal  togenal  orthorhombic monoclinic trclinic
(100} (110) (100} (110)
Cubic S-Sz 1 ] 2 l 2 | 2
Su 0 1 0 1 1 2 3
tetragonal [001] (100} {110
S-Sz 0 - 1 0 1 | 0 1
Ses ] - ] 1 | 1] 1 |
Su4 0 - 0 0 0 I 1 2
hexagonal [001)  [100]
S11-542 - 1] 1 2 1 2
S5 - 1] 0 L] 1 2
t-l'l'glll'lﬂ.! S" —SL:-. SH. 5|;,1_ - 1] - - | 2
A dash means the absence of the defect in the erystal; zero means that the relaxation of the compliance
is prohibited and 1, 2 or 3 means the existing of relaxation of different types

Tableau (I-1) : Régles de sélection pour différents défauts et systémes cristallins (Nowick
et Berry 1972) [7]

La température de la relaxation anélastique (c.-a-d. d'un pic de frottement interne
du aux défauts ponctuels) est déterminée par I'énergie d'activation de la diffusion du

défaut ponctuel et par la fréquence des vibrations.

L’intensité de relaxation est déterminée par la concentration des défauts et par la

déformation induite par le défaut I'individuel.
Un tel champ de déformation, également appelé un dipdle élastique en raison de

son caractére anisotrope (Kroner 1958, Nowick et berry 1972) [8], est décrit par le

tenseur A tel que :
)\l(lp) = asi]-/ an

Ou les g;; sont les composantes du tenseur de contrainte et C, la concentration

partielle de défaut dans une orientation spécifique p(p = 1 ...n4; ng = nombre possible
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d'orientations cristallographiquement équivalentes de défaut). Le tenseur A est

symétrique c.-a-d. 7\5- = AL

i » et le diagonal dans le triedre principal :

A 0 0

0 0 A

Les valeurs principales A4, A,, A3 sont les mémes pour toutes les orientations p. Les

propriétés du tenseur A pour différentes symétries de défaut sont récapitulées dans le

(tableau I-2).

defect principal principal axes number of

symmetry values independent A
components

cubic A1 = A2 = Az arbitrary 1

tetragonal, Al # A2 = A3 axis 1 along major symmetry axis 2

hexagonal, or or

and trigonal Ay = Az # A3 axis 3 along major symmetry axis

orthorhombic Ay # A2 # A3 along the three symmetry axes 3

monoclinic Al # A2 # A axis 1 or 3 along symmetry axis 4

triclinic Al # A2 # Az unrelated to crystal axes 6

Tableau (I-2) : Le tenseur A (Nowick et Berry 1972) [8]

Si les dipdles élastiques dans le cristal ont différents tenseurs A (différentes

orientations), alors ils agissent 1'un sur l'autre de maniere différente avec le champ de

contrainte appliqué. Ceci meéne a la réorientation des défauts par des sauts atomiques

locaux dans le champ de contrainte externe et ainsi a l'anélasticité.

En résumé, ce phénomeéne est da a la diffusion et a la remise en ordre des atomes

d'impuretés dans le cristal. Un défaut ponctuel est susceptible de produire du

frottement interne si sa présence induit localement une distorsion ayant une symétrie

inférieure a celle du réseau.
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1) Réarrangement des atomes interstitiels dans les métaux cubiques

centrés (C.C) (pic de Snoek) :

La présence de défauts ponctuels (lacune, interstitiel, impureté substitutionnelle)
dans un cristal génére une distorsion du réseau cristallin. Suivant la géométrie, cette
distorsion donne lieu a une déformation isotrope du réseau ou a l'apparition d'un

dipdle élastique.

Dans ce dernier cas, la réorientation du dip6le sous l'effet d'une contrainte
appliquée est une cause d'anélasticité. Comme cette réorientation nécessite le

déplacement d'un atome (diffusion), elle n'est pas instantanée [8,9].

La relaxation classique de Snoek, un mécanisme décrit d'abord par Snoek (1941)
pour expliquer l'amortissement dt au carbone C dans o — Fe, est une relaxation
anélastique causée par atomes interstitiels (IA) étrangers « lourds » dans les métaux

cubiques centrés (bcc).

La relaxation de type Snoek, a été également observée dans beaucoup d’alliages bcc
substitutionnels dilués et concentrés ou l'interaction additionnelle entre les atomes

interstitiels et substitutionnels influe sur les parameétres de relaxation.

2) Réarrangement des atomes interstitiels dans les alliages cubiques

a faces centrées (CFC) :

Dans un CFC, l'interstitiel simple se place dans les sites (1/ 2 L 2 1 2), le plus grand
espace libre de la maille et provoque une distorsion de symétrie cubique qui ne peut
pas donner lieu a un phénomeéne de relaxation. Pourtant différents chercheurs ont mis
en évidence des pics d'amortissement dans des aciers austénitiques. En effet dans les
alliages composés d’atomes métalliques de différentes tailles, les atomes de carbones

interstitiels provoquent des déformations non cubiques dans leur voisinage. Il a été
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remarqué qu'a pourcentage égal en carbone, 'effet de relaxation dans de tels alliages
est beaucoup plus faible que l'effet Snoek, ceci s’explique par le fait que les sites

octaédriques de ses alliages s’écartent moins de la symétrie cubique que ceux du Fer a.

D) Réorientations des paires de défauts ponctuels :

Les paires de défauts ponctuels telles que, deux atomes substitutionnels occupant
des sites voisins, deux lacunes, un atome substitutionnel avec une lacune ou avec un

interstitiel peuvent étre a I'origine de frottement intérieur.

1) Pic de Zener (substitutionnels) :

Une paire d’atomes substitutionnels dans un métal CFC provoque une déformation

tetragonale dans son voisinage.

Si les atomes sont plus gros que ceux du réseau cristallin, les axes préférentiels de
réorientation sont ceux qui different le moins de la direction de sollicitation : si 'effort
est appliqué suivant par exemple [111], les directions préférentielles seront : [011],

[101], [110].

Si les atomes sont plus petits que ceux du réseau, les directions préférentielles de

réorientation seront perpendiculaires a la direction de sollicitation.

Ce type de relaxation, appelé effet de Zener, a été observé pour la premiere fois par
celui-ci sur un échantillon monocristallin de laiton a a 30% de Zinc (1943).
L’amortissement est proportionnel au nombre de paires susceptibles de se réorienter.
Cette proportionnalité a été vérifiée par Nowick [11] sur les alliages Al — Zn de diverses
compositions. L’'intensité de relaxation est proportionnelle au carré de la

concentration.
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Des études récentes (S.Belhas et al [12] et A.Riviére et al. [13]) ont montré que cette
dépendance était bien vérifiée lors des mesures a basses températures, mais qu’a plus
haute température l'influence d'un nombre de plus en plus importante d’atomes
substitutionnels voisins conduisait a un élargissement des pics et a une intensité de
relaxation plus importante. Les autres ont également montré que lintensité de
relaxation n’est plu proportionnelle au carré de la concentration pour des

concentrations élevées.

D’une fagon générale, si deux défauts voisins présentent une interaction, des
distorsions localisées se produisent et seront des sources possibles, d'une part, de mise

en ordre induite par la contrainte et, d’autre part, de frottement interne.

Autre que la théorie de Zener [14], il existe celle de Claire et Lomer [15] et de
Nowick et Seraphin [16]. Dans tout les cas, il semble que la réorientation s’effectue par

saut de lacunes.

La figure (I-6) représente I'évolution du pic de Zener observé par Riviere et al [17]

sur un monocristal de Cu-19% at d’Al.

= 4
a7 =107 | o BB6K

619 K

o L BN e f L

10* 102 1072 107" 1 10 102 fiHz)

Figure (I-6) : Pic de Zener mesuré a différentes températures
en fonction de la fréquence dans une solution solide de substitution
Cu-19 % Al (échantillon monocristallin). [17]
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2) Relaxation des lacunes et des bilacunes :

Dans certains alliages dilués, les lacunes sont attirées par les atomes en solution et il
s’établit un équilibre entre lacunes, atomes en solution et paires atome-lacune en

solution.

Selon Eikum et Thomas [18] les lacunes en sursaturation apres trempe sont d’abord
piégées par les atomes de soluté isolés ou en amas puis s’échappent par activation

thermique.

3) Relaxation des bi-interstitiels :

L’énergie de liaison des paires provient de l'interaction élastique (Zener), en effet
lorsqu’ un atome interstitiel se place dans un site octaédrique d’'une maille CC, le
réseau se déforme élastiquement dans son voisinage, pour certains sites la plus courte

distance entre deux atomes métalliques peut soit augmenter soit diminuer légérement.

Ainsi il faudra donc moins d’énergie de déformation pour placer le deuxiéme

interstitiel dans un site allongé que dans un autre.

4) Relaxation des paires d’atomes substitutionnels et interstitiels :

Les études menées sur différents alliages contenant des atomes aussi bien
substitutionnels qu’interstitiels associent généralement les pics observés a I'interaction

de ces deux types d’atomes.
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E) Relaxation due aux dislocations :

Les dislocations sont des défauts linéaires caractérisés par leur déformation
complexe ou champ de contrainte et peuvent avoir plus d'effets de relaxation que des
défauts ponctuels. Ces effets apparaissent dans les métaux et les alliages acceptant une

déformation plastique avec une densité suffisante en dislocations.

La figure (I-7) donne une vue d'un ensemble de diverse contributions des
dislocations dans 'amortissement dans un large domaine de fréquences de la vibration

appliquée.

IF demain of IF e L'

dislocation-phonon
relaxation of

/gn'nntL

micro craep (T

paaks of imteraction

with obstac
4 R\.

dislocations
rmm‘:t}wm

~10 ~50 T~100-300MHz
MHz

-

Figure (I-7) : spectre schématique d’amortissement (frottement interne FI)
du aux dislocations dans la gamme de fréquence (Gremaud 2001). [7]

Les pics respectifs de relaxation peuvent étre subdivisées en : [7]

i.  Ceux provoqués par le mouvement des dislocations eux-mémes dues a la
nucléation et a la propagation des replis thermiques ou géométriques (Bordoni,
Niblett-Wilks).

ii. Ceux provoqués conjointement par les dislocations et les défauts ponctuels
intrinséque du réseau (cites vacants, auto-interstitiels : Les maximum de

Hasiguti la plupart du temps au-dessous de la température ambiante).
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ili. ceux provoqués conjointement par les atomes interstitiels étrangers dissous et
les dislocations (Relaxation de snoek-Koster, action des dislocations effet de
Snoek) aux températures plus élevés.

iv.  Ceux provoqués, a températures élevées, par processus controlé par diffusion.

D'ailleurs, le mouvement des dislocations produit a basse température un fond
continu de frottement interne attribué aux effets tunnel (dépendance, ou
indépendance de I'amplitude de vibration), le fond continu croit exponentiellement a

hautes températures.

Au dela de ces divers processus de la relaxation linéaire, il y a des effets par
hystérésis non linéaires liés a la déformation plastique, c.-a-d., mouvement a travers de
divers obstacles et multiplication des dislocations. Ces effets dépendant fortement de

I'amplitude de déformation.

I-4-Méthodes de calcul du frottement intérieur :

Les facteurs principaux auxquels le frottement intérieur est sensible sont : le mode
de sollicitation, la fréquence, I'amplitude, la température, la composition chimique et

la structure.

La dissipation de l'énergie peut étre mise en évidence soit par échauffement du
corps soumis aux contraintes périodiques (oscillations forcées), soit par amortissement
des oscillations du corps en vibration livré a lui-méme et isolé du milieu extérieur

(amortissement des oscillations libres).

Suivant la facon dont l'énergie est dissipée, on définit deux méthodes calcul du

frottement intérieur :

30



1) La perte d'énergie est mesurée par l'aire du cycle décrit dans le diagramme
contrainte-déformation (surface de la boucle d'hystérésis). On définit la
capacité d'amortissement interne par le rapport W entre 1'énergie perdue au

cours d'un cycle AW :

AW = oygpmsin @

et 'énergie potentielle W du solide lors de la déformation maximale :

1
W = 50_080
AW
W

Dans le cas d'oscillations forcés, AW est la quantité d'énergie qu'il faut fournir au

systéme a chaque cycle pour maintenir constante I'amplitude des oscillations.

P Y\
Q C2m 2mW

2) En oscillations libres, on excite le systéme a sa fréquence propre, ou fréquence
de résonance, puis on l'isole du milieu extérieur et on étudie la décroissance des
oscillations. L'amortissement du matériau en vibration est d au frottement
intérieur dans ce cas, et celui-ci est en général défini par le décrément
logarithmique & des oscillations. On compte le temps t pour que I'amplitude

de la vibration f soit réduite de moitié :

s_lg2_1aw W
S tf 2W 2
par suite, ¥ = 2§, avec:
5 In oM.,
InoNi!
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Sachant que Ino)i! et Inol,, représentent respectivement les amplitudes de la

contrainte de la (N + 1)™€ et de la (N)™® oscillation a déformation imposée.

Par analogie avec les circuits électriques oscillants, il est courant de caractériser

'amortissement par la quantité sans dimension Q™! = 8/1-( , et Q s'appelle dans ce cas

le facteur de qualité, ainsi :

o, 1aAaw
=0 =aw

Cas des mécanismes thermiquement actives :

Dans le cas ot le mécanisme responsable est thermiquement activé, le temps de

relaxation varie en fonction de la température suivant la relation :
— E
T =Ttoexp ( /KBT)

Si la mesure du frottement intérieur en fonction de la température présente un pic

en T}, alors:

WTy exp (E/KBTp) =

On peut ainsi déterminer 1'énergie d'activation apparente E du mécanisme et son

temps de relaxation limite toen mesurant divers couples de points (w, T,) ou (Tp, wp)
et en les reportant sur un graphe In(w) en fonction de 1/T appelé courbe on droite

d’Arrhenius, (figure I-8). La pente de la droite obtenue est _E/KB et son ordonnée a

l'origine est - In (ty).
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A (o)

-In(tg)

Figure (I-8): Diagramme d'Arrhénius. On reporte In (w) en fonction de 1/T etle
graphe obtenu permet de mesurer l'énergie d'activation (par la pente de la droite de
régression) et le temps de relaxation (par son ordonnée a l'origine). [10]

La loi d’Arrhenius traduit la linéarité entre w et 1/T’ ce qui permet d’effectuer le
passage de la fréquence a la température. Il est donc théoriquement possible, pour
étudier un pic de relaxation, de travailler en balayage de fréquence a température fixe
ou en balayage de température a fréquence fixe. Ce dernier cas ne sera satisfaisant que
si aucune évolution de la microstructure de l'échantillon ne se produit lors du
changement de température et si le mécanisme élémentaire de relaxation est le méme

dans le domaine de température ou se produit le pic de relaxation.

Dans le cas de mécanismes simples a temps de relaxation unique, on peut
également déterminer I'énergie d’activation par la mesure de la largeur du pic a mi-
hauteur.

donnée par la relation :
1

E 1 1
2cosh (K_B (ﬂ - E))

Q=4

La hauteur maximale du pic étant A/ 2 - Dong, a mi-hauteur :

Q—l — A/4
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Les deux solutions T; et T,de I'équation précédente permettent de mesurer E’,

I'énergie d’activation apparente du mécanisme.

. 2633 Kp
)

Cette deuxiéeme méthode n’est valable que dans le cas d'un mécanisme de relaxation

simple (pic de Debye) a temps de relaxation unique.

Si le pic est un pic de Debye, les relations deviennent :

E=E
et 1§ 18E
Qmax_ZI _2E

Dans le cas ot le pic n’est pas celui de Debye, alors: E' <E

La comparaison des deux énergies E et E’ aide a remonter au phénomene mis en jeu.

I-5-Formalisme :

I-5-1-Approche phénoménologique de I'élasticité et de l'anélasticité

(ou de la viscoélasticité linéaire) :

Dans la plupart des cas, la déformation linéaire réversible posséde une partie non
instantanée (figure I-g), causée par une modification de la structure interne du solide:
cette déformation est appelée "déformation anélastique”, notée €&,, [8], elle est
généralement décrite par son temps caractéristique (temps de relaxation T) et son

amplitude d’équilibre &37,.
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Figure (I-9) : Déformation élastique &, et Anélastique &,,, d'un échantillon suite
a l'application d'une contrainte o au temps t = t; . [10]

L’évolution de 'amplitude de déformation anélastique €,,(t) en fonction du temps a

contrainte imposée suit la relation :

ean(t) = € (L — eXP(TH0)) e (1)

Cette relation décrit la variation temporelle de toute grandeur dont la vitesse de
variation vers une position quelconque dépend uniquement de 1'écart entre la position

post-élastique et la position finale.
On caractérise généralement la déformation d'un solide anélastique par les

compliances : non relaxée Jj et relaxée Jz. Ces compliances sont reliées a la

déformation élastique et totale de I'échantillon par les formules (2) et (3)

Erotale = Eel T €an = JRO wrerererrererieererssiseseesssessenseeens (3)

En tenant compte de (1) et avec I'hypothése des faibles variations de module

(Jr —Jdu Ju) «Cette hypothése est justifiée dans les cas des métaux et des
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céramiques. Par contre, elle ne I'est pas dans le cas de I'étude de la transition vitreuse
des polymeéres. »,la relation décrivant la dynamique du solide est 1'équation (4) du
solide linéaire idéal.
€4 TE = IR0 F TIUOiiiieeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeenens (4)
Pour trouver (4), il suffit de remarquer que 'on peut écrire € sous la forme:
Il
€= JUo' + (‘]R - JU)O'(]. —e t)

Les mécanismes d'amortissement sont généralement liés a I'anélasticité.

La viscoélasticité se manifeste de fagon statique par deux phénomeénes

caractéristiques [19,20] :

a. Le phénoméne de relaxation :
A déformation imposée, la contrainte décroit avec le temps, il y a relaxation de la
contrainte, (figure I-Io-a). A contrainte imposée, la déformation instantanée &, est
suivie d'une déformation progressive €,,¢ : il y a trainage élastique.

b. Le phénomeéne de fluage :

Qui se traduit par un accroissement avec le temps de la déformation a contrainte

imposée, (figure I-Io-b).
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Figure (I-1o) : (a) phénoméne de relaxation a déformation imposée.
(b) phénoméne de fluage a contrainte imposée.

Ainsi pour décrire un comportement viscoélastique linéaire, plusieurs modeles

analogiques ont été proposés [8].

Les modeles analogiques permettent de représenter le comportement mécanique
d’'un matériau viscoélastique, et permettent de rendre compte plus facilement du

comportement d'un matériau du point de vue phénoménologique.

I-5-2-Les différents modéles viscoélastiques :

L’utilisation des modéles mécaniques (ou rhéologiques) est trés utile. les
éléments de tels modeles sont déduits des types fondamentaux de comportement
mécanique des solides et des liquides, les plus importants comme éléments
linéaires sont le ressort et I'amortisseur qui décrivent, respectivement, un solide
élastique idéal de Hooke avec la rigidité ou le "module” E, et un liquide visqueux
newtonien de viscosité . Les combinaisons des ressorts et des amortisseurs

définissent généralement le comportement viscoélastique, ces éléments sont
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schématisés sur la figure (I-11), en particulier la viscoélasticité linéaire puisque les

équations constitutives relatives sont linéaires.

Applied stress g
Strain response: !
alastic viscous plastic
og=Ee¢ G="¢ 1 (instantaneous
(Hooke) (Newton) plasticity)
E E E
t t t

Figure (I-11) : Types fondamentaux des comportements mécanique,
Réponse &(t) a contrainte imposée o. [7]

A) Modeéle de Maxwell :

Ce modele, représenté sur la figure (I-12), est constitué d’'un ressort de module E en
série avec un amortisseur de viscosité n, il permet de représenter le comportement de

relaxation.

‘T, n
c
Figure (I-12)- Modéle de Maxwell

Dans ce cas la contrainte est la méme dans les deux éléments, alors que la

déformation totale est la somme des déformations dues a chaque élément.

—————————————
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€tot = Eressort T Camortisseur -« +ceeereeesreceseeeerrmmmneeessereennnsene (5)

On déforme dans le domaine anélastique, puis I'on maintient la déformation il

s’ensuit que la contrainte évolue avec le temps, puisque :

A déformation imposée

€=¢p ainsi €=0

A partir de (5) :

8tot = eressort + 8amortisseur‘

1 o
Etot—EC‘Fﬁ:O
d’ou
g E do E
—_—=——= ———dt
o n o n

Par intégration (depuis une valeur 0, au temps zéro), on obtient :

E t
o(t) = 0o exp(—ﬁt) = 06, exp (—T—S)

La constante T, égale a g est appelée le temps de relaxation a déformation imposée

caractéristique du modele de Maxwell.

A déformation imposée, il y a relaxation de la contrainte, (figure I-13-a).

A contrainte imposée 0, , la déformation varie linéairement avec le temps suivant:

_ Go
g(ty =g + Wt
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Figure (I-13) : réponse du solide de Maxwell
(a) : Déformation imposée
(b) : Contrainte imposée

Le modele de Maxwell est la représentation de base d’un fluide viscoélastique, car sa
réponse a long terme a contrainte imposée est celle d'un fluide : il continue a se

déformer (figure I-13-b), il ne répond donc pas a la définition du solide anélastique.

B) Modéle de Voigt-Kelvin :

Schématisé sur la figure (I-14), ce modéle se compose d'un ressort et d’'un

amortisseur montés en paralléle ; il permet de représenter le comportement de fluage.

Dans ce modele, les deux composants présentent la méme déformation alors que la

contrainte totale est la somme des contraintes de I'élément élastique et de I'élément

visqueux.

40



0= Uressort + Gamortisseur

Figure (I-14) : Modéle de Voigt-Kelvin

A contrainte imposée : 0 = 0,
Ee + de
Op — EE —
0 r] dt

Soit :

(o _nde

E ‘T Eat

Pour obtenir la loi de variation de la déformation au cours du temps, il faut donc

résoudre l'intégrale suivante :

Soit:

] k
= Fl-en(-gil = gli-eo(-3)

T, est habituellement appelé le temps de retard a contrainte imposée, caractéristique
du modele de Voigt-Kelvin.

A contrainte imposée, la réponse n’est pas instantanée et tend a augmenter vers une

limite GE (figure I-15).
0
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Figure (I-15) :- comportement du solide de Voigt-Kelvin

Ainsi le modeéle de Voigt-Kelvin est la représentation de base d'un solide
viscoélastique, car sa réponse a long terme a l'application d'une contrainte est celle

d'un solide ; il cesse de se déformer.

Comme pour le modeéle précédent, le modele de Voigt-Kelvin a contrainte imposée
ne représente pas le solide anélastique ; absence de la réponse instantanée et du
trainage élastique.

Le modele de Voigt-Kelvin est peu réaliste en raison de la rigidité instantanée

infinie.
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C) Solide linéaire standard de Zener :

La combinaison de deux éléments (ressort et amortisseur) ne suffit donc pas pour
décrire, méme approximativement, le comportement d'un matériau viscoélastique.

Ainsi Zener [18] a développé la théorie de I'anélasticité :

* Par le remplacement dans le solide de Maxwell de 'amortisseur par un solide de Voigt

utilisation de la complaisance J.

* Ou par le remplacement dans le solide de Voigt de I'amortisseur par un solide de

Maxwell utilisation du module M.

Ces deux solides sont parfaitement équivalents lors de la résolution des équations

que ce soit a contrainte imposée ou a déformation imposée.

La figure (I-16) représente le solide linéaire standard de Zener dont le formalisme a

été repris par Nowick et Berry [8].

n="1/6]J
ou
n=1oM

Figure (I-16) : Solide linéaire standard de Zener
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6J=JR_JU
6M:MU_MR

Avec :
Ju : complaisance instantanée.

Jr : complaisance relaxée.
My : module instantané.

Mg : module relaxé.

r]=61]=T6M

0 =0, =0+ 0,

E=¢g,+eg,=¢, +¢&

0=0,=Mye, , Op,=0Mg, et O.=ng
€, = Jy0, = Jyo et &, =¢.=0J0,

D’ou :
€p
0= a Nec

Ou encore :

0:£_€a+n(s—sa)

0l

En remplagant €, et €;, nous aurons :

_E€ oly _

o= a ﬁ +ne —nlyo

D’ou :
+O-JU+ ] _ 8+
OF 3y Thue=5Tne
Ainsi :
o €
a[JR_JU'FJU]"'r]JUO:a"—ns

Finalement I'équation devient :

oJg + ndlJyoe + ndle

OJR F TPO = € T ittt ettt et ae s ens




de

o
JR0+JUToa =t +Toa

1
0+ 10 =£(s+roe)

Le module d’Young :
o)
E(y=—=
® &
1
E(ty = Er + (Ey —Er)exp (— r_)
€
Avec
Ey = :" module instantané
0
ER = Teo

. module relaxé
0

T, temps de relaxation de la contrainte a déformation constante

L’état d’'un solide viscoélastique de Zener peut étre défini par trois constantes

indépendantes : T, T5, My et son équation dynamique est de la forme:

0+ T.0 = Mg(€ + T5€)
Avec :

T, =Ty ( j u/ I ), appelé temps de relaxation sous déformation constante.

T, = ndJ, appelé temps de relaxation sous contrainte constante.

Mgr Le module relaxé.
On déduit de cette équation que :

Ev kR _Ts

— = avec Ey>Egp etdonc T1,>T,
Er Ju Te

45




On appelle effet de module, la différence Ey — Eg.

L’intensité de relaxation A est mesurée par :

Ey — Eg :]R_]U :Ta_Te

A=
Er Ju Te

A contrainte imposée : 0 =g, dou:6 =0 a t>0

& .
EZSOZO-OJU@]U:_ a t=0
0o
(Figure I-17-a)
L’équation (6) devient:
o= et de 1 it
/R = ET Tl = gJr—¢ T,

Apres intégration on obtient :

ln<0-0]R_E)=_i

aoJr — €0

D’ou :
g(t) = oo |]R + (Ju —Jr)exp <_%>]

Avec:

f@) =Jr+ (Ju —Jr)exp (— Ti) : la fonction de fluage.

J(@t) =Jr + (Jr —Ju)exp (_ é)

Ainsi ;

fo=20

0o
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Quand t - oo

€

£ = OpJR @]R:O__
0

A déformation imposée : € = g

ainsi £€=0 a t>0

O-:O-():MU(SO é t:0

(Figure I-17-b)

L’équation (23) devient :

. o= T]—Ua'
Jr Jr
comme Ts = ]—UTS
Jr
€ do 1 q
—— 0=T.0 = — = —
‘IR c 2_0' T
Jr
Oo
T t
_-OEO tS
Jr
&o g t
oo 2 n)on(-3)
‘]R R €
D’ou :

o(t) = & |Mg + (My — Mg) exp (—T—ts)l
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avec r(ty = Mg + (My — Mg) exp (— é) : lafonction de relaxation

Ainsi :

o(t
r(t :g

Quand t - oo

0w=€0MR = MR=_
0

g(t) 4

Epn = Go.TR

So=GpJu

Y

a) : Déformation instantanée et trainage élastique a contrainte imposée

s()]
00 = ggMys
My = Mg
Op =8 Mg Lo
t‘;

(b) : Relaxation de la contrainte a déformation imposée

Figure (I-17) : Réponses du solide linéaire standard de Zener
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Le solide linéaire standard de Zener s’accord parfaitement avec la définition d’'un

solide anélastique.

9
Ty
1
: oJ
Eéla stique Eretardée

Figure (I-18) : contribution de la cellule de Voigt-Kelvin et du solide de
Hooke dans dans la déformation totale a contrainte imposée.

Ju
e _u
ITG_T&_TE(1 ]R) fo(fR_fU) A TO’_‘IR
= =— aveC —=—
J T Te T ]R T JU
I To_Ts:JR_JU:M (MU_MR)_ My — Mg
| R Y\ MMy Mg
avec My>Mg , (R>ly , donc T5>Tg

L’abaissement du module My — Mg est appelé effet du module et le rapport A

représente l'intensité de relaxation.

I-5-3-Calcul du frottement intérieur :

Si la déformation imposée est une déformation sinusoidale (figure I-19-a), de
pulsation w et d’amplitude g, notée:

€ =¢gpsinwt

Pour un matériau purement élastique :
0 =Ee

——————————————
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La contrainte résultante est aussi sinusoidale (figure I-19-b), de méme fréquence et
en phase avec la déformation:
0 = Egy sinwt

Si le matériau a un comportement purement visqueux :
( de
o=n(+
4t

Avec 1 viscosité dynamique, la contrainte résultante est aussi sinusoidale (figure I-

19-¢) et de méme fréquence, mais elle est en quadrature de phase avec la déformation :
) 1
0 = nwe, sin (wt + 5)

Dans le cas qui nous intéresse, celui d'un matériau viscoélastique (figure I-19-d) la

contrainte présente un déphasage compris entre O et Tt/2 noté ¢ et appelé angle de

perte
0 = O SIN(WL + ) evvvnrvvriiriieiiniiniiieae, (7)

Il faut souligner la différence de notation et de vocabulaire qui existe a I'heure
actuelle. En effet, dans le domaine des métaux et des céramiques on appelle I'angle de
déphasage angle @ tandis que dans le domaine des polymeéres le méme angle est appelé
0. De la méme fagon, les métallurgistes et les céramistes parlent de frottement interne

ou Q7! et les polyméristes d’angle de perte ou tand.
D’apres (7) :
0 =0, C0SdSIiN Wt + 0y SINOCOSWL....cveevereeerrnene, (8)
La contrainte peut alors étre considérée comme formée de deux composantes : I'une

0, €C0S O en phase avec la déformation, et 'autre 0, sind en quadrature de phase avec la

déformation.
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' reponse d'un matériau
i purement élastique

pwWe {

0 N /\\ /’

e
i —
-
\H\
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/
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c) réponse d'un matériau
purement visqueux

Sl ; \ .
réponse d'un matériau

viscoélastique

Figure (I-19) : Réponse d’un matériau a une déformation imposée suivant sa nature

Nous pouvons alors définir deux modules :

e l'un E’, est en phase avec la déformation ; il est appelé module de conservation

car il caractérise I'énergie emmagasinée dans I'échantillon sous forme élastique :

e = (2
- (e
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e lautre E”, est en quadrature de phase avec la déformation ; il est appelé
module de perte car il caractérise I'énergie dissipée dans I'échantillon sous

forme visqueuse :

La relation (8) devient alors :

0 = gyE'sinwt +¢&yE" cos wt

Avec

t EII
an@ = —
(p E[

Une notation complexe facilite ce type de représentation des propriétés mécaniques

dynamiques des matériaux viscoélastiques :
€ = gpexpiwt

0 =0gexpi(wt+0)

E =2 (% '5—(60)( §+isind
=3 —(so)expl =5 cos )

E =E"+iE"

Cela justifie que E’ et E” soient aussi appelés partie réelle et partie imaginaire du

module dynamique.

Dans le cas du solide viscoélastique de Zener et lors de I'application d’'une contrainte
sinusoidale :

0 = ggexpiwt
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L’équation (9) admet une solution de la forme :

€ =gy expi(wt—10)
La déformation est donc déphasée dans le temps d'un angle d constant tel que:

wT

wno = A

2 — = —
Avec T = 1,41,

Dans ce modeéle, I'état du solide est donc représenté dans le systéme (0,€) par un

point qui se déplace sur une ellipse a la vitesse angulaire w.

AW = TopgySind est la perte d’énergie proportionnelle a Tl'aire de lellipse et le
frottement interne Q™! est défini par le rapport AW/ZT[W ou W= (1/2)0080 est

I'énergie élastique maximale au cours d’'un cycle. Onadonc Q™! =sind et,si & est

tres petit, il est possible d’assimiler 9, sind et tand.
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II-1-Introduction :

Du point de vue théorique, la premiére approche du mécanisme de vieillissement
des alliages trempés a été proposée en 1919 par Merica [22] qui expliquait le
durcissement par la précipitation d'une phase nouvelle a basse température a partir
d’une solution solide sursaturée de composition adaptée. En 1938, Guinier [23] et
Preston [24], sur la base de travaux menés indépendamment par diffraction des rayons
X, ont présenté le premier modele structural expliquant les premiers stades de la
décomposition de la solution solide, dans des alliages Al-Cu et Al-Ag trempés, par la
formation d’amas planaires d’atomes de méme nature, désormais appelés zones de
Guinier-Preston ou zones GP. Mott et Nabarro [25], en 1940, puis Orowan [26], en
1948, ont proposé les premieres approches mécaniques du durcissement structural en
tenant compte des dislocations dont le concept avait été proposé en 1934 [27-29]. En
1958, un progrés important dans la compréhension des aspects cinétiques de la
précipitation et des effets des parametres du traitement thermique a résulté de la prise
en compte par Federighi [30] et De Sorbo et coll. [31] de la sursaturation en lacunes
obtenue par les opérations de mise en solution et trempe. De trés nombreux travaux
sur la modélisation du durcissement par I'étude des interactions entre les dislocations
et les précipités, ainsi que sur les mécanismes de précipitation (principalement par
germination et croissance) ont été développé a partir des années 50. Parmi les
publications essentielles depuis cette période, on peut retenir les synthéses de Kelly et
Nicholson [32] en 1963, de Brown et Ham [33] en 1971, et celles plus récentes de
Verhoeven [34], Mondolfo [35], Lorimer [36], et Ardell [37]. Enfin, les possibilités

nouvelles apportées par le calcul scientifique sur ordinateur depuis 1970 ont ouvert la
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voie aux recherches axées sur la simulation des microstructures des phases présentes
dans des alliages durcis par précipitation, sur la prévision quantitative de leurs
propriétés mécaniques et, plus récemment, sur le calcul des diagrammes de phases
métastables dans certains systemes binaires voire ternaires. L'ensemble de ces progres
a été rendu possible par le développement simultané des méthodes expérimentales et
des modeéles théoriques formalisant les mécanismes physico-chimiques complexes mis

en jeu lors de ces transformations structurales.

II-2-Généralités :

La précipitation a l'état solide se produit quand les concentrations d'élément
dépassent leur solubilité solide, la phase initiale ce transforme en un produit biphasé
qui inclut une nouvelle phase, ou précipité. Les constituants de la seconde phase
peuvent se composer des précipités purs d'élément ou principalement des phases

intermétalliques.

g

Figure (II-1) : Pente du solvus : diminution de la solubilité solide avec
la diminution de la température ay - a+ f [38]
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La matrice maintient la méme structure cristalline que la phase mere, mais posséde
une composition différente et souvent un parametre du réseau différent, tandis que la
phase précipitée peut différer de la phase meére et la matrice résultante en structure

cristalline, composition, parameétre du réseau, et degré d'ordre a longue portée [38].

Les propriétés résultantes de l'alliage apres précipitation sont un résultat direct du :

type, taille, forme, et de la distribution de la phase précipitée.

La précipitation constitue la base du mécanisme de renforcement pour les alliages a

durcissement par précipitation (age-hardening alloys).

Les réactions de précipitation fournissent aux alliages non seulement le

renforcement, mais également la résistance a : la rupture, le fluage, et la fatigue.

La vitesse globale de la réaction résulte de la combinaison de la vitesse de
germination (nucléation) et la vitesse de croissance des particules. A ces deux facteurs
il faut ajouter, dés que la transformation est assez avancée, le grossissement des

particules (coalescence).

I1I-3-Précipitation par Germination et Croissance :

II-3-1-Cinétique de la précipitation :

Selon la théorie classique de Gibbs [39] étendue aux transformations de phases a
I'état solide par Turnbull et Fischer [40], la germination (nucléation), étape initiale de
la précipitation, suppose la formation, a partir de la matrice, de germes riches en soluté
(de composition tres différente de celle de la solution solide) et dotés d’'une interface
définie avec la matrice. Les germes peuvent résulter de fluctuations statistiques de
composition de taille suffisante (de 'ordre du nanomeétre) au sein de la solution solide
avec une cinétique de formation tres rapide en présence de lacunes en sursaturation

(précipitation homogene), ou se former préférentiellement sur les défauts du réseau ou

——————————————
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les interfaces préexistantes entre les différents grains ou les particules (précipitation
hétérogéne). La croissance ultérieure des germes et des précipités est régie par la
diffusion des atomes de soluté vers les germes, qui est thermiquement activée a la
température du revenu tant que la solution solide est sursaturée. Les mécanismes de
précipitation prennent en compte les facteurs thermodynamiques et les effets
cinétiques et s’appliquent a la plupart des alliages d’aluminium durcis par

précipitation.

Germination (nucléation) — Croissance— Coalescence

La Germination, la croissance, et la coalescence sont importantes pour la
détermination de la microstructure résultante des précipités et les propriétés

mécaniques associées.

II-3-1-1-La Germination :

Considérons la précipitation de B-riche B depuis une solution solide A-riche «
sursaturé. Pour la germination de [, les B-atomes dans la matrice o doivent d'abord
diffuser ensemble pour former un petit volume de composition [, et puis si cC'est
nécessaire, les atomes doivent se réarranger dans la structure cristalline 3. Comme
avec la transformation liquide — solide, une interface o/f doit étre créée pendant le

processus et ceci méne a une barriére d'énergie d'activation.

Pendant la germination, non seulement le type de précipité est important, mais
également la distribution des précipités. La distribution des précipités influe sur la

résistance mécanique en affectant le mouvement de dislocation.

La germination peut se produire soit de fagon homogéne (uniformément et non
préférentiellement) soit de facon hétérogene (préférentiellement) aux emplacements
spécifiques tels que les joints de grain ou les dislocations, mais la germination dans les

solides, comme dans les liquides, est presque toujours hétérogene. Les sites appropriés
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pour la germination sont des défauts de non-équilibre tels que les lacunes,

dislocations, joints de grain, défauts d’empilement......etc.

Dans la plupart des systémes les phases o et B ont des structures cristallines
tellement différentes qu'il est impossible de former des interfaces cohérentes a énergie-
faible et la germination homogéne de la phase de 1'équilibre B est alors impossible.
Cependant, il est souvent possible de former des noyaux cohérents d’une certaine autre
phase métastable (') qui n'est pas présente dans le diagramme d'équilibre. L'exemple

le plus commun de ceci est la formation des zones GP.

La germination hétérogéne se produit parce que l'élimination des défauts et des
surfaces de grandes énergies (par la germination d'une nouvelle phase) réduit 1'énergie
libre totale du systéme. Le taux de germinatin hétérogéne est ainsi influencé par la

densité de ces irrégularités.

Tant qu’il y a une densité suffisante des emplacements hétérogenes de germination,

la germination homogene ne sera pas favorisée.

Le tableau (II-1) regroupe les énergies de surface pour les différents types d’interfaces.

Type of interface Surface energy

Coherent Yeoherent = Yehemical = 200 mJ/m*

Semicoherent  Yumicoberent = Yehemical T Ysmueruza = 200 to 500 mJ/m’
Incoherent Yeoherent = 200 to 1000 mJ/m

Tableau (II-1) : énergies de surface pour différents types d'interfaces [41]
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@ précipité cohérant avec la matrice (avec distorsion @ précipith asmi-cohdrant svec la matrice @ priécipité incohérent avec la matrice
élastique du réseau d'aluminium) © atome d' Al

» atome de soluth

Figure (II-2) : Schémas de cohérence entre précipités et matrice [42]

Les précipités sont incohérents s’il n’existe aucune relation d’orientation
cristallographique particuliere entre le réseau de la matrice et celui du précipité,

(figure II-2-c).

Les précipités en relation d’orientation sont semi-cohérentes si les réseaux de la
matrice et des précipités ne sont cohérents que le long de quelques systemes de plans

ou de directions cristallographiques, (figure II-2-b).

Les interfaces Semi cohérentes, (figure II-2-b), représentent un cas intermédiaire
énergétiquement favorable pour relaxer partiellement les contraintes de cohésion

(coherency strains), (figure I1-2).

Lorsque l'écart a la cohérence devient trop élevé, des dislocations se forment aux
interfaces précipité-matrice pour accommoder les distorsions élastiques. Ce
mécanisme s’observe pour des précipités possédant un tres fort écart a la cohérence, ce
qui est fréquent pour une précipitation hétérogene induite par des défauts
cristallographiques et peut également résulter d'un grossissement trop important de
précipités initialement cohérentes. La génération de dislocation maintient la
cohérence par relaxation de contraintes qui se développent en raison de la différence

dans le parameétre du réseau a l'interface.
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Une autre caractéristique importante de la précipitation structurale est I'existence
presque systématique de relations d’orientations cristallographiques préférentielles
entre la matrice et les précipités formés par précipitation homogene ou par
précipitation hétérogéne sur les dislocations, les joints de sous-grains, voire sur

certains joints de grains ou de phases présentes dans la matrice.

Cela se traduit notamment par des relations d’épitaxie, c’est-a-dire des relations de
parallélisme entre les plans ou les directions cristallographiques de la matrice et ceux

des précipités, (figure 11-3).

Les précipités sont cohérents si, au-dela des relations d’épitaxie, il y a continuité
géomeétrique des réseaux cristallographiques de la matrice et des précipités dans toutes
les directions cristallographiques. Seules la nature et la disposition des atomes dans le

réseau sont modifiées, (figure II-2-a).

Précipitd

Réseau

de la matrice

001, 71111,
110.0), 7[170].

@mnuq' #1 i hexagonales [orientation w)

Prcipité
Résaau Résemu
de la matrice de la matrica
P00, F 100 1100k F11170,,
[10.0) F 00 100 KNI,
@quu [E:}phl-uT' cubigque

{orientation n, )

Figure (II-3) : schéma des orientations entre les précipités métastables et
la matrice des systémes Al-Zn-Mg et Al-Zn-Mg-Cu [42]
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II-3-1-2-Croissance :

La croissance des précipités se produit soit par le mouvement des interfaces
incohérentes ou par le «ledge mechanism » ou la cohérence est maintenue et le
grossissement est d a la diffusion, [38], [43]

A) Précipitation sur les dislocations :

Les dislocations agissent en tant qu'emplacements de germination seulement pour
les précipités semi cohérentes [43], la figure (II-4) [44] montre des précipitées
formées sur des dislocations.

Figure (II-4) : Microscopie électronique a transmission en champ clair montrant les
précipités Ti5Si3 aux abords des dislocations dans un alliage Ti52A148-3Si2Cr. [45]

La germination sur des dislocations nécessite un bon accord entre le précipité et la
matrice sur au moins un plan, de sorte que les interfaces cohérentes ou semi

cohérentes a faible énergie puissent se former.
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B) Précipitation dans les Lacunes :

La concentration des lacunes dépend de la température, ainsi il est essentiel pour
les taux rapides de trempes (high quenching rates) non seulement pour maintenir une

solution solide sursaturée mais pour maintenir un nombre significatif de lacunes.

Les lacunes jouent plusieurs roles dans la nucléation des précipités. Quand un
alliage

[{ »

“a durcissement par précipitation ” est refroidi d'une haute température, des

lacunes sont maintenues pendant le refroidissement. Ces lacunes peuvent aider la
germination en augmentant le taux de diffusion, méme a des températures ou la
diffusion n'est pas attendue. Elles dissipent également les contraintes locales
permettant ainsi la nucléation des précipités cohérentes. Elles peuvent de méme
influencer la germination individuellement ou collectivement par le regroupement
dans de petits tas.

C) Précipitation dans les joins de grains :

L'ampleur de la précipitation aux joints de grains a une grande influence sur la
ductilité, la dureté de rupture et I'usinage ou le formage des alliages d'Aluminium. [46]
La figure (II-5) montre clairement l'existence de précipités aux points triple dans la
phase o — 3 de l'alliage Cu-In. Pour le précipité visible, les interfaces A et B sont

cohérentes alors que C est semi-cohérent.
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figure (II-5) : Un précipité au point triple de joint de grain dans un alliage o — B Cu-In.
Interfaces A et B sont incohérents alors que C est semicohérent. (G.A. Chadwick,
Metallography of phase Transformations, Butterworths, London, 1972.). [43]

D) Zones dénudées :

Un changement chimique dans la phase de la matrice s’opere lors de la séquence de
précipitation. Avec 'augmentation du nombre et de la taille des précipités, le corps
dissous est épuisé dans la matrice. Les régions ou aucun précipité ne se forme

s'appelant (precipitate-free zones) (PFZ) zones dénudées.
Les PFZ se trouvent principalement autour des joints de grain ou encore :
- Autour des particules de la seconde phase ou le corps dissous est emprisonné.
- Dans les régions ou il y a un nombre de lacune insuffisant pour la nucléation

des précipités.

La figure (II-6) montre clairement la zone dénudée dans un alliage 6061 d’Al

homogénéisé.
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Selon les auteurs, la zone dénudée (PFZ) a été créée d’'une part, par le manque des
précipités Mg,Si et d’autre par, par le manque de Si, ce dernier étant emprisonné dans

les précipités de joints de grain AlFeSi.

ol ‘( IFeSI b \»,‘

l—'l.
10 um

Figure (II-6) : Micrographie d’un alliage d’aluminium 6061 moulé et homogénéisé
Montrant : les zones dénudé de précipités (PFZ) aux joints de grain. [47]

I1-3-1-3-Coalescence :

La coalescence des particules se produit parce que la microstructure d'un alliage
biphasé n'est pas stable sauf si I'énergie interfaciale est au minimum. Une faible
densité des grandes particules a moins d'énergie interfaciale totale qu'une haute
densité de petites particules, ce qui fournit la force motrice pour la coalescence des
particules. La coalescence de particule est conduite par la diffusion des atomes de
corps dissous ; ainsi, le taux de coalescence augmente avec la température. Dans

certains cas, les taux de coalescence sont déterminés par le contréle de l'interface.
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La maturation d’Ostwald est le mécanisme ou les petits précipités se dissolvent et le
corps dissous est redistribué aux grands précipités plus stables. La solubilité élevée des

petites particules dans la matrice est nommé I'effet capillaire.

Les petites particules ont une énergie libre plus élevée due a la croissance de la

pression en raison de la courbure élevée de la surface.

II-3-2-Modes de précipitation :

I1-3-2-1-La précipitation générale ou continue :

Elle se rapporte a l'aspect uniforme des particules de la seconde phase dans tous les
grains de la matrice. La précipitation générale n'implique pas la nucléation homogene,
plutdt, la précipitation non localisée de la deuxiéme phase. La figure (II-7) montre la

précipitation générale dans un alliage d'aluminium.

p—t
10 um

Figure (II-7) : Microscopie électronique a balayage de la précipitation
Continue dans l'alliage d’aluminium 6061, ou les particule de M g,Sireprésentent
les petits précipites et les grandes particules étant les intermétalliques AlFeSi
situées aux joint de grain. Notons que les zones dénudées sont proches des particules
intermétalliques AlFeSi. Ref [48]
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I1-3-2-2-Précipitation cellulaire ou discontinue :

La précipitation dans les joints des grains peut avoir comme conséquence la
précipitation cellulaire ou discontinue (DP), (figures: II-8, II-g). Pendant la
précipitation discontinue, la germination de la deuxiéme phase s’effectue au joint de
grain (la précipitation commence aux joints de grain mais ne continue pas a travers le
grain entier), qui se déplace alors avec I'avancement de la réaction de précipitation.
Elle commence généralement a un joint incohérent a grand angle, qui est le point le
plus susceptible pour soutenir le processus de la nucléation hétérogeéne et la migration
du joint de grain. La déformation due au décalage atomique ou le Misfit
(l'inadaptation) sont des facteurs, bien que ni 'un ni l'autre ne semble étre des
conditions nécessaires [49,50]. Les conditions générales et les criteres de la DP ne sont
pas complétement compris a cause des corrélations complexes entre la structure,

l'énergie, la mobilité, et la diffusivité du joint de grain.

Les études ont montrés qu'a mesure que le niveau de la précipitation aux joints de
grain augmente, sa résistance a la rupture et sa formabilité diminue [51,52]. La rupture
inter granulaire pendant le formage, en particulier dans des opérations de pliage
« bending operations », peut étre liée a une diminution de résistance au joint
« boundary strength » résultant de la présence des précipités inter granulaires

« intergranular precipitates ».
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Figure (II-8) : Précipitation cellulaire du M g4,Aly; dans un alliage Mg — 9% at Al
Traiter et vieilli 1thaz220 . [38]

(a) (b)

Figure (II-9) : Un diagramme schématique montre la séquence possible des
étapes durent le développement de la précipitation cellulaire. [43]

Apres nucléation, le joint de grain se déplace avec I'avancement de la réaction de
précipitation. Ceci est illustré dans la figure (II-8), ou le joint de grain est vu courbé
en dehors au début de la réaction [53].

La figure (II-9) quant a elle montre les différentes étapes du développement de la

précipitation cellulaire. Ainsi, la précipitation cellulaire est bien discontinue vu que la
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composition de la matrice change de maniére discontinue pendant que la cellule

avance

Les figures (II-10) et (II-11), montrent clairement la croissance cellulaire a partir
des joints de grain, dans deux alliages différents. Dans la seconde étant plus uniforme

que la premiére.

100 pwm

Figure (II-10) : Développement des colonies cellulaires a partir des joints
de grain dans un alliage Au-30Ni vieilli 50 min a 425 . [38]

Figure (II-11) : précipitation cellulaire, ou discontinue, développant
uniformément a partir du joint de grain dans un alliage Fe-24.8 Zn vieilli
6 mina 6oo .[85ASM 13]
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La précipitation discontinue a comme conséquence les produits de réaction qui sont
souvent lamellaires, fibreux, ou une tige, mais rarement globulaire (lamellar, fibrous,
or rodlike, but rarely globular) [49], elle est désigné également souvent sous le nom,
d’une recristallisation cellulaire de joint de grain, ou une réaction autocatalytique

(cellular, grainboundary, recrystallization, or autocatalytic reaction) [54].

II-3-3-Quelques structures de précipités :

A) Structure de Widmanstdtten :

Les longues et larges faces des précipités sont les interfaces cohérentes et a faible

énergie [38,43], (figure II-12).

Les interfaces incohérentes pourront avancer plus rapidement que les interfaces
semi cohérentes, comme il est illustré dans la figure (II-13). C'est l'origine de la

morphologie de Widmanstatten.

Figure (II-12) : structure de widmanstatten dans un alliage Ti-6Al-4V
refroidi a3.40 /s.[55]
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Slow

o | )ﬂ-}w

Figure (II-13) : I'effet du type d’interface sur la morphologie d’un précipité croissant. (A)
interfaces semi cohérentes de Basse-mobilité. (B) interfaces incohérentes de haute-
mobilité. [38]

B) Structure aiguille et structure latte :

La figure suivante illustre une telle structure :

0,5um

Figure (II-14) : Phase S' : précipitation homogéne d’aiguilles dans
La matrice et précipitation hétérogéne de lattes sur
Les dislocations suivant les directions 100 4; G = 35000
alliage 2618 (2.3 % Cu - 1.5 % Mg). Revenu 24h a200 , [42]
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C) Structure sphérique :

La figure (II-15) montre la structure sphérique des précipités

Figure (II-15) : Précipités sphériques de phase §' AlzLi ordonnée, cohérente avec
La matrice. G = 72000, axe du faisceau électronique : [211]y

alliage Al-3 % Li, revenu8h a170 , [42]

I1-3-4-Séquences de précipitation :

Dans beaucoup de systémes de précipitation et dans pratiquement tous les alliages a
durcissement par précipitation, la matrice sursaturée se transforme en plusieurs
étapes, en produisant un ou plusieurs précipités métastables avant l'apparition de la
phase d'équilibre. L'approche a 'équilibre est contrélée par la nucléation séparant 1'état
initial des états d'énergie libre plus faible. Les précipités de transition sont souvent
cristallographiquement semblables a la matrice, ils permettent la formation d'une

interface cohérente a faible énergie pendant le processus de nucléation.

La séquence de précipitation commence souvent par la nucléation de petites phases,

entiéerement cohérentes connues sous le nom de zones de Guinier et Preston. Les
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zones GP sont les premiéres a « nucléer » en raison de leur de petite taille et leur
homogénéité avec la matrice. Le terme d’énergie interfaciale est extrémement faible,
fournissant ainsi une petite barriére a la nucléation, bien que la force motrice (driving
force) pour la nucléation ne puisse pas étre aussi élevée que celle de formation de la
phase finale. Les zones GP prennent typiquement la forme de petites particules
sphériques ou de particules en forme de disque (Fig. II-16), leur épaisseur est de
I'ordre de deux couches atomiques, et leur diameétre est de plusieurs nanometres, elles
sont alignées perpendiculairement a la direction élastique dans la structure cristalline

de la matrice du matériau [43].

0.1 um

Figure (II-16) : Microscopie électronique a transmission en champ sombre d’un alliage
Cu-3.1Co vieilli24 ha 650 montrant les précipitées de transition Cohérentes. Le
précipité est une phase métastable CFC du Co pur dans une matrice CFC. [41]

Les phases qui germent et se développent a partir des zones GP se nomment des
« phases de transition ». Elles ont une structure cristalline intermédiaire entre la
matrice et la phase d'équilibre. Ce qui minimise I'énergie de contribution a la

déformation entre le précipité et la matrice, la rendant plus favorable dans la séquence
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de nucléation que les phases d'équilibre. L'ordre typique de réaction pour le systeme

Al-Mg est :

Solution Solide — GP Zones - B" - B’ - B

Pour que le durcissement structural soit important, on recherche la formation d'une
grande densité et d'une homogénéité de répartition d’amas et/ou de précipités

métastables dans la matrice.

II-4-Précipitation par décomposition spinodale :

Ce mode de précipitation, dont la théorie a été établie par Cahn [60], affecte
généralement des alliages a forte fraction volumique de précipités (par exemple les
alliages de cuivre) mais est également susceptible de rendre compte du durcissement

structural de certains alliages d’aluminium des systémes Al-Zn [61] et Al-Ag [62].

II-5- Le recuit :

L’état recuit est I'état le plus stable du point de vue thermodynamique. Le role
principal d'un recuit est de conférer a l'alliage une structure la plus proche possible de

sa structure d’équilibre.
Le recuit a les propriétés suivantes :
e homogénéiser un alliage d'un point de vue aussi bien chimique que
micrographique : c’est, par exemple, le cas des alliages moulés, hétérogeénes et

de taille de grains non uniforme.

. . . )
e modifier la structure micrographique, par exemple par coalescence d'une phase

ou par affinement du grain (normalisation).

——————————————
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e restaurer la structure d’'un alliage apres écrouissage, soudage, ou traitement

thermique antérieur.

e diminuer les contraintes internes (relaxation).

Les buts du recuit sont principalement les suivants :

» adoucissement favorisant la mise en forme par déformation plastique ou par

usinage.

» préparation de I'alliage avant un autre traitement thermique.

> stabilisation de l'alliage, surtout d’'un point de vue dimensionnel, mais aussi

pour améliorer sa résistance aux efforts mécaniques ou a la corrosion.

On précise souvent, dans la dénomination d’'un recuit, soit le but dans lequel il est
effectué (homogénéisation, régénération, normalisation, coalescence, restauration,
recristallisation, adoucissement, détente, relaxation, dégazage, etc.), soit le moyen

. . . , :
employé ou les conditions choisies pour l'effectuer (en pot, en caisse, au passage, au

défilé, a la volée, isotherme, brillant, blanc, noir, bleu, etc.).

Un recuit se réalise par chauffage a une vitesse choisie, avec éventuellement des
paliers de température progressifs jusqu’a une température déterminée en fonction du
but recherché. La température de recuit étant atteinte, on effectue un maintien
isotherme ou des oscillations autour de cette température, pendant un temps
déterminé également en fonction du but recherché. Le refroidissement a lieu a une
vitesse choisie en fonction de la nature de l'alliage, parfois selon un programme
soigneusement controlé. Cette vitesse est relativement lente pour rester en
permanence le plus proche possible des conditionnements d’équilibre. Elle peut étre

aussi faible que quelques degrés par heure pour certains aciers.
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Les phénomeénes se produisant pendant le recuit étant thermiquement activés, le
temps de recuit est d’autant plus court que sa température est élevée. De méme, la
structure micrographique obtenue aprés recuit est d’autant moins fine que la
température de recuit est plus élevée, le temps de maintien plus long et le
refroidissement moins rapide. Quand il s’agit de recuit d’homogénéisation, celui-ci
peut s’effectuer en un temps d’autant plus court et a une température d’autant plus
basse que la structure micrographique est plus fine, ou l'alliage plus homogeéne. Cest
ainsi que les piéces moulées, ol les phénomeénes de ségrégation sont souvent
importants, nécessitent des températures de recuit plus élevées ou des temps de recuit

plus longs que des pieces corroyées (filées, forgées, etc.).
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III- 1-Introduction :

Bien qu'il ne soit passé dans le domaine industriel qu'a la fin du XIXe siecle,
l'aluminium est devenu le premier des métaux non ferreux. Sa légéreté, son
inaltérabilité pratique, sa bonne conductibilité électrique et thermique, sa facilité de
décoration et la grande résistance mécanique de certains de ses alliages lui donnent
des débouchés tels, dans les transports, l'industrie électrique, 'emballage, le batiment

et toutes les autres industries.

III-2-Les alliages d’aluminium :

L'aluminium pur a des emplois limités, son association avec d’autres éléments

change ses caractéristiques mécaniques.

Les limites de solubilité des éléments d'alliage dans I'aluminium solide sont tres
basses, aucun élément n'est connu pour avoir une miscibilité complete avec

I'aluminium a I’état solide.

Il existe un trés grand nombre d'alliages: les principaux dans les différentes

catégories sont représentés sur la figure (ITI-1).

II1-2-1-Groupes principaux des alliages d’aluminium :

Les principaux types d'alliages d'aluminium sont obtenus par les effets d’alliage du
cuivre, du magnésium, du manganese, du silicium, et du zinc, (figure III-1), les
caractéristiques mécaniques sont spécifiques a chaque alliage, elles varient suivant les

traitements subis : traitement thermique, écrouissage ou les deux en méme temps.
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Figure (III-1) : Les principaux éléments d’alliage pour L’Aluminium. [63]

II1-2-2-Systéme binaire AI-Mg :

Les alliages Al-Mg ont des propriétés mécaniques remarquables, ils se distinguent
par la combinaison d'une bonne ductilité, d'une grande résistance et d'une faible
densité [64,65], Ils sont faciles a polir et conservent longtemps leur polissage a cause
de la haute résistance chimique [66], il sont employés couramment dans des
applications exigeant une finition de surface brillante et une résistance a la corrosion,
ce qui fait de ces alliages les candidats potentiels pour des applications aérospatiales,

navales, industrie automobile et a des but décoratifs.

La solubilité solide du Magnésium dans aluminium en fonction de la température

est tracée dans la figure (ITI-2).

Les compositions communes s'étendent de 4% a 10% Mg , les compositions
contenant plus de de 7% Mg sont thermiquement traitables. Les alliages Al-Mg sont
en général limités a 5 % Mg en raison des difficultés de mise en ceuvre et de

transformation. Les caractéristiques de vieillissement et surtout d'instabilité a la
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température ambiante a des concentrations plus élevées en magnésium encouragent le

traitement thermique.

Tempearature, “C
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Mg

=

2

4 & B

Solubilite . wi%
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Figure (III-2) : solution solide d’équilibre binaire du Magnésium dans ’'’Aluminium, [41]
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Figure (I1I-3) Al-Mg : activité thermodynamique du Mg dans 'Al a 710 °k, [67]
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Quand les alliages Al-Mg sont a I'état d'équilibre, la solubilité du magnésium dans la
phase a est d’environ 15 % a 450°C mais elle se réduit jusqua 2 % a la température

ambiante.

La solubilité solide maximum en alliages d'aluminium se produit a I'eutectique.

I

L
600
| O * I.
X gaye
400 § ! T
I
, | |
/ I
o w (Al Mg ) \ \
/ > ﬁ:ﬂ g \\
" : .
10 174 20 50 LQ £Mg

Figure (I1I-4) : Diagramme partielle AI-Mg de o a 40%at en Mg

L’alliage est caractérisé par une haute stabilité de la solution solide et une faible

vitesse de diffusion du Magnésium dans I'aluminium [66].

Influence du Magnésium sur les propriétés mécanique de

Aluminium :

Lorsqu’ils sont maintenus a des températures inférieures a 250 , apres passage a
haute température (450  ou plus suivant le diagramme d’équilibre), certains alliages

d’aluminium voient croitre leur résistance mécanique (figure III-5).
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Figure (I1I-5) - Evolution schématique de la limite d’élasticité d’'un alliage
d’aluminium a durcissement structural.

La variation des propriétés mécaniques de I'aluminium en fonction de la teneur en
Mg est donnée sur la figure (III-6). Moyennement la limite élastique et réduit
brutalement I'allongement A au dela de 12 % Mg [66]. Le magnésium accroit fortement

la résistance a la rupture R jusqu'a 15 %, accroit.

A X

P4
’

R, Ry, 002, K91/ mm
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Jg b6 9 171051822
Jeneur en magnescum, %

Figure (III-6) : La variation des propriétés mécaniques de I'aluminium en fonction de
la teneur en Mg
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II1-2-3-Diagramme et morphologie de phase :

Le diagramme de phase Aluminium-Magnésium a une courbe de limite de solubilité

(solvus) en pente positive, ce qui est une condition nécessaire pour un systéme a

durcissement par précipitation.

A Tétat d’équilibre, apres refroidissement, les alliages Al-Mg sont biphasés o + 3,

(Al3Mg2). Les précipités CFC Al;Mg, admettent une difficulté de nucléation dans le

systéme aluminium-magnésium.

Sur les figures (II-7) et (II-8) sont reportés respectivement le diagramme d’équilibre

complet et le diagramme d’équilibre partiel.

Dans le tableau (II-1) sont regroupées toutes les données cristallographiques de ces

alliages.
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Figure (I1I-7) : diagramme de phase AI-Mg [68]
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phase Composition, Wt % Mg | Symbole de Pearson | Groupe d’espace
(Al) 0d17.1 cF4 Fm3m
B(Al;Mg,) | 36.1a37.8 cF1168 Fd3m

£ 39 hR53 R3
v(Al;Mg,7) | 42 d 58.0 cls8 I43m
(Mg) 87.1 d 100 hP> P65 /mmc
Phases métastables

Al,Mg 31.0 tl24 I4,/amd

V' 38 d56.2 (a)

(a) Tetragonal

Tableau (I1I-1) : Données cristallographiques [69]
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Figure (III-8) : Diagramme de phase partiel de o a 35 %, [41]

Généralement les phases peuvent se développer avec diverses morphologies et les
microstructures qui en résultent, peuvent s'étendrent d'une structure simple

monophasée (solution solide) aux diverses morphologies polyphasées (figure III-g).
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(=)

Figure (I1I-9) : morphologies Typiques des microstructures d’alliages d’Al.
(a) solution Solide monophasée . (b) deuxiéme phase Dispersée. (c) réseau

Continu du deuxiéme phases. [38]

Les particules de la Seconde phase sont divisées en quatre classes, basées sur leur

mode de formation et leur capacité d'étre dissoutes : particules primaires, constituants,
dispersoids, et précipités.

L'apparition de ces diverses morphologies, qui peuvent avoir une influence forte sur
les propriétés, dépend de la concentration de l'alliage, de la solubilité et comment les

phases sont formées pendant la solidification et/ou le traitement thermique a l'état
solide.

III-2-4-Précipitation :

Le principe des traitements thermiques de durcissement d'un alliage d’aluminium

par précipitation est reporté sur la figure (II-10).

A Tl'aide de la figure (III-10), portons l'alliage de concentration X; (concentration

inférieure a la limite de solubilité X5 de I'élément d’addition) a une température T,
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supérieure a la température de solvus Tg pendant une durée suffisante pour atteindre
I'équilibre thermodynamique et donc obtenir une mise en solution totale des atomes

de soluté M.

Si lalliage est refroidi trés lentement depuis la température T, jusqu’a une
température inférieure a Tg, la solution solide de M dans I'aluminium, qui conserve sa
structure cubique a faces centrées (désignée par a), tend a se décomposer sous forme
de particules plus ou moins grossiéres du composé intermétallique stable AlyM dans
la solution solide d’aluminium appauvrie en atomes M : c'est la précipitation
d’équilibre qui conduit a une structure proche de celle d'un recuit, et qui est
généralement sans intérét du point de vue du durcissement de l'alliage du fait de la
taille grossiére des précipités (de I'ordre du micrometre) et de leur trop faible nombre

par unité de volume d’alliage.

Leur fraction molaire f, respecte la régle des bras de leviers ou regle des segments

inverses :

IX —_—
f, = BA/BC — A4

X2)
/[y/(x +y) _XZJ

ou BA et BC sont définis sur la figure (III-10) a la température T, .

La fraction volumique fy des précipités d’équilibres dans la matrice a se déduit de la
fraction molaire par prise en compte du volume molaire de ces deux phases. Elle

augmente avec le rapport X/y des concentrations relatives en éléments Al et M dans le

composé intermétallique d’équilibre.
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Figure (I1I-10) - Principe des traitements thermiques de durcissement d’un
alliage d’aluminium par précipitation, [42]

Influence de la composition eutectique :

Divers types de morphologies des alliages brut de coulée sont obtenues, selon si le
contenu de l'alliage est au dessus, en-dessous, ou prés de la composition eutectique;
Les différentes microstructures relatives 4 un alliage d’aluminium ont été regroupées

dansla figure (ITI-11).
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Figure (II-11) : microstructures des compositions : hypoeutectique, eutectique
,hypereutectique dans un alliage Al-X. [41]

Les alliages Hypoeutectique (sont ceux dont le contenu est en-dessous de la

composition eutectique). Ce type d’alliages est représenté sur la Figure (II-12)

qui montre une structure réticulée de la deuxiéme phase (grise) qui entoure les

grains d'aluminium de la solution solide (claire).
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Figure (II-12) : morphologie comme un réseau pour la structure de la seconde
phase dans deux alliages hypoeutectiques : (a) alliage brut de coulée 356 a 100X.
(b) alliage brut de coulée 7050 a 100X. [41]

e Dans le cas des compositions eutectiques et hypereutectique, la structure du
soluté peut avoir les deux morphologies de phase mélangées celle semblable a
un réseau et celle dispersée. Ce type de mélanges de morphologies de l'alliage

brut de coulée est montré sur les figures (III-13 et III-14) pour quelques

alliages eutectiques et hypereutectique, respectivement.

Figure (I1I-13) : phase dispersée et morphologie comme un réseau pour la structure de la
seconde phase dans deux alliages eutectiques. (a) alliage brut de coulée 413 a 750X.
(b) alliage brut de coulée Al-Cu a 400X, [41]
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Figure (III-14) : phase dispersée et morphologie comme un réseau pour la structure de la
seconde phase dans deux alliages hypereutectiques. (a) alliage brut de coulée 390 avec
précipités primaires de silicium (gris clair) a 100X. (b) alliage brut de coulée 384.0
avec précipités primaires de Al-Fe-Si a 100X. [41]

Cette extension est restreinte d’'une part par l'effet de taille des atomes (si la
différence des rayons atomiques des atomes de soluté et de la matrice dépasse 15%) et
d’autre part par la probabilité de formation du composé intermétallique stable AlM,
qui lui aussi restreint 'extension de la solution solide. Le composé intermétallique
AlyM, dépend fortement de la différence de I'électronégativité des éléments formant la

matrice et le soluté (effet de valence électronégatif).

Séquences de précipitation dans l'alliage AI-Mg :

Dans l'alliage Al-Mg la séquence et le nombre de ses phases dépendent des
températures de vieillissement appliquées [71, 72]. Pour les températures autour et en-
dessous de la température ambiante, le processus de décomposition de la précipitation

des alliages Al-Mg a été développée par [73 ,74]

Solution Solide — GP Zones - B" - B’ - B

Les zones GP prennent la forme de faisceaux en forme de plaque [75], avec un
contenu de magnésium supérieur a celui de la matrice, elles ne contribuent pas au

durcissement par précipitation [73]. La phase ", parfois désignée en tant que zone GP

e
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ordonnée [75], posséde une composition d’Al;Mg avec un parametre de maille
a=4.1A [76] (la constante réticulaire pour 'Aluminium pur est de 4,04 9 A) et une
structure sphérique L1,. La formation des précipités B” influe sur la ductilité de
I'alliage. Les zones GP et les précipités '’ ont tous les deux des interfaces cohérentes
avec la matrice et nucléent homogénement a partir de la solution solide. La phase ' a
une interface semi-cohérente avec la matrice, elle posséde une structure hexagonale
avec une composition approximative Al;Mg, . La phase finale stable 3 a une structure
complexe o —Mn avec plus de 1oo atomes par cellule élémentaire [77], et une
composition Al;Mg, .La précipitation de [’ et B est principalement dans les
dislocations et les joints de grains et doit étre hétérogene. La précipitation de ' et B a

des effets néfastes sur la dureté du matériau, et augmente le risque de fissuration par

corrosion.
Paramétres . Réseau
Systeme Précipitation cristallographiques Epitaxie du
des précipités | précipité
Al-Mg Zones GP-AlsMg | a=0,404nm Spheres : (100)gp// (100) ofc
[001]p//[001]4
p'-Al;Mg, a=1002nm;c=1636nm | Plauettes: (00.1)y /(001}y hexagonal
(01,005 /11101
f-Al;Mg, a=2.824nm Aiguilles et plaguettes : cfc
(111)5//(001)y
[110]5//{010]

Tableau (11I-2) : caractéristiques morphologiques, cristallographiques et structurales
de la précipitation Dans lalliage AI-Mg
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IV-1-Echantillon :

L’échantillon que nous avons utilisé pour cette étude est un alliage de Magnésium -

Aluminium de teneur 5% at. Mg fourni par Good-Fellow sous forme de plaque au

LMPM de 'ENSMA de Poitiers.

Les éprouvettes de frottement interne ont été prélevées dans cette plaque sous
forme de lames (50 x 5x1) mm3.

Y

L'éprouvette utilisée lors des essais a été testée a l'ambiante puis maintenue

a 544 °C.

Les expériences ont été effectuées a différentes amplitudes de déformation lors de la
descente en température a différentes déformations maximales :

dos=5x107; di=10"°; d2=2x10"°%; d5=5x10"°

IV-2-Pendule de torsion inversé :

L’appareil utilisé au cours de cette étude est un pendule de torsion inversé travaillant
a fréquence variable dans un intervalle s’étendant de 60 Hz a 10™ Hz ; le chauffage se
fait par un four extérieur. Ce principe de mesure du frottement intérieur a été mis au
point au laboratoire par Woirgard et al. [80]. En dehors des mesures de frottement
intérieur, il permet aussi d’effectuer des essais de micro-fluage longitudinal dans les
mémes conditions de température entre 'ambiante et 132 °K avec une contrainte
allant jusqu’a 1.5 MPa. A. Riviere et al. [81] ont donné une description compléte de ce

spectromeétre mécanique(Pendule).

Tous les essais sont effectués sous un vide secondaire de 10™® Torr. Les traitements
thermiques se font in situ dans le pendule sans démonter I'échantillon. Les figures
(IV-1 a IV-4) représentent respectivement une vue d’ensemble de I'appareil, son plan

général et le détail du systeme de détection.

——————————————
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Figure (IV-2)
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Figure (IV-3)

Mandrin supérieur

Etrier de pensian
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Vide four
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Contre-poids

Mandrin inférieur

Tube alumine

Four

Figure (IV-4) : Plan général du pendule de torsion inversé
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IV-2-1-Principe de fonctionnement :

L’appareil est un pendule de torsion a fréquence propre élevée de 100 a 200 Hz
suivant la géométrie et la rigidité de I'éprouvette. L’équipage mobile est sollicité en
torsion, son mouvement est repéré par la méthode de Poggendorff. Lorsqu’on impose
des vibrations de torsion a l'aide d'un courant sinusoidale parcourant les bobines

d’excitation, la déformation est déduite de la déflexion du miroir.

IV-2-2- Systéme de détection :

Le mouvement de I'éprouvette est traduit en un signal électrique par un systeme
optique contenant une lampe, un miroir sphérique solidaire de I'équipage mobile et
une photodiode différentielle rapide. Sur la figure (III- 5) est représenté le schéma de

principe de la détection.

Photodiode

Bh—F)

Lampe Fenétre Miroir

Figure (IV-5) : Schéma de principe de la détection

IV-2-3 Traitement du signal :

Les systemes électroniques qui ont permis d’automatiser les mesures de frottement
intérieur ont été réalisés au laboratoire. L’appareil de mesure de la réponse en phase et

en amplitude est destiné a I'analyse automatique de la réponse d’'un systéme soumis a

——————————————
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une excitation de trés basse fréquence ; il permet d’opérer entre 10" ° et 60 Hz. Le
systéme délivre une tension périodique qui peut étre transformée dans le cas d’essais

meécaniques en une force appliquée a la structure étudiée.

Dans le cadre de nos mesures, le systéme délivre un courant d’excitation qui attaque
deux bobines de Helmotz qui communiquent a leur tour par l'intermédiaire d'un
aimant permanent un mouvement de torsion a l'équipage mobile solidaire de
I'éprouvette (par le mors supérieur de fixation). Les précisions offertes sont de 10™ rad
pour le déphasage et de 0.005 % pour I'amplitude ; ces valeurs sont affectées par la

présence de vibrations mécaniques parasites impossibles a éliminer totalement.

L’ensemble est piloté par un micro-ordinateur, les mesures se font
automatiquement, les conditions expérimentales : fréquence de vibration, amplitude

de déformation, etc...étant programmeées.

Les essais peuvent se faire a température stabilisée soit a amplitude de déformation,
soit a contrainte imposée, en balayage linéaire ou logarithmique de fréquence. Les
éprouvettes utilisées pour les mesures ont une forme lamellaire et sont serrées par des

mors de fixation en alliages réfractaire permettant d’opérer sous vide jusqu’a 157 °K.

L’appareil décrit précédemment permet de mesurer la réponse en phase et en
amplitude d'un systéme avec un degré de précision remarquable compte tenu de la

gamme des basses fréquences utilisées.

Les traitements thermiques sont effectués in situ a l'intérieur du pendule sans

démonter |'échantillon.

Pour les mesures de frottement intérieur, cet appareil a permis une description
directe des pics (dus a la présence des défauts de structure) en fonction de la fréquence
de vibration a température stabilisée ce qui représente un progres considérable par
rapport aux mesures effectuées avec les pendules classiques opérant a fréquence fixée

(généralement a 1 Hz) en fonction de la température.

97



IV -3- Conclusion :

L’appareil décrit précédemment permet de mesurer avec une bonne précision le
frottement intérieur en fonction de la fréquence, ce qui donne une description directe
des pics en fonction de la fréquence de vibration a température stabilisée. De méme

. . . ) s .
pour chaque essai, nous pouvons suivre directement I'évolution du module en

fonction de la fréquence.
IV -4- Dépouillement des résultats expérimentaux :

Les mesures du frottement intérieur obtenues a l'aide du pendule décrit
correspondent généralement a des pics de relaxation superposés a un fond continu de

basse fréquence (= haute température) (Figure IV-6).

La détermination des parametres de relaxation nécessite la soustraction de ce fond

continu. Pour ce faire, nous avons supposé que le fond continu évolue avec la

fréquence suivant une loi en P ,[82], [83].

En I'absence de pic, la courbe exprimant Ln Q' en fonction de log N est une droite ;
ainsi dans le cas de la présence d'un pic, les points situés sur le fond continu de part et
d’autre du pic doivent s’aligner. Une méthode rigoureuse de soustraction du fond

continu de basse fréquence a basse température ou a haute température a été

récemment mise au point est détaillée par Belhas et al [79].

Avant de procéder a la soustraction, nous devons nous assurer que le supposé fond

continu ne représente pas le flanc gauche d'un pic de trés basses fréquences.

La méthode de dépouillement pour la mise en évidence des pics de relaxation est

représentée sur la figure (IV-6) pour I'alliage de notre étude.
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400 400
] ] 1204 ]
1 Recuit de 828 K ] Recuit de 828 K 1Aprés soustraction
350 4 350 { du fond continu
1 1 100 Simulation de
300_: Tm= 603 K 300 4 Tm= 603 K 1 la Gaussienne
250—: 250_: - 80—_
] ] X
L) 4 < e I 4
‘E 200—: g 200_: (e 60—_
(e] ] ' ]
150 ? 150 ]
1 i 40
100 100
1 1 Fond continu |
1 1 20 |
50 - 50 ] )l
0-""""""'"""""""""" 0-'I""I""I""I""I""I""I' 0 -
4 3 2 41 0 1 2 4 3 2 1 0 1 2 4 3 2 414 0
log,, (fHz) log,, (f/Hz) log,, (f/Hz)
a b C

Figure (IV-6) : (a), (b) et (c) : Méthode de dépouillement pour la mise en
évidence des pics de relaxation en fonction de la fréquence

IV-5- Détermination des parameétres de relaxation :

Pour la détermination des parametres de relaxation, nous devons tenir compte de la
loi d’Arrhenius 7 = 7 eXp( —RT ) et de @7=1 pour le maximum du pic avec

@ = 271N , L'équation de la droite qui nous permet de déterminer 7 et H s'écrit :

H H
27Nt = 272Nt exp(—) < N = exp(——)
RT 27z, RT
-1
7, H
< InN = ln(g) - E Pour les couples (Np, Tp), la pente de cette droite nous

permet de calculer I'énergie d’activation H associée au pic et son ordonnée a l'origine

le temps de relaxation limite 7 .
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La position des maximums des pics que ce soit en fréquence ou en température est
déterminée avec exactitude par la simulation de la Gaussienne associée au pic

considéré.

IV -6-Représentation de Q ' en fonction de la température :

Afin de représenter les spectres du frottement intérieur en fonction de la
température, nous considérons les points relatifs a toutes les températures de mesure
pour chaque fréquence, la figure (III-7) illustre les valeurs de Q "' en fonction de la
température ainsi que la soustraction du fond continue de haute température a1 Hz

pour l'alliage de notre étude.

150
| ] ] . | Pic déduit aprés suppression
250 + 1Hz - 250 + 1Hz E du fond continu
| Simulation de
1 la Gaussienne
200 + g 200 + E
] ] ] 1 1004
150 4., 150+ 18
] | © ] 1 X
- | % o
x 10
O 100+ 4 1004 1
) | | | 501
50 + - 50 + E
Fond continu
o+ttt or+——t———t 0-+——
200 400 600 800 200 400 600 800 400 600 800
T(K) T(K) T(K)
a b C

Figure (IV-7) : (a), (b) et (c) : Méthode de dépouillement pour la mise en évidence des
pics de relaxation en fonction de la température
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V-1- Introduction :
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V-2- Résultats expérimentaux et discussion:

V-2-1- Influence de la déformation sur les courbes : Q" = f (f/Hz) aux
températures élevées :
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V-2-2- Influence de la température sur les courbes : Q" = f(f/Hz) :

108



109




110




111




112




113




114




115




116




117




V-2-3- Influence de la fréquence sur les courbes : Q" = f(T) :
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V-2-4- Comparaison des courbes : Q" = f (f/Hz) entre les états trempé

et recuit :
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Conclusion:
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Résumé :

Cette étude aborde le probléme lié aux effets de relaxation observés, en frottement
intérieur, dans un alliage recuit d’Aluminium - Magnésium contenant 5% d’atomes de
magnésium.

Les effets de relaxation, observés sur ce type de matériau, dépendent fortement des
traitements thermomécaniques subis. En effet ; un séjour prolongé a la température
ambiante ou plus élevée provoque une précipitation : Mg,Al, dou limportance de
I'évolution de son état microstructural durant les essais.

La mise en évidence de ces phénoménes, par la technique de la spectroscopie
mécanique isotherme, a été le souci majeur de ce travail et les résultats obtenus
montrent que cette technique est trés bien adaptée pour ce genre d’étude

Les essais d’ IMS menés entre la température ambiante et 828 K pour différentes
températures de recuit et différents niveaux de déformation ont révélé linfluence de
laction couplée : effet damplitude - température de recuit sur les phénoménes de
relaxation observés sur cet alliage.

Mots clés :

Frottement interne, Spectroscopie mécanique, Alliage, Précipité, Recuit, Atomes de
soluté, Relaxation.
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Abstract:

This study approachs the problem of relaxation effects observed in internal friction, in
an annealed Aluminum - Magnesium alloy containing 5% of magnesium atoms.

The relaxation effects observed in this material are highly dependent of the
thermomechanical treatments undergone. Indeed, a prolonged stay at room temperature
or higher causes precipitation: Mg2Al3, hence the importance of changes in its
microstructural state during testing.

The identification of these phenomena, by the technique of isothermal mechanical
spectroscopy was the major concern of this work and the results obtained show that this
technique is well suited for this study.

IMS Testing conducted between room temperature and 828 K for different annealing
temperatures at different strain levels showed the influence of combined action:
amplitude effect - annealing temperature on the relaxation phenomena observed in this
alloy.

Keywords:

Internal Friction, Mechanical Spectroscopy, Alloy, Precipitate, Annealing, solute atoms,
Relaxation.
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