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Introduction générale : 

  

Les alliages métalliques binaires sont des matériaux dont l'utilisation s'est le plus 

développée depuis de nombreuses années. Lors des traitements thermiques spécifiques, 

diverses transformations de phases se produisent dans ces alliages notamment la 

précipitation. La compréhension de ces phénomènes est très compliquée car les 

mécanismes et les cinétiques de ses transformations ne sont pas dus à un seul facteur mais  

résultent de causes diverses internes et externes; ce qui se reflète dans le nombre important 

des travaux publiés sur ce sujet. 

Les industriels s’intéressent à l’élaboration et la caractérisation des alliages 

résistants, légers et bon marché, et beaucoup plus aux alliages à base d'aluminium qui sont 

de plus en plus courants dans le monde entier. Ils trouvent une utilisation accrue dans une 

variété d'applications telles que la haute technologie de l'industrie aérospatiale, maritime   

et de la construction au ménage quotidien (utilisation des feuilles d'aluminium). 

La raison de l’intérêt pour ce système d’alliages qui subissent les transitions de 

phases par précipitation est que les grandes améliorations de leurs propriétés mécaniques 

peuvent être obtenues par des traitements de mise en solution et des vieillissements 

convenables. Cela est illustré pour plusieurs alliages du système Al-Mg.  

Les propriétés mécaniques de ces alliages sont liées à la morphologie et au degré de 

dispersion des phases qui les constituent. Plusieurs travaux ont, en effet, montré le rôle 

essentiel joué par les interphases entre les différentes phases en présence, dans les 

variations des propriétés mécaniques observées. La création de structures hétérogènes étant 

ainsi souhaitée, la compréhension des divers aspects des transformations de phases devient 

donc nécessaire pour la technologie des matériaux métalliques.  

La précipitation des phases riches en magnésium à partir d’une matrice sursaturée 

est un processus complexe. Il a été établi que dans l’alliage Al-12% mass. Mg chaque 

phase qui apparait pendant la décomposition de la solution solide sursaturée, ne contribue 

pas directement à la formation de la phase suivante de la séquence de précipitation (zones 

GP, phases métastables ’’ et ’ et la phase d’équilibre )
 
. 

Lorsque l’alliage est trempé rapidement, le soluté n’est pas immédiatement capable 

de diffuser hors de la phase  et l’alliage est sursaturé. D’autre part, il y a une sursaturation 

des lacunes. Ces lacunes en excès existent parce que la trempe maintient la concentration 
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des lacunes formées à la température d’homogénéisation. Ces lacunes accélèrent beaucoup 

la précipitation à des températures auxquelles il y aurait normalement de faibles vitesses de 

diffusion. Cependant, même avec les lacunes en excès la précipitation à température 

ambiante est trop lente pour être commercialement acceptable. Alors que le vieillissement 

à haute température réduit le temps exigé pour la transformation de phase, lui assurant 

ainsi la viabilité commerciale ; il résulte aussi en une baisse de fraction de deuxième  phase 

qui peut précipiter. 

D’autre part, la précipitation d’une nouvelle phase à partir d’une solution solide 

sursaturée est la base du durcissement structural de ces alliages. Il est connu que le 

durcissement des alliages d’aluminium par précipitation dépend de la connaissance de la 

séquence de précipitation et de son influence sur leurs propriétés mécaniques. La 

température de vieillissement peut favoriser la précipitation des nouvelles phases qui 

appauvrissent la solution solide sursaturée et de ce fait réduit considérablement le potentiel 

de durcissement structural qui confère à ces alliages d’intéressantes propriétés physiques et 

mécaniques. Généralement des vieillissements artificiels sont appliqués pour provoquer la 

formation des phases durcissantes.  

Les alliages vieillis possédant une dispersion élevée des phases constituantes ont 

trouvé une grande utilisation dans divers domaines technologique. En utilisant différents 

types de traitements thermiques et thermomécaniques, on peut obtenir un large spectre des 

propriétés mécaniques, magnétiques, électriques et une haute résistance mécanique à 

chaud. Pour des conditions d’emploi données, le traitement thermique des alliages 

nécessite une connaissance parfaite des cinétiques de précipitation et des variations de 

propriété mécanique qu’elles entrainent. 

Plusieurs outils utilisés par la technologie travaillent sous l’action de contraintes 

dynamiques. Ces contraintes peuvent changer le degré de stabilité des états métastables et 

des structures qui prennent naissance lors du traitement thermomécanique. Donc, l’étude 

des particularités de la cinétique de précipitation des solutions solides sursaturées sous 

l’influence des contraintes externes statiques et dynamiques est d’une grande importance 

pour la théorie des transformations de phases et pour la métallurgie pratique et peut être 

considérée comme un sujet d’actualité. 

Notre objectif dans cette thèse est l’étude des phénomènes de précipitation continue 

ainsi que la structure et les caractéristiques physiques et mécaniques des produits des 
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différentes réactions dans les alliages du système Al-Mg, au cours de différents traitements 

thermiques et thermomécaniques. 

Ce manuscrit est présenté comme suit : 

Le premier chapitre est un rappel bibliographique sur les alliages du système Al-Mg 

ainsi que la cinétique de la précipitation continue dans ce type d’alliage et les différentes 

phases constitutives. 

Dans le deuxième chapitre on se focalise sur la théorie du frottement intérieur et sa 

relation avec la cinétique de la précipitation dans les alliages à base d’aluminium dont on 

expose les principales études réalisées.  

Dans le troisième chapitre nous présentons les matériaux étudiés et les méthodes 

expérimentales utilisées pour les caractériser et les analyser. Nous rappelons les bases 

théoriques des techniques non-usuelles, et pour les techniques standards, nous nous 

limiterons à détailler la préparation des échantillons. Les protocoles de préparations des 

échantillons et les procédures des traitements sont aussi présentés.  

Ce travail a fait l’objet du quatrième et plus long chapitre représentant plus de 50 % 

de ce manuscrit. Dans ce chapitre, sont présentés les résultats obtenus sur trois alliages qui 

ont fait l’objet de cette thèse. Les études sont menées dans un même état d’esprit et sont 

présentés chacune dans une partie suivant un même schéma clôturé par une synthèse et 

discussion. 

Finalement la conclusion générale ainsi que les perspectives issues de ce travail 

seront données.  
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I-1. La métallurgie physique des alliages Al-Mg : 

 

       L'aluminium et ses alliages prennent encore aujourd'hui une place importante dans les 

différents domaines de l’industrie. Son utilisation s’accroît de jour en jour grâce aux 

propriétés particulières qu'il présente.  

Lors  de sa fusion, il est possible d’améliorer les propriétés de l'aluminium  non allié (pur), 

ayant des propriétés mécaniques très réduites, en ajoutant des éléments tels que le Mg qui 

modifient plus ou moins profondément la microstructure. Cet élément entre en solution 

solide ou formant des précipités qui entraînent  des compositions d’alliages industriels. Les 

alliages formés possèdent une résistance mécanique moyenne. Ils sont utilisés dans le 

domaine de placage, lorsqu'avec l’aluminium il s’avère difficile. Ils sont faciles à polir et 

conservent longtemps leur poli à cause de la haute résistance chimique. L'avantage des 

alliages d’aluminium  est qu’ils permettent d’avoir une bonne résistance mécanique tout en 

conservant une faible masse volumique. 

Les alliages d'aluminium de la série 5XXX, dans lesquels l'élément d'alliage primaire est le 

magnésium, sont généralement classés comme étant des alliages d'aluminium non 

traitables thermiquement [1]. Contrairement aux alliages thermo-rétractables tels que les 

séries 2XXX, 6XXX et 7XXX, dans lesquelles un niveau désiré de résistance mécanique 

est obtenu par des traitements thermiques visant au durcissement par précipitation ; la 

résistance des alliages d'Al-Mg est assurée principalement par le renforcement de la 

solution solide, le durcissement à dispersion et/ ou l’écrouissage [1-2]. Bien qu'une grande 

partie de la résistance soit effectivement réalisée grâce à un renforcement de la solution 

solide avec du Mg et à l’écrouissage, ce système particulier d'alliage peut effectivement 

former plusieurs phases de précipitations distinctes et devrait donc être classé comme 

pouvant être traité thermiquement. La description et la classification de ce système souvent 

mentionnées dans les manuels scolaires et la littérature sont vagues et nécessitent des 

précisions supplémentaires. La dernière version du manuel ASM indique que ce système 

d'alliage devient thermo-thérapeutique lorsque la teneur en magnésium est supérieure à 7% 

en poids [3]. Cela correspond à d'autres études [4-7]. Cependant, le type de phases 

précipitées dépend fortement de la chimie de l'alliage et des conditions de traitement 

thermique et nécessite donc une attention accrue.  

Ces alliages sont fortement utilisés dans l’industrie suivant leur teneur en magnésium, ils 

peuvent être classés d’après leurs propriétés mécaniques [8]: 
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a- faible teneur en magnésium (1.5 et 2.5 %) : alliages très ductiles, s’emboutissent très 

facilement, et possèdent une bonne résistance à la corrosion (industrie alimentaire). 

b- Moyenne teneur en magnésium (3 à 5 %) : alliages encore très ductiles avec une 

meilleure résistance à la corrosion et de bonne propriétés mécaniques. 

c- Fortes teneurs en magnésium (6 à 8 %) : alliages d’étirage, de profilés, de tubes, de 

cadres de bicyclettes, par exemple ou de carters d’avion.  

I-1.1. Diagramme d’équilibre et structure du système Al-Mg : 

          Les diagrammes de phases sont considérés comme feuilles de route pour les 

industriels. Les compositions sur lesquelles des phases d'équilibre spécifiques existent en 

fonction de la température dans les alliages de la série 5XXX peuvent être évaluées par 

l'examen du diagramme de phase binaire Al-Mg [Fig. I.1] [9]. On a montré que cinq 

phases solides à l'équilibre existent sous toute la gamme de compositions: i) solution solide 

d'Al, ii) le composé  intermétallique, iii) le composé linéaire ϵ, iv) le composé γ,  et v) la 

solution solide de Mg [10]. On constate qu'il existe une quantité appréciable de solubilité 

Mg lorsqu'il est présent dans une solution solide d’aluminium. 

La structure de ces alliages se compose de la solution solide α et d’inclusions grossières de 

particules Al3Mg2 qui se déposent aux joints de grains en fragilisant l'alliage. C’est 

pourquoi ces alliages s’emploient après trempe à 430 °C avec refroidissement à l’huile (40 

à 50) °C et un séjour à la température de trempe pendant 12 à 20 h, ce qui assure la 

dissolution des particules Al3Mg2 dans la solution solide α et l’obtention après trempe, 

d’une solution solide homogène [11].  

Le diagramme d'équilibre du système Al-Mg présente, pour le côté riche en aluminium, un 

domaine de solubilité (maximale) limité à 17,1 % de Mg à 450 °C. Dans le domaine à deux 

phases, cette solution solide est en équilibre avec le précipité  (Al3Mg2). Cette solubilité 

est relativement élevée par rapport à d'autres éléments d'alliage tels que le germanium, le 

cuivre, le silicium ou le nickel, bien qu'elle soit nettement inférieure à la solubilité solide 

du zinc. La gamme de composition de la phase  est très étroite, elle commence à 36,1 et 

se termine à 37,8 % en poids de Mg. La stœchiométrie du composé  est Al3Mg2 et se 

produit sur la plage de température (à laquelle cette phase est stable) entre 0 et 450 °C. La 

composition du composé de ligne ϵ est de 39 % en poids de Mg et cette phase est stable à 

des températures élevées entre 320-370 °C. A 450 °C la composition de  est dans la plage 

42 et 58 % en poids, ce qui se rétrécit avec une température décroissante (par exemple 53-
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57,5 % en poids à 300 °C). Il a été rapporté qu'une composition stœchiométrique de la 

phase  peut être Al12Mg17 (44,0  % en poids d'Al) [10, 12-13]. La solubilité solide 

maximale de l’aluminium dans (Mg) est de 12,9 % en poids à 437 °C, et elle peut être 

réduite par addition de zinc; cependant, cela augmente la résistance de l'alliage car le 

nombre de précipités augmente pendant le vieillissement [14]. Mis à part les phases 

d'équilibre principales évidentes représentées dans le diagramme de phase et décrites ci-

dessus, il faut attirer l'attention sur la ligne d’équilibre, en séparant le champ de phase α-

aluminium et la région aluminium-magnésium biphasée. La pente de la ligne d’équilibre a 

une courbure positive, qui est révélatrice d'un système d’alliages pouvant subir des 

précipitations. 

 

Figure I.1. Diagramme d’équilibre du système Al-Mg 
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I-2. La précipitation continue dans les alliages Al-Mg : 

       Le comportement de la précipitation des alliages Al-Mg a fait l'objet de nombreuses 

études de recherche visant à étudier la manière dont les phases stables et métastables 

germent et croissent à partir d'une solution solide sursaturée. Les sections suivantes tentent 

d'examiner ce sujet en ce qui concerne la théorie de la germination, la structure cristalline, 

la cinétique et la caractérisation de telles phases. 

  

I-2.1. Séquence de la précipitation continue : 

                  Kelly et al. [15] ont été parmi les premiers à proposer une séquence de décomposition 

d'une solution solide sursaturée Al-Mg: 

 

α (SSSα) → β' → β                (1) 

Où : 

SSSα : est la solution solide sursaturée α. 

’ : est la phase semi-cohérente métastable.  

 : est la phase incohérente stable.  

 

Dans cette séquence de précipitation proposée, l'alliage est chauffé à haute température 

et maintenu dans le domaine de la solution solide sursaturée monophasée (pour une 

période de temps déterminée puis refroidit rapidement). Il a été suggéré que deux 

phases précipitées peuvent se former: i) la phase β' intermédiaire et ii) la phase β 

d'équilibre (Al3Mg2). Les deux phases ont une composition similaire mais ne diffèrent 

que par la structure cristalline. Plus tard, le travail de Pollard [9] a montré que la 

séquence de précipitation impliquait la formation de zones Guinier-Preston (zones GP) 

et, par conséquent, il proposait une séquence modifiée: 

 

SSSα → zones GP → β' → β                                       (2) 

Où : 

Zones GP : sont les zones de Guiner-Preston 

 

Cette conclusion était basée sur un essai de traction dans lequel il a été trouvé qu'en 

appliquant un traitement de vieillissement au-dessus de 50 °C à l'alliage vieilli 
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naturellement, il était possible de retomber sur les propriétés de traction à l'état de 

trempe. Pollard a expliqué ses résultats par la formation des zones GP pendant le 

vieillissement naturel qui a pour effet d'augmenter les propriétés de traction. Le 

traitement thermique appliqué au-dessus de 50 °C aux échantillons vieillis 

naturellement a entraîné la dissolution des zones GP et a ainsi entraîné la réversion des 

propriétés de traction. Komarova et al. [16] a signalé qu'il existe un deuxième type de 

zones GP qui peuvent se former. En se référant à ces précipités métastables comme 

zones GP2 (autrement appelées la phase β''), Komarova a montré, en utilisant des 

techniques de caractérisation par microscopie électronique à transmission (MET), que 

ces précipités se forment à la suite du vieillissement naturel seulement après une 

longue période. La transition des zones GP aux zones GP2 a été observée 

expérimentalement et les conclusions qui en découlent reposaient sur des mesures de 

résistance électrique [17]. Une augmentation rapide de la résistivité pendant les 

premières minutes après trempe a été notée et correspond à la formation des zones GP 

(grappes d'atomes de soluté), puis une résistivité décélératrice subséquente a été 

observée lors d'un vieillissement supplémentaire correspondant à la transformation des 

zones GP en phase β". Ces résultats ont ensuite été corroborés par Osamura et Ogura 

[18] où des tendances similaires de la résistivité ont été signalées lors du vieillissement 

des alliages à basse température (23-43 °C). En plus des mesures de résistance 

électrique, Osamura et Ogura ont également montré, par l’analyse calorimétrique 

différentielle (DSC), une scission en deux pics endothermiques dans un alliage Al 

13,6% en poids de Mg qui a été vieilli pendant une longue période à température 

ambiante (Fig. I.2). Ces observations ont suggéré l'existence d'une structure double 

consistant en deux phases métastables possédant des zones GP lentes à la cinétique de 

transformation β" (2 ans de vieillissement naturel). 
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Figure I.2. Thermographes de DSC illustrant l'existence d'une structure à double phase pendant                    

le vieillissement naturel [18]. 

 

L'aboutissement de ces efforts de recherche et les résultats probants par d'autres chercheurs 

dans ce domaine [19-23] ont donné la séquence de décomposition suivante qui est 

communément rapportée dans la littérature publiée : 

 

SSSα → zones GP → β" → β' → β                              (3) 

Où : 

’’ : appelée aussi zones GP2.  

 

Une interprétation plus approfondie de cette séquence de précipitation peut être faite par 

l'examen d'un diagramme de phase Al-Mg modifié qui affiche les températures d’équilibre 

pour les précipités métastables et stables construits par Nozato et Ishihara [20]. La plage de 

température sur laquelle se situent les phases de Guinier-Preston (zones GP) et β" se situe 

entre 0 et 45 °C, avec leur dissolution entre 50 et 100 °C.  
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Une augmentation de la température de l’alliage Al-13.6 % mass. Mg de 100 °C à 200 °C 

marque la formation de la phase β' suivie de la formation de la phase stable β (Al3Mg2) 

dans la plage de 250-300 °C [23]. 

Se basant sur des essais calorimétriques, la dissolution de la phase β a débuté à environ 430 

°C, ce qui est cohérent car cette température est proche de la température d'isotherme de 

transformation de phase dans la figure I.1. [19, 23]. 

Il existe deux types de précipitation : discontinue et continue. Nous nous intéressons à cette 

dernière qui est une transformation pendant laquelle la concentration en soluté de la phase 

mère diminue continûment jusqu’à sa valeur d’équilibre. Au cours de la décomposition de 

la solution solide sursaturée, le paramètre de réseau varie alors de façon continue.  

La précipitation peut être généralement décrite par la succession de trois étapes: 

germination, croissance et coalescence. Pendant la germination une augmentation du 

nombre de précipités a lieu du fait d’une sursaturation importante de la solution solide. 

Lorsque la barrière de germination devient élevée, la germination s’arrête et les précipités 

existants vont croître. Pendant cette étape de croissance, le rayon des particules créées lors 

de la germination augmente, alors que le nombre de précipités reste constant. Enfin, 

lorsque la sursaturation s’approche de zéro, la seule force motrice qui permet au système 

d’évoluer est la diminution de la surface totale des précipités. Ce mécanisme se traduit par 

la croissance des plus gros précipités aux dépens des plus petits: c’est la coalescence. Elle 

se traduit par une diminution du nombre de précipités. En réalité, ces trois étapes peuvent 

intervenir simultanément et doivent être traitées ensemble pour modéliser les cinétiques de 

précipitation. Pour cela, il existe plusieurs méthodes qui permettent de simuler ces 

cinétiques, à différentes échelles. Pour déclencher une réaction de précipitation, il faut 

passer par les trois étapes suivantes: 

- premièrement : un traitement d’homogénéisation pour éliminer toute ségrégation dans 

l’alliage et arriver à un système monophasé homogène. La température d’homogénéisation 

est choisie au-dessus de celle de la limite de solubilité, dans le domaine monophasé et au-

dessous de celle de l’eutectique pour éviter les fusions partielles dues à une hétérogénéité 

de concentration.  

- deuxièmement : une trempe rapide pour obtenir une seule phase hors équilibre. Elle est 

dite solution solide sursaturée, puisqu’elle contient plus de soluté que la solution solide 

d’équilibre à cette température; en plus une autre sursaturation en lacunes peut être 

provoquée. 
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- troisièmement : un vieillissement à une température choisie dans le domaine biphasé, ce 

qui provoque l’apparition d’une ou plusieurs phases. Il existe deux approches qui 

permettent de décrire la précipitation d’une nouvelle phase à partir d’une solution solide 

sursaturée : la décomposition spinodale et la théorie classique de la germination et de la 

croissance. 

Après avoir établi la présence de phases précipitées distinctes, les chercheurs se sont 

tournés vers l'étude de la théorie derrière ces événements de précipitation. Il a été signalé 

que les zones GP germent de manière homogène à partir de la solution solide sursaturée, 

alors que la germination hétérogène a lieu pour le cas de précipitation des phases β'', β' et β 

[24]. Par conséquent, la germination homogène et hétérogène de la deuxième phase peut 

avoir lieu dans les alliages d'aluminium-magnésium, bien qu'il ait été indiqué que dans la 

majorité des cas, la germination est de nature hétérogène [11]. Les transformations de 

phase qui se produisent à l'état solide sont décrites dans la littérature comme des 

transformations de précipitation diffusives, qui peuvent être représentées par la réaction 

suivante: 

 

α → α'+ β'                                                (4) 

 

α est la solution solide sursaturée, tandis que α' est la solution solide plus stable (qui a la 

même structure cristalline que α) et β' est un précipité métastable ou stable. Étant donné 

que la force motrice pour la germination homogène est liée au degré de surfusion, la 

trempe rapide de la solution solide sursaturée entraînerait une germination homogène, qui 

est également aidée par la présence des lacunes figées après trempe [25-27]. La 

caractérisation de la germination homogène est le nombre élevé, mais à l'échelle de petite 

taille, des zones GP. Les premières tentatives d'étude et de détection des zones GP étaient 

brutes puisque les instruments de caractérisation utilisés étaient moins développés. La 

précipitation des phases β et β' est habituellement de nature hétérogène et se produit sur des 

défauts tels que des points triples, des interfaces intermétalliques / matricielles, des joints 

de grains, des dislocations, des inclusions et des excès des lacunes [27-29]. La germination 

sur ces défauts se produit puisque l'énergie d'activation est réduite. 
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I-2.2. Phases Constitutives dans les alliages Al-Mg : 

          Après une remise en solution totale des atomes de soluté, l'alliage est trempé pour 

empêcher la décomposition de la solution en précipités d'équilibre grossiers. On obtient 

une solution solide sursaturée en éléments d'alliage et en lacunes. Les phases constitutives 

formées dans les alliages Al-Mg ont été largement étudiées par de nombreux auteurs 

essayant d'identifier et de caractériser leur morphologie, leur structure cristalline et leur 

cinétique. De nombreuses techniques telles que la diffusion des rayons X [30-31], la 

diffusion des neutrons [32], la microscopie électronique [33-36], les mesures par ultrasons 

[37-38], l'analyse calorimétrique [4, 20, 23, 24, 36, 39], et des mesures de résistance 

électrique [5, 18, 31] ont été utilisées pour construire un «modèle» de ces phases. 

 

I-2.2.1. Les zones de Guiner-Preston (zones GP) : 

       Le premier stade de la précipitation dans les alliages Al-Mg correspond à la 

formation des zones G.P., appelé aussi stade de pré-précipitation. Les zones G.P. qui se 

forment dans les alliages binaires sont de petits domaines enrichis en atomes de soluté. 

Elles provoquent souvent des distorsions dans le réseau cristallin de la matrice [40]. 

On qualifie la formation des zones G.P. de pré-précipitation au lieu de précipitation à cause 

du fait que les rassemblements d’atomes que représente les zones G.P., n’ont pas une 

structure cristalline avec une périodicité à trois dimensions bien définie. Elles sont 

cohérentes avec la matrice, ce qui les favorise lors de la germination avec une interface 

totalement cohérente à faible énergie; cependant, du fait que les atomes de magnésium 

aient un rayon plus élevé que celui des atomes d’aluminium, ce rassemblement provoquera 

un effet de taille positif; ce qui va créer des distorsions dans le réseau soit pour 

accommoder la différence de volume, soit pour garder la cohérence des zones avec la 

matrice. Ces distorsions restent la cause principale du durcissement provoqué par les zones 

G.P.; un durcissement qui vient se superposer à celui dû à la solution solide, car il entrave 

le mouvement des dislocations, en les soumettant à un champ de contrainte 

supplémentaire. La forme que peuvent prendre les zones G.P., dépend fortement de 

l’ampleur de la déformation nécessaire pour garder la cohérence et pour occuper un 

volume qui est le plus souvent plus grand (effet de taille négatif) ou plus petit (effet de 

taille positif) [41]. 
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La formation des zones GP se produit à une température relativement basse et leur 

dissolution est estimée entre 60-100 °C [9, 18, 23, 24, 33, 34]. Il a été souligné que les 

zones GP apparaissent juste après la trempe et/ ou pendant le vieillissement à basse 

température (par exemple, la température ambiante). Le développement des zones GP a été 

étudié par mesure de dureté et par analyse calorimétrique par Nebti et al. [23] ; il a été 

rapporté que la formation est un processus basé sur la diffusion qui implique le mouvement 

des atomes de soluté de la matrice vers des zones riches en soluté [33]. Comme la diffusion 

à basse température semble être lente, l'existence des lacunes facilite le mouvement des 

atomes de soluté en grappes. Ainsi, la trempe rapide accélère la formation des zones GP 

puisqu'elle augmente le nombre des lacunes désactivées [23, 33]. Avec un vieillissement 

supplémentaire, la formation des zones GP ralentit parce que la concentration des lacunes 

diminue. En outre, leur faible volume pendant le début du vieillissement rend encore plus 

difficile leur détection dans un diagramme de diffraction. En outre, la faible température de 

dissolution des zones GP entraîne des difficultés à les analyser [20]. Malgré ces difficultés, 

il a été établi que les zones GP sont de fines plaques orientées selon les directions <100> 

[18, 34]. Elles contiennent des grappes riches en magnésium avec l'épaisseur de l'ordre 

d'un ou deux atomes [34, 35]. Les zones GP se forment dans les premiers stades du 

vieillissement et sont cohérentes avec la matrice [20, 23, 24, 36, 42]. Même si elles ne sont 

pas visibles dans les études de diffraction électronique à transmission (MET), l'existence 

des zones GP peut être détectée et  confirmée, par exemple,  par des tests de dureté ou de 

résistance électrique [5]. 

Avec une quantité croissante de magnésium, on a constaté une augmentation des zones GP 

et  l’accélération de la formation de la phase . En outre, il a été estimé que 9% en poids de 

magnésium est une quantité critique pour former des zones GP [12, 33], alors que certains 

auteurs ont suggéré que ce niveau de magnésium est beaucoup plus bas, 4,5% en poids de 

Mg [20, 43]. Certaines zones GP n'ont pas été trouvées dans les alliages avec 3% en poids 

de teneur en Mg [44, 45]. 
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I-2.2.2. La phase β'': 

 

             Certains chercheurs se sont référés à cette phase comme zones GP ordonnées ou 

zones GP2 [18, 32, 33, 36, 46]. La structure cristalline de la phase β'' ordonnée a été 

confirmée par des analyses MET et des études de diffraction comme étant de type L12 [4, 

6, 20, 24, 34, 47] dans laquelle les atomes d’aluminium et de magnésium sont 

alternativement alignés dans une périodicité tridimensionnelle le long des directions <100> 

[36, 48]. Les réflexions du super-réseau de la structure ordonnée sont facilement 

discernables à partir des réflexions fondamentales de la matrice Al dans le diagramme de 

diffraction, comme le montre la Figure I.3. Gault et al. [36] ont montré, ce qui était en 

accord avec le travail d’Osamura et al. [18], que la structure β" est cohérente avec la 

matrice Al. Cette cohérence a été conclue sur la base de mesures ultrasonores, dans 

lesquelles il n'y avait aucune différence dans les ondes dispersées à l'interface. La 

stœchiométrie de β" est Al3Mg et la taille de ces précipités (qui sont de forme sphérique) 

peut atteindre 8-10 nm [18, 34]. 

Certains auteurs pensent que même les zones G.P. peuvent se former au cours de la trempe 

[49], ce qui contredit d’autres [50-51] qui affirment qu’elles ne peuvent se former que lors 

du vieillissement ultérieur. 

 

 

Figure I.3.  Modèle de diffraction d’une zone sélectionnée autour de la zone de l'axe [001]  d'un alliage     

Al-Mg possédant la structure ordonnée (la phase β") [36]. 
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I-2.2.3. La phase β': 

 

            Une élévation de la température de recuit aux environs de 100 °C [52] conduit à la 

dissolution des zones G.P. et des particules β'' permettant ainsi la formation de la phase 

intermédiaire également métastable β' qui se forme par germination et croissance sur les 

hétérogénéités structurales, surtout sur celles qui résultent de la condensation des lacunes 

figées après trempe. La phase β' a une structure cristalline hexagonale avec des paramètres 

de réseau égaux a = 1,002 nm, c = 1,636 nm [18]. C'est une phase métastable avec une 

stœchiométrie Al3Mg2. Les précipités β' sont de nature semi-cohérente et ont la relation 

d'orientation suivante avec la matrice: 

 

(0001) β’(001)et [01Ī10]β'[110](6) 

 

Lorsqu'ils sont visualisés et mesurés à l'aide d’un microscope électronique à transmission 

(MET), l'échelle de la taille des précipités β' peut aller de 10 à 300 nm selon la composition 

et le traitement thermique appliqué. Plusieurs variances morphologiques de cette phase ont 

été mentionnées dans la littérature. 

Il a été rapporté que lorsque la phase β' a une forme de tige (forme d'aiguille), elle se 

trouve le long des directions <110> si la précipitation a lieu sur une boucle prismatique 

[15]. 

D'autre part, les précipités β' peuvent également se produire sous forme de plaques, qui 

sont formées sur des plans {110} ou {120}. La phase β' est un précipité de durcissement 

principal lorsque la teneur en magnésium est supérieure à 7 % en poids et avec qui elle 

forme une structure de Widmanstätten (figure I.4.) [5, 23, 53, 54]. L'une des 

caractéristiques de la précipitation de Widmanstätten, rapportée par plusieurs auteurs, est la 

formation d'une région exempte de précipitation près des joints de grains [5, 7, 9, 55]. En 

outre, cette précipitation de Widmanstätten n'est pas soumise à une réversion comme dans 

le cas des zones GP [9]. 
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Figure I.4. Structure de Widmanstätten de l’alliage Al-12% mass. Mg qui a été vieilli 50 h à 150 °C [6]. 

 

La formation de la phase β' n'est pas toujours bien définie puisqu'il y a eu une certaine 

dissemblance dans les travaux publiés. Il est convenu que la température de formation de 

cette phase est comprise entre 100 et 200 °C [23]. En outre, il est évident et prouvé que la 

phase β" ne se transforme pas en β' et qu'il n'y a pas de dépendance entre ces deux phases 

puisque β" se dissout au-dessous de 100 °C. 

Cependant, certains auteurs affirment [15, 23, 29, 45, 53] que la formation de la phase β′ se 

produit sur des défauts structuraux tels que les dislocations et les lacunes/ les boucles, les 

joints de sous-graminées, ce qui soutient une hypothèse antérieure de Embury et al. [56]. 

En accord avec ces résultats, Komarova et al. [54] ont montré qu'avec une augmentation de 

la déformation plastique, le nombre des particules β' augmente et leur répartition est plus 

uniforme. Elle a rapporté cela au nombre accru de dislocations, qui peuvent servir comme 

sites de germination pour cette phase.  D'autre part, les résultats d'un travail antérieur 

(Eikum et al. [26]) ont suggéré que les boucles de dislocations n'ont aucune influence sur 

la nucléation de la phase β′. Cette théorie s'accorde avec celle des travaux ultérieurs de 

Starink et Zahra [36]. Se basant sur l’analyse calorimétrique et sur l’étude par la 

microscopie électronique à transmission (MET), ils ont montré qu'il n'y avait aucune 

preuve de germination des particules β' sur les structures défectueuses, même si beaucoup 

d'entre elles ont été détectées (principalement des boucles de dislocations). Cette théorie 
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peut être davantage soutenue par les résultats de Kaygorodova, qui ont montré que pendant 

le cycle thermique, la formation et la dissolution des particules β' se produisent, ce qui 

entraîne le développement d'une structure de dislocation distinctive [29]. Cela pourrait 

indiquer que la phase β' ne précipite pas sur les défauts structuraux, bien que dans les 

alliages d'aluminium-magnésium avec des additions supplémentaires d'alliage, il a été 

constaté que la germination de la phase β′ a eu lieu à l'interface matricielle intermétallique-

matrice. Ce concept a également été corroboré par d'autres chercheurs [53, 56].  

En plus de tous ces résultats, Starink et Zahra dans leur travail ultérieur ont proposé un 

modèle de formation de la phase β', qui comporte deux étapes et semble être très 

acceptable [57]. Maintenant, il a été reconnu que les boucles de dislocations jouent un rôle 

et ils proposent que la formation de la phase β' dans la première étape pourrait avoir lieu 

sur les boucles des lacunes car beaucoup sont présents en dessous de 140 °C [58]. Au-

dessus de 140 °C, lorsque les lacunes excédentaires disparaissent, la deuxième étape prend 

progressivement de l'importance car les lacunes accessibles de la région autour de ces 

premiers précipités diffusent loin des précipités et deviennent disponibles pour une 

nouvelle germination d'autres précipités [57]. Par conséquent, cette libération des lacunes 

constitue une étape essentielle du processus auto-catalytique. 

 

I-2.2.4. La phase β: 

 

            Selon le diagramme d’équilibre, le refroidissement suffisamment lent des alliages 

du système Al-Mg permet d’obtenir la phase d’équilibre dite β [59]. Cependant, elle peut 

aussi apparaître directement lors des vieillissements après trempe pour des températures 

supérieures ou égales 250 °C, sans passer par les autres phases intermédiaires. En effet la 

germination de la phase β s’opère de préférence, et en premier lieu, sur les hétérogénéités 

de structure, en l’occurrence les joints de grains, ce qui provoque une dégradation des 

propriétés de l’alliage vis- à-vis de la corrosion, surtout lorsque les précipités ont le temps 

de former un film continu le long du joint. La phase d’équilibre β cristallise suivant une 

structure CFC complexe avec un paramètre du réseau a = 2,824 nm contenant 1168 atomes 

[60]. La morphologie de cette phase peut être comme une forme de tige ou en forme de 

plaque, comme le montre la figure I.5 [23, 37, 45]. La stœchiométrie de cette phase est 

Al3Mg2 et elle est incohérente avec la matrice. La relation d'orientation précipité/ matrice 

est comme suit: 
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 (111)β // (001)α et [110]β // [010]α                     (7) 

 

C'est la seule phase stable de la séquence de précipitation mentionnée dans la section I.2.1. 

La taille des particules β varie de quelques nanomètres à environ 250 nm [5]. L'étude de 

cette phase dans les alliages d'aluminium et de magnésium a commencé en 1936, alors que, 

à cette époque, la structure cristalline proposée était hexagonale avec le paramètre du 

réseau a = 11,38 kX et c = 17,99 kX et la composition de Mg5Al8 [61]. Environ dix ans 

plus tard, Perlitz [62] en supposant la composition de la phase β comme Mg2Al3 a proposé 

une structure cristalline cubique de la phase β avec le paramètre du réseau a = 2,822 nm et 

une cellule unitaire contenant environ 1166 atomes, ce qui était assez proche des 

enregistrements actuels. Ces résultats ont été obtenus sur l'alliage Al-38% en poids de Mg. 

En 1965, Samson [60] a proposé que le nombre d'atomes par unité de cellule soit d'environ 

1168 et le paramètre de réseau 2.28239 ± 0,0001 nm. 

 

Figure I.5. Micrographie MET représentant la différence de morphologie entre les précipités β'et β [5]. 
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De la revue de la littérature, la formation de la phase β semble moins compliquée par 

rapport à la phase β', bien qu'il existe également un désaccord entre les auteurs. La 

formation de la phase β se déroule au cours des dernières étapes du vieillissement [36, 57, 

58]. Il a été rapporté que la phase β se forme d'abord aux points triplets, puis aux joints de 

grains [28, 36, 46]. Il existe également une preuve de la croissance de la phase β sur 

l'interface β'/ matrice, c'est-à-dire une transformation des particules β' en β pendant le 

vieillissement [6, 7, 23, 39, 45, 58, 64]. La phase β se développe de manière préférentielle 

sur les plans d'interface {111}α et si ces plans sont parallèles au plan du joint de grains, la 

formation de la phase β est rapide, ce qui aboutit à une couverture entière des joints de 

grains (film continu).  Lorsque l'interface avance les divergences par rapport au plan 

frontal, la précipitation discontinue de ‘la dent de scie’ se produit. Par conséquent, non 

seulement la faiblesse des joints, mais aussi le plan du joint semble être essentiel pour 

établir la morphologie de la croissance des précipités des joints de grains. La température 

de la dissolution de la phase β a été estimée à partir des résultats expérimentaux à environ 

430-450 °C [10], ce qui est en accord avec le diagramme de phase Al-Mg. Cette 

découverte s'accorde également avec les résultats de Starink et Zahra de l'analyse DSC. Un 

pic endothermique à 449,7 °C a été observé, ce qui indique une dissolution de phase [36]. 

Il est important de mentionner que ce pic n'est pas apparu lors du test d'un alliage d'une 

teneur en magnésium de 14,5% en poids et qu'il n'a pas été révélé dans des alliages dont la 

teneur en magnésium est inférieure à 14,5% en poids. 

 

I-3. Mécanisme de Durcissement: 

       Les propriétés mécaniques des alliages à durcissement structural dépendent de la 

nature, de la taille et de la répartition des précipités. Elles sont optimales pour un état 

microstructural bien défini.  

Le durcissement de la contrainte se produit lorsque la densité des dislocations augmente 

avec l’écrouissage appliqué, ce qui entraîne des interactions dislocation-dislocation [1, 2, 

64]. Lorsque le durcissement des joints de grains se produit, la force augmente car la 

densité des joints de grains augmente, ce qui devient une barrière pour le déplacement des 

dislocations. Ainsi, le nombre de dislocations augmente aux joints de grains et une force 

supplémentaire est nécessaire pour déplacer la dislocation d'un grain à l'autre.  

Le durcissement de la solution solide est un autre type de mécanisme de renforcement, où 

le durcissement est associé aux atomes de soluté et la façon dont les dislocations efficaces 



Chapitre I Synthèse bibliographique et position de l’étude des alliages Al-Mg          
par frottement intérieur  

 

[20] 

 

peuvent être entravées par le champ de contrainte imposé par la présence de ces solutés. Le 

dernier mécanisme est le durcissement par précipitation. Dans ce processus, le mouvement 

des dislocations est épinglé par les précipités. Avec une force supplémentaire, les 

dislocations peuvent les contourner ou les dépasser en fonction de leur échelle de taille, ce 

qui, dans les deux cas, entraîne une augmentation de la résistance du matériau. Ce type de 

durcissement exige que soient introduits dans l’alliage des éléments susceptibles d’être mis 

en solution solide à haute température mais qui sont insolubles ou très faiblement solubles 

à la température ambiante. Le durcissement est alors obtenu à l’aide d’un traitement 

thermique ; c’est la raison pour laquelle les alliages correspondants sont appelés « alliages 

à traitement thermique » [65]. 

 

I-4. Effet des dislocations sur la précipitation: 

       Itoh et al. ont conclu, en se basant sur une étude par microscopie électronique à 

transmission sur la précipitation dans l’alliage Al-8.3 % mass. Mg, que la germination de 

la phase β' ne s'est pas produite sur les boucles de dislocations. Au lieu de cela, la 

germination sur les lacunes en forme de tétraèdre a été observée [66].  Ceci est en accord 

avec le travail mené par Eikum et Thomas [26]. Cependant, cette vue est en contradiction 

avec l'étude par microscopie électronique à transmission  réalisée par Bouchear et al. sur 

les alliages Al-8,8 et Al-9,9 % mass. Mg   dans lesquels β' a précipité autour des boucles de 

dislocations [45], ce qui est en accord avec le travail effectué par Embury et Nicholson 

[56]. 

 

I-5. Effet de la microstructure sur la dureté et la ductilité: 

       Il a été reconnu que lorsque les alliages Al-Mg sont naturellement (à la température 

ambiante) ou artificiellement (à la température élevée) vieillis, un effet positif est observé 

avec une augmentation de la résistance [16, 25, 53]. Selon les conditions du traitement de 

vieillissement imposé, c'est-à-dire la température et le temps, la microstructure peut être 

modifiée de manière significative. Par exemple, la taille des grains peut augmenter avec 

des températures et des temps de vieillissement plus élevés, ce qui a un effet négatif sur la 

résistance en fonction de l'effet Hall Petch. L'échelle de la taille, le type et la morphologie 

des phases de précipitation, d'autre part, sont également influencés par des conditions de 

vieillissement qui, à leur tour, ont un effet sur la résistance. La formation des zones GP a 
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été démontrée pour augmenter la résistance mais diminuer la ductilité [20, 34, 35]. Par 

exemple, le taux d'élasticité augmente de 200 à 350 MPa dans l’alliage Al-10 % en poids 

de Mg, tandis que l'allongement diminue de 20 à environ 2 % pendant le vieillissement 

naturel pendant 3 ans [35]. 

L'augmentation du rendement et de la force finale et la réduction sévère subséquente de 

l'allongement sont liées à la formation de la phase β. Lorsque la teneur en magnésium est 

suffisamment élevée, β' peut former une microstructure de type Widmanstätten [4-7]. Le 

temps et la température de vieillissement ont un fort effet sur la quantité relative de cette 

phase. Par exemple, il a été montré que cette structure est présente après vieillissement à 

75 °C pendant 1658 jours [9] ou après un temps plus court de 16 jours mais à une 

température supérieure à 150 °C [7]. La formation de la structure Widmanstätten entraîne 

habituellement les propriétés de traction les plus élevées. En outre, il a été rapporté que 

l'augmentation de la quantité de magnésium de 10 % et plus accélère le processus de 

vieillissement à température ambiante, et donc une plus grande quantité de cette 

morphologie peut être produite dans un temps plus court [10]. 

L'influence de la température de vieillissement sur la dureté a été étudiée par Nebti et al. 

[23]. Ils ont constaté que pour l’alliage Al-12 % Mg la dureté la plus élevée s'est produite 

lorsqu'il était vieilli à 100 et 150 °C, alors qu'une dureté plus faible était observée lorsqu'il 

était vieilli à des températures plus élevées. La plage de température entre 100 et 200 °C 

est la plage dans laquelle β' se forme; Par conséquent, le durcissement est attribué à la 

formation des particules intermédiaires β' [5, 6, 9, 23]. 

En outre, il a été démontré qu'avec une augmentation de la teneur en magnésium, la valeur 

maximale de la dureté est obtenue plus rapidement et qu'il y a une limite dans la quantité 

de magnésium à laquelle l'augmentation de la dureté peut être observée [6, 44, 46]. Ainsi, 

les alliages Al-3% Mg [44] et Al-5% Mg [34] n'ont présenté aucun changement de dureté 

pendant le vieillissement, tandis qu'une dureté maximale a été obtenue pour l'alliage Al-8% 

Mg. Les différences dans les niveaux de dureté réalisables s'expliquent par une 

augmentation de la fraction volumique des précipités semi-cohérents et cohérents, qui 

peuvent interagir avec les dislocations et entraver, efficacement, leur mouvement [44]. En 

outre, une différence dans la vitesse de refroidissement entraîne des changements de 

dureté; des valeurs de dureté plus importantes ont été remarquées beaucoup plus tôt dans 

un alliage à forte vitesse de refroidissement que dans un alliage à lente vitesse de 

refroidissement. Ceci a été attribué à l'apparition accélérée de particules β' [25, 44]. La 
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différence de dureté mesurée 24 h après trempe peut même dépasser plus de 30%. En plus 

de la vitesse de refroidissement, le processus de précipitation peut être accéléré en 

appliquant une déformation, ce qui entraîne une apparition antérieure de la dureté 

maximale [53]. La déformation a augmenté le nombre de défauts qui facilitent la 

germination des particules. 

 

I-6. Désignation des états métallurgiques: 

       L’état métallurgique d’un alliage, en lien avec ses propriétés mécaniques, résultant de 

l’application d’un traitement thermique, est représenté par une désignation standard, 

décrite pour les alliages corroyés dans la norme NF EN 515 [67]. 

Un traitement thermique est désigné par les lettres suivantes :  

F : Tel que fabriqué à chaud  

O : Recuit ou recristallisé  

H : Ecroui par déformation à froid  

T : Traité thermiquement  

Les états F et O n'ont pas de subdivision. Les états H et T sont définis de façon plus précise 

par des chiffres complémentaires.   

Subdivision de l’état H:  

 Le premier chiffre derrière le symbole H indique le mode d'obtention de la dureté:  

H1 par écrouissage  

H2 par écrouissage suivi d'un recuit de restauration  

H3 par écrouissage suivi d'une stabilisation.  

 Le second chiffre indique le niveau de dureté du métal.   

2 : Etat 1/4 dur, 4 : Etat 1/2 dur, 6 : Etat 3/4 dur. 8 : Etat dur, 9 : Etat extra dur.  

Subdivision de l’état T:  

 Le premier chiffre derrière le symbole T précise le type de traitement thermique 

appliqué:  

T1 : Pas de mise en solution, maturation  

T2, T6 : Mise en solution, trempe, revenu  

T3 : Mise en solution, trempe, écrouissage, maturation  

T4 : Mise en solution, trempe, maturation  
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T5 : Pas de mise en solution, revenu  

T7 : Mise en solution, trempe, sur revenu  

T8 : Mise en solution, trempe, écrouissage, revenu  

T9 : Mise en solution, trempe, revenu, écrouissage [68].  

 Parfois, on rencontre derrière ces symboles des chiffres de complément 

supplémentaires. Ils précisent des variantes ou des combinaisons des traitements 

avec une opération à froid (p. ex. T41, T61, T651) [69]. 

I-7. Différentes étapes d’un traitement thermique dans les alliages Al-Mg: 

I-7.1. Mise en solution: 

            L'objectif de ce traitement est d'amener dans la solution solide la quantité 

maximale de l'élément de durcissement soluble ou élément d'alliage (ex. Cu, Mg, Si, 

Zn) dans la matrice. La procédure consiste à maintenir l'alliage à une température 

suffisamment élevée et pour une période de temps assez longue dans le but d'obtenir 

une solution solide homogène. Le tout permettant de bénéficier de la réaction du 

durcissement par précipitation [70]. Les domaines des températures de mise en solution 

s’étendent le plus souvent de 450 °C à 500 °C pour l’aluminium et de 450 °C à 590 °C 

pour les alliages d’aluminium [71]. 

 

I-7.2. Trempe: 

 

          Malgré sa très courte durée, la trempe est l'une des opérations les plus cruciales 

effectuées lors d'un traitement thermique. Elle peut être faite à l'eau, à l'air, à l'huile ou 

dans des métaux en fusion à différents intervalles. Son but est tout d'abord de 

supprimer la formation de la phase à l'équilibre pendant le refroidissement et de 

préserver la solution soluble solide formée lors de la mise en solution, par un 

refroidissement rapide (~ 260 °C/s) à basse température, habituellement près de la 

température de la pièce [70].  

La trempe consiste en un refroidissement suffisamment rapide de cette solution solide 

pour que les précipités intermétalliques stables n’aient pas le temps d’être formés. 

L’état résultant est métastable : c’est une solution solide sursaturée en éléments 

d’alliages, et également en lacunes. 
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I-7.3. Maturation: 

 

          Durant une période de maturation à température ambiante (ou vieillissement 

naturel), cette solution solide se décompose pour former les zones GP. Cette étape dure 

généralement plusieurs jours, et conduit à une augmentation notable de la dureté de 

l’alliage. Les lacunes apparues au moment de la trempe favorisent la cinétique 

d’apparition des zones GP.  

 

I-7.4. Revenu: 

 

          Un traitement thermique ultérieur à température modérée (100 °C, 200 °C), dit 

traitement de revenu ou vieillissement artificiel, conduit à un maximum de 

durcissement par apparition de phases métastables réparties de manière homogène dans 

les grains, de taille comprise typiquement entre 15 et 60 Å. 
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II-1. Définition du frottement intérieur : 

 

        Les solides, les métaux et les alliages en particulier, ne sont pas parfaitement 

élastiques. On sait que le mouvement d’un corps en vibration s’amortit au bout d’un 

certain temps même si le corps est très bien isolé du milieu extérieur. La propriété que 

possède un solide en vibration de dissiper de l’énergie sous forme de chaleur est désignée 

sous le nom de frottement intérieur (FI) ou capacité d’amortissement. La perte d’énergie 

est mesurée par l’aide du cycle décrit dans le diagramme contrainte-déformation (figure 

II.1). On définit la capacité d’amortissement interne par [72]: 

 

𝐾 =
∆𝑊

𝑊
                                     (8) 

 

Où ∆𝑊 est l’énergie dissipée au cours du cycle complet et W l’énergie potentielle du 

solide lors de la déformation maximale.  

 

Figure II.1. Réponse anélastique d’un échantillon soumis à une contrainte faible [73]. 
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Lorsqu’une contrainte faible constante est appliquée au temps t = 0 à un échantillon, celui-

ci répond en se déformant. Dans le cas le plus simple, l’évolution de la déformation au 

cours du temps peut être décrite au moyen de deux termes : un terme élastique, 

indépendant du temps εe, et un terme anélastique, dépendant du temps εa [73].   

εa évolue exponentiellement vers εa
∞ pour t tendant vers l’infini avec un temps de 

relaxation caractéristique τ. 

On a:  

εe = 𝜎 JN                               (9) 

εe + εa
∞ = 𝜎 JR                       (10) 

qui définissent les complaisances (inverse du module de Young) non relaxé (JN) et relaxé 

(JR). 

Au lieu d’une contrainte constante (fig. II.1), on peut appliquer une contrainte alternative à 

l’échantillon et mesurer le déphasage δ entre la contrainte appliquée et la déformation 

mesurée 

 

σ = σ0 e
iwt

    et ε = ε0 e
i (wt-δ)

                 (11) 

 

L’inverse du facteur de qualité, Q
-1

, est défini par la tangente de déphasage δ et est souvent 

appelé frottement intérieur du matériau. 

 

Frottement intérieur = Q
-1

 = tg δ         (12) 

 

II-2. Effet des défauts sur les propriétés mécaniques: 

       La présence des défauts de structure modifie les propriétés mécaniques des matériaux. 

La modification des propriétés du fer par la présence d'impuretés dans les aciers en est un 

exemple (augmentation de la limite élastique ou de la dureté par l'ajout de carbone). Les 

défauts ont principalement un effet sur la plasticité et l'anélasticité des matériaux. Sur la 

plasticité, les principales modifications dues aux défauts sont l'habilité à la déformation 

plastique (mouvement à grande distance des dislocations) et l'augmentation de la limite 

élastique (épinglage des dislocations). Les effets sur l'anélasticité sont l'existence de 

déformation anélastique (réversible non-instantanée) et la modification des propriétés 

d'amortissement (due aux mouvements des défauts sous l'action d'une contrainte). Comme 

exemples on peut citer : 
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II-2.1. Mouvement à longue distance des dislocations : déformation plastique :  

          Dans les métaux, la déformation plastique est causée par le mouvement des 

dislocations. Il est en effet intuitif que le déplacement d'une dislocation (figure 4.2) à 

travers un cristal va créer une marche sur l'échantillon et donc entraîner une déformation 

plastique de l'échantillon. Lorsque le matériau qui est soumis à une contrainte ne possède 

pas de dislocations mobiles, d'autres modes de déformation plastique peuvent intervenir, 

comme le glissement des grains les uns sur les autres. 

Plusieurs mécanismes peuvent coexister pour un même phénomène. Il est donc important 

de pouvoir distinguer entre ces phénomènes, car l'amélioration d'un matériau passe par la 

compréhension des mécanismes qui contrôlent ses propriétés. 

 
Figure II.2. Déplacement d'une dislocation dans un cristal sous l'effet d'une contrainte de cisaillement τ: 

on voit clairement que le mouvement des dislocations génère une déformation plastique du cristal [74]. 

 

 

II-2.2. Frottement intérieur lié à une dislocation ancrée : 

         Les dislocations étant des défauts de structure, une énergie leur est associée. Ceci a 

pour effet que les dislocations tendent à minimiser leur longueur. Il apparaît une force 

généralisée, appelée tension de ligne et notés γ. On peut donc assimiler la dislocation à une 

corde élastique. Dans le cas de faibles contraintes, les dislocations peuvent rester bloquées 

sur d'autres défauts (sites d'ancrage fort, comme un précipité, un interstitiel avec un faible 

coefficient de diffusion, une autre dislocation non-glissile,…) et voir ainsi leur mouvement 

limité à de faibles déplacements. La dislocation va donc s'arquer, ce qui génère une 

déformation anélastique du cristal. Dans le cas où la contrainte est relâchée, la dislocation 

revient à sa position d'équilibre sous l'effet de la tension de ligne afin de minimiser sa 

longueur. Ce mouvement est l'un des mécanismes responsables de l'anélasticité des 

métaux. Dans le cas d'une contrainte cyclique, ce mouvement des dislocations va dissiper 
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de l'énergie [75] (travail des forces agissant sur la dislocation) et générer un déphasage 

entre la contrainte et la déformation. Cette dissipation est appelée "frottement intérieur". La 

mesure du déphasage entre contrainte et excitation permet de déterminer le frottement 

intérieur (§ II.1). Le frottement intérieur est donc une mesure des propriétés 

d'amortissement du matériau. On remarquera que les mêmes défauts peuvent causer soit 

de la plasticité, soit de l'anélasticité selon les conditions de contrainte. La connaissance des 

mécanismes anélastiques peut donc aider à comprendre la plasticité. 

 

                                                                                                 

Figure II.3. Mouvement d'une dislocation ancrée. La position d'équilibre                                                                                                                                                                        

en l'absence de contrainte est en trait plein et la position d'équilibre avec 

contrainte est en pointillé. Le segment de longueur L parcourt l'aire A sous 

l'effet d'une contrainte σ non nulle. La tension de ligne γ est la force motrice qui 

ramène la dislocation vers sa position d'équilibre (trait plein) [74]. 

 

   

II-2.3. Frottement intérieur lié à un mouvement de défauts ponctuel : cas de la 

relaxation de Snoek: 

 

             La présence de défauts ponctuels (lacune, interstitiel, impureté substitutionnelle) 

dans un cristal génère une distorsion du réseau cristallin. Suivant la géométrie, cette 

distorsion donne lieu à une déformation isotrope du réseau ou à l'apparition d'un dipôle 

élastique. Dans ce dernier cas, la réorientation du dipôle 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 [76, 77]. 
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Figure II.4. Mécanisme de Snoek: les impuretés interstitielles peuvent occuper les trois sites x, y, z. Les 

flèches indiquent les dipôles élastiques formés. Sans contrainte, les trois sites sont équiprobables. Sous 

l'effet d'une contrainte de traction selon Ox, les interstitiels auront tendance à migrer sur le site x car il 

est plus favorable énergétiquement. Ce mouvement donne naissance à un phénomène de relaxation dans 

le cas d'une contrainte cyclique [74]. 

 

On peut remarquer que cette réorientation de dipôle est très analogue à la réorientation 

d’un dipôle sous l’effet d’un champ électrique. Tous deux donnent lieu à un phénomène de 

relaxation, cependant le dipôle élastique est un directeur (d = - d), contrairement au dipôle 

électrique qui est un vecteur (v = - (- v)) (pas de charge + et - dans le cas des dipôles 

plastiques). Le mécanisme de Snoek (figure II.4) dans les cristaux cubiques centrés (cc) est 

un exemple d'anélasticité due aux défauts ponctuels. Une impureté interstitielle peut se 

loger sur différents sites dans une maille cc. Les trois sites les plus favorables, x, y et z, 

sont illustrés sur la figure II.4, ainsi que les dipôles élastiques formés. Un atome occupant 

l’un de ces sites génère un dipôle élastique en repoussant légèrement ses deux plus proches 

voisins. La direction du dipôle élastique ainsi formé est selon l'un des axes du réseau 

cubique. En l'absence de contrainte, les trois orientations sont équiprobables. En présence 

d'une contrainte appliquée, les probabilités p(i) d'occupation des sites dont le dipôle est 

orienté dans la direction i peuvent être différentes, par exemple, dans le cas d'une traction 

uni-axiale selon Ox, p(x) > p(y) = p(z). Il va donc se passer une diffusion d'une partie des 

atomes en site y et z vers des sites x. Cette diffusion est responsable d'une déformation 
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macroscopique du cristal, une déformation anélastique. Comme il s'agit d'un mécanisme de 

diffusion, il n'est pas instantané. En cas de compression selon Ox, p(x) < p(y) = p(z) et les 

impuretés vont quitter le site x au profit des sites y et z. Dans le cas d'une excitation 

cyclique, ce mécanisme va générer du frottement intérieur, car les atomes vont avoir 

besoin d'énergie pour diffuser d'un site à l'autre. 

 

II-3. Principales sources du frottement intérieur: 

 

            Dans le cadre des alliages à durcissement structural, selon ce qui est mentionné 

dans la section précédente, trois principales sources de frottement intérieur entrent en 

considération : le mouvement des dislocations et leurs interactions éventuelles avec 

d’autres défauts, le mouvement ou la réorganisation des défauts ponctuels en solution 

solide et les effets  anélastiques dus aux précipités.  

Le frottement intérieur lié au mouvement des dislocations dépend de la longueur des arcs 

mobiles entre deux points d’ancrage. Lorsque le maximum de frottement dû à ce 

mouvement est situé à haute température, on assimile l’augmentation monotone du 

frottement intérieur à un fond. Ce fond baisse lorsqu’on diminue la densité des dislocations 

ou la longueur des arcs mobiles par précipitation de défauts épingleurs. 

La réorganisation des défauts ponctuels sous l’effet de la contrainte appliquée et les 

relaxations anélastiques dues aux précipités donnent naissance à des pics, définis par leur 

hauteur ∆/2 et leur temps de relaxation τ [73].    

 

II-4. Le frottement intérieur et la précipitation: 

 

        Le frottement intérieur est une méthode sensible aux modifications microstructurales 

des matériaux. Dans le cas des alliages, la précipitation à partir d’une solution solide 

sursaturée donne lieu à d’importantes modifications de la microstructure. Il en résulte alors 

une évolution notable du spectre du frottement intérieur, composé d’un ou plusieurs pics 

caractéristiques des phases en présence et d’un fond sous-jacent.  

Ainsi, les pics de Zener [78], dus à la réorientation sous l’effet de la contrainte appliquée 

de dipôle élastique formé par les paires d’atomes de soluté, permettent l’étude de 

l’évolution de la solution solide sursaturée. 

Les pics de précipités signalent l’apparition des précipités métastables, leur hauteur étant 

proportionnelle à la fraction volumique de la phase ainsi formée. L’évolution du fond sous 
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les pics et simultanément du module élastique dynamique permet de suivre l’effet de 

durcissement par précipitation.  

 

II-5. Mesure du frottement intérieur: 

 

       La mesure du frottement intérieur est basée sur des relaxations dues à des mouvements 

réversibles des défauts de structure autour de leur position d’équilibre. Cet équilibre est 

déterminé par les traitements thermodynamiques de l’échantillon et non par les conditions 

de mesure. De plus, le frottement intérieur fournit une caractéristique technique 

supplémentaire de l’alliage étudié : sa capacité d’amortir les vibrations (paramètre 

important en construction mécanique pour la lutte contre le bruit ou la fatigue des pièces en 

mouvement).   

Le frottement intérieur d’un matériau est un paramètre indépendant ; il ne peut pas être 

prévu ou calculé à partir des propriétés mécaniques classiques. Pour cette raison, 

l’utilisation du frottement intérieur pour étudier la précipitation dans le but d’optimaliser 

les caractéristiques d’un alliage, requiert une explication claire du spectre et de son 

évolution : nature et origine des pics et du fond [73]. 

 

II-6. L’activation thermique: 

 

        Tous les atomes d’un cristal (parfait ou imparfait) sont piégés sur des sites 

énergétiquement favorables : ils sont dans des puits de potentiel (Figure 4.5). Pour faire 

diffuser un atome, i.e. le faire passer d’un puit de potentiel à un autre, il faut lui fournir 

l’énergie nécessaire pour vaincre la barrière de potentiel ∆G. deux contributions vont 

s’ajouter : la force externe fournie par l’expérimentateur et l’énergie thermique. 
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Figure II.5. Représentation schématique de la distribution d’énergie libre G dans un cristal. L’atome 

situé en 1 doit franchir la barrière énergétique ∆G pour passer en 2 [74]. 

 

L’exemple le plus simple qui montre l’effet de l’énergie thermique est la diffusion : les 

atomes ne sont pas fixes mais vibrent au fond de leur puits de potentiel avec une certaine 

fréquence et une amplitude dépendant de la température (amplitude nulle à T = 0 K). Cette 

amplitude n'est pas identique pour tous les atomes, mais elle est distribuée selon la 

statistique de Boltzmann. A chaque température différente de zéro, il y a donc une 

probabilité non nulle que certains atomes aient la possibilité de diffuser; cette probabilité 

augmente avec la température. Ce phénomène de diffusion est un exemple de phénomène 

thermiquement activé. Dans le cas du mécanisme de Snoek, les atomes doivent diffuser 

pour réorienter le dipôle élastique, il sera donc thermiquement activé. Ceci signifie que     

le temps de relaxation du pic de Snoek va varier avec la température, puisque les atomes 

auront plus de facilité à migrer d'un site à l'autre à haute température qu'à basse 

température. Ce point est important pour les études du frottement intérieur. 

Il faut remarquer que tous les mécanismes ayant lieu dans un cristal ne sont pas 

thermiquement activés, même lorsqu'ils dépendent de la température. Un exemple typique 

de mécanisme dépendant de la température et non thermiquement activé est la transition de 

phase martensitique: Pour T < Tc le matériau est dans sa phase martensitique, pour T > Tc 

il est dans sa phase austénitique. Le passage d'une phase à l'autre s'accompagne d'un pic de 

frottement intérieur, mais le phénomène n'est pas activé thermiquement. 
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I-7. Principales études sur les alliages du système Al-Mg: 

 

Beaucoup de travaux ont été réalisés par les équipes dirigées par Hamana sur les 

alliages du système Al-Mg [4-6, 19, 52, 59, 79-86]. La cinétique de précipitation d'une 

solution solide sursaturée de l’alliage Al-8% mass. Mg dans des conditions de fluage, sous 

l'action d'une petite contrainte de compression σ <σ0.25 (limite d'élasticité à 0,2%) a été 

étudiée [79]. L'interaction directe entre les précipités et l’un des joints de grains a été 

observée avec un microscope optique. Pendant le fluage, ce joint est attiré par le précipité, 

qui a été identifié comme une phase Mg2Si à l'aide d'un analyseur de microsonde 

électronique. Cette attraction est facilitée par l'appauvrissement de la matrice dans le 

magnésium, ce qui est nécessaire pour la croissance des particules/ précipités de Mg2Si. En 

outre, les vibrations ultrasonores réduisent considérablement le temps du recuit 

d'homogénéisation de l'alliage Al-8% Mg [80]. D'autre part, l'étude du frottement intérieur 

lors du vieillissement des alliages Al-5% Mg et Al-8% Mg a montré l'existence d'un pic 

d'amortissement en raison de la présence de précipités de la phase semi-cohérente β' [59]. 

La hauteur de ce pic dépend principalement de la quantité de la phase précipitée β'. De 

plus, il a été démontré que l'addition de Zr à l’alliage Al-8 % Mg a un effet de raffinement 

important sur le grain; il retarde également le processus de précipitation et provoque une 

répartition plus homogène des précipités [81]. 

On a également montré qu'une réaction auto-catalytique continue due à une germination 

hétérogène et une croissance en grains est observée dans l'alliage Al-8% mass. Mg, où 

habituellement seulement une précipitation continue peut se produire [8]. Il a été démontré 

qu'avant la déformation plastique (à froid) et la déformation dynamique, à l'aide de 

vibrations ultrasonores, aucune influence sur cette précipitation hétérogène. Cette réaction 

auto-catalytique continue est un phénomène réversible parce que la dissolution des 

particules précipitées est également une réaction hétérogène et l'origine du défaut appelé 

«rosettes», qui conduisent à cette précipitation hétérogène et à la dissolution dans les 

alliages Al-8% mass. Mg,  n'a pas été confirmé avec précision [19]. Pour la première fois, 

l'étude des alliages Al-8% mass. Mg et Cu-15% mass. In montre une similitude entre les 

précipitations continues et discontinues: une variation intéressante du paramètre de réseau 

a été trouvée : elle contient des caractéristiques des deux précipitations: la variation 

continue et l'existence simultanée de deux paramètres de réseau pendant un certain temps 

de vieillissement dans le même alliage [83]. La séquence de précipitations et les 

changements dans les mesures de micro-dureté des alliages Al-8% mass. Mg et Al-12% 
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mass. Mg ont été étudiés par calorimétrie à balayage différentielle (DSC) [23]. Le 

microscope électronique à balayage a montré que le durcissement est causé par la 

formation des particules intermédiaires (Al3Mg2) qui précipitent à des températures 

supérieures à la température de réversion des zones GP. La germination des particules β' se 

produit sur des défauts de structure introduits par trempe (dislocations formées par la 

courbure et le cisaillement des lacunes). Lorsque la quantité d'hétérogénéités facilitant la 

germination de β' (la phase intermédiaire) diminue, une formation directe de β (la phase 

d'équilibre) est observée. La décomposition de la solution solide sursaturée Al-Mg est un 

processus à quatre étapes. Les examens à l’aide de la microscopie électronique à 

transmission (MET) montrent la présence de zones GP, les particules β' et β de différentes 

morphologies et confirment les études par DSC sur l’alliage Al-8% mass. Mg [84]. L'étude 

de l'effet de l’écrouissage sur la précipitation, les réactions de recristallisation et la 

transformation de phase d'un alliage Al-12% en poids de Mg a montré la difficulté de 

suivre l'interaction entre les réactions de précipitation et de recristallisation et leurs effets 

réciproques dans une telle solution solide sursaturée, lorsque les deux réactions dépendent 

des défauts de la structure et des températures de recuit [4]. Cependant, l'utilisation de 

techniques expérimentales différentes et complémentaires nous a donné une idée de ce 

problème d'interaction. Cependant, l'utilisation des techniques expérimentales différentes 

et complémentaires nous a donné une idée de ce problème d'interaction. En outre, l'effet de 

la déformation sur les courbes dilatométriques est intéressant et devrait être détaillé. 

Les résultats expérimentaux intéressants obtenus par des méthodes complémentaires, 

diverses et rigoureuses ont permis d'expliquer l'expansion des courbes dilatométriques 

observées pendant la précipitation par l'apparition des phases β' et/ ou β [5]. La 

contribution de ce dernier à l'expansion de la matrice est plus importante que la contraction 

due à la diminution du paramètre de réseau. L'analyse des courbes dilatométriques et 

calorimétriques accompagnée d'observations de microscopie optique, permet de suivre la 

cinétique et les changements de morphologie des particules de la phase β lors du 

vieillissement de l’alliage Al-12% mass. Mg [6]. Il est maintenant bien établi que les 

particules de la phase β', qui sont semi-cohérentes et métastables, apparaissent initialement 

sous une forme globulaire, se transforment en aiguilles minces, puis en particules de la 

phase d'équilibre après un long temps de vieillissement, comme prévu par le diagramme de 

phase. La phase β est directement formée à une température plus élevée (à partir de 250 

°C). La formation des zones GP, à basses températures, dans  l’alliage Al-12% mass. Mg 

peut apparemment se produire sans aucune présence de lacunes comme il est généralement 
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établi. En effet, après une précipitation partielle de la phase d'équilibre β (Al3Mg2) et une 

disparition complète des lacunes, des zones GP peuvent se former. La formation des zones 

GP est prouvée par la dilatométrie ainsi que par la DSC, une méthode largement utilisée 

pour détecter les zones GP [85]. L'observation par microscopie électronique à transmission 

(MET) confirme la présence de zones GP en étroite association avec des particules de la 

phase  β après vieillissement naturel à température ambiante de  l’alliage Al-12% mass. 

Mg qui a été homogénéisé, trempé et vieilli à 250 °C [47]. 

Chaque fois, l'échantillon est suffisamment mûri à température ambiante, après pré-

précipitation (formation des zones GP), ou précipitation (formation des phases β' ou β), de 

nouvelles zones se forment sans aucune présence de lacunes désactivées. Étant donné que 

les lacunes désactivées obtenues après une trempe rapide dans l'eau augmentent 

considérablement le taux de formation des phases β et β' et atteignent leur concentration 

d'équilibre, la formation des zones GP se produit sans leur présence. Ces résultats, qui ont 

été obtenus par des analyses dilatométriques et calorimétriques, confirment leur 

importance et leur complémentaire dans l'étude des processus de vieillissement dans 

différents alliages en raison de leur sensibilité aux différents stades de précipitation. L'effet 

de la déformation à froid sur l'interaction entre les réactions de précipitation, de 

restauration et de recristallisation dans un alliage Al-12% mass.  Mg a été étudié par 

dilatométrie et diffraction des rayons X à haute température [86]. Pendant le chauffage 

continu des échantillons écrouis, les courbes dilatométriques présentent d'autres anomalies 

qui changent en augmentant le degré de déformation. Ces nouvelles anomalies 

dilatométriques ont été identifiées en utilisant la diffraction des rayons X in situ à haute 

température et ont été attribuées aux interactions précipitation / restauration ou dissolution/ 

recristallisation. Il a été établi qu'après de petites déformations, la restauration survient 

avant et pendant la précipitation. Cependant, lors d'une forte déformation préalable, la 

précipitation devient plus rapide et le processus est en concurrence avec la restauration des 

alliages en raison de la forte densité de dislocations à l'état écroui. Dans les deux cas, l'effet 

de la restauration n'est pas important au début du processus de décomposition en raison de 

l'interaction entre les dislocations et les atomes de Mg. Cet effet devient plus important 

après la réduction de la teneur en Mg dans l'alliage avec 12% de Mg et lorsque les 

précipités sont grossiers et leur espacement inter-particules augmente. La formation d'une 

nouvelle texture pendant le processus de recristallisation peut générer une augmentation du 

coefficient de dilatation thermique. 
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Il est bien connu que le FI peut être très sensible aux certaines transitions structurelles [87]. 

Dans le cas des alliages durcissants, trois sources de frottement intérieur sont prises en 

compte: le mouvement des dislocations et leurs interactions possibles avec d'autres défauts, 

le mouvement ou la réorganisation des défauts ponctuels dans la solution solide, et les 

effets anélastiques dus à la précipitation [73]. Quelques études ont été réalisées par Nilson 

[88] sur les alliages Al-Mg (à basse fréquence  1 Hz); il a observé un premier pic stable à 

environ 150 °C et un second instable à une température plus basse. Belson et al. [89] ont 

montré que ce pic n'est pas dû à la précipitation de la phase β. Hamana et al. [59] ont 

montré l'existence d'un pic dû aux précipités de la phase semi-cohérente β’ et la hauteur de 

ce pic dépendent principalement de la quantité de cette phase précipitée. Dey et Quader 

[90] ont publié les résultats d'une étude similaire sur l'alliage Al-7.5% mass. Mg; Le pic du 

frottement intérieur observé après le recuit ne semble pas clair. D'autre part, après trempe il 

y a trois pics vers 40, 80 et 120 °C après vieillissement à 150 °C. Un pic de Zener (H = 

1,09 eV et 10
-14

 s) a été détecté en mesurant les dépendances en fréquence du FI dans 

l’alliage Al-12% mass. Mg après trempe [91]. Selon ces auteurs, le premier pic correspond 

à un phénomène de relaxation impliquant des groupements d'atomes en solution et le 

troisième serait une relaxation de type Zener (c'est-à-dire une réorientation sous contrainte 

d'atomes en solution). 

Selon la théorie de Shoeck [92], les précipités cohérents ne peuvent pas être à l'origine d'un 

pic de frottement intérieur (ils ne contribuent qu'à l'amortissement du fond, ce qui 

augmente de façon monotone avec la température); seules les relaxations dans les 

interfaces peuvent provoquer un pic du FI. Il est démontré que les pics du FI des joints de 

grains (JG) ne peuvent pas être mesurés dans des alliages à deux phases lors du chauffage 

en raison de la présence de la phase β ; c'est-à-dire que la précipitation de la phase β dans 

la structure supprime le mécanisme de la relaxation des joints de grains; par conséquent, le 

mécanisme le plus probable de l'influence de la précipitation de la phase β sur la résistance 

à la relaxation est une diminution de la mobilité des joints des grains à une température 

inférieure à celle de l’équilibre [93-94]. Les contraintes dans un matériau abaissent la 

barrière énergétique pour le mouvement de dislocation et créent également de nouvelles 

dislocations [95]. Le grossissement des particules β' conduit à une perte totale de la 

cohérence en introduisant des dislocations d'accommodation dans l’interface matrice-

précipité et ensuite à la formation de la phase stable β [45]. Les interfaces semi-cohérentes 

peuvent également être à l'origine d'un pic de frottement intérieur. Belson et al. [89] ont 

montré que ce pic de relaxation n'est pas dû à la précipitation de la phase β. On peut 
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observer successivement trois étapes: une augmentation du FI (à partir de 190 °C), sa 

diminution à  387 °C et sa nouvelle augmentation à  400 °C. La dissolution de la phase 

β, l'enrichissement de la solution solide par les atomes de magnésium et la précipitation 

subséquente des phases  β' et β  pendant le chauffage augmentent l'amplitude critique des 

déformations et diminuent la mobilité des dislocations [96]. De plus, la forme du pic et, par 

conséquent, sa hauteur dépendent de la fréquence des vibrations forcées, c'est-à-dire de la 

température du pic, car dans un état biphasé, la précipitation de la phase β (Al3Mg2) 

supprime l'apparence du pic du FI [93]. Ainsi, ces phénomènes sont probablement dus à la 

formation, à la coalescence et à la dissolution de la phase β' métastable respectivement. 

Hamana et al. [5, 6] ont confirmé par DSC et par dilatométrie que l'augmentation de ce FI 

est certainement due à la formation de la phase β', sa diminution (quand une grande 

quantité de la phase β est déjà précipitée) est due uniquement à la présence des particules 

de la phase β, et sa nouvelle augmentation est due au début de la dissolution de ces 

particules. Il est clairement observé qu'il change brutalement en franchissant la température 

d’équilibre (375 ° C pour Al-12% Mg) et au-dessus de cette ligne d’équilibre, le pic est de 

forme de Debye [93]. L'augmentation abrupte du frottement intérieur est expliquée par la 

dissolution des obstacles (précipités de la phase β) pendant le glissement des grains. La 

précipitation conduit à une augmentation du FI par libération des dislocations (pic de 

relaxation), c'est-à-dire que l'augmentation antérieure du fond peut s'expliquer par le fait 

que les dislocations peuvent facilement osciller lorsqu'une partie importante des phases 

précipitées est formée. Pour cet état trempé, nous notons une évolution considérable à 

basse température, car le frottement intérieur n'est pas très sensible à la formation ou à la 

dissolution des zones GP [5]. 

Cependant, un petit pic est observé dans la partie à basse température du spectre de la 

dépendance à la température du frottement intérieur (DTFI) à 100-150 °C ; il est plus élevé 

à l'état trempé et diminue jusqu'à ce qu'il disparaisse avec le temps de vieillissement. 

Golovin et al. [93] ont conclu qu'un processus thermiquement activé stimule ce pic et sa 

température dépend de la fréquence selon l'équation de Debye. Un pic supplémentaire 

(pseudo-pic) est formé sur le côté à haute température du pic principal; cet effet est 

probablement dû à la recristallisation des échantillons. 
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Ce chapitre est composé de deux parties: la première partie est consacrée aux matériaux 

utilisés dans l'ensemble du travail réalisé dans le cadre de cette thèse, et la deuxième partie 

est une présentation descriptive des dispositifs expérimentaux utilisés.  

 

III-1. Matériaux étudiés : 

 

III-1.1. Choix des alliages : 

 

Les alliages Al-Mg à 8 et 12% mass. Mg ont été élaborés à l’institut d’aéronautique de 

Moscou, et celui à 10% mass. Mg a été élaboré dans notre laboratoire à partir des éléments 

très purs (99,999%). Ils ont été choisis pour leur teneur en magnésium supérieur à 5%, 

concentration au-dessous de laquelle la solution solide devient très instable et présente 

alors une précipitation inter-granulaire sélective par revenu, dont les conséquences sur les 

propriétés mécaniques ont été jugées indésirables [97]. Par conséquent, notre choix s’est 

porté sur les alliages Al-Mg dans lesquels la précipitation s’effectue par le mécanisme 

continu. La composition initiale en éléments d’addition des alliages bruts d’élaboration est 

donnée dans le tableau 1 :  

 

Tableau III.1 Concentration en impuretés des alliages Al-Mg utilisés 

  Titre massique % 

Echantillon Al Mg Cu Si Fe Mn 

1 Al-12% mass. Mg 87.90 11.95 0.03 0.07 0.04 0.01 

2 Al-10% mass. Mg 89.90 9.95 0.02 0.06 0.03 0.04 

3 Al-8% mass. Mg 91.93 7.90 0.03 0.07 0.02 0.01 

 

III-1.2. Traitements thermiques et thermomécaniques appliqués : 

 

                  Dans le but d’obtenir une solution solide sursaturée, les alliages ont été portés à 

430 °C pendant 17 h (dans le domaine monophasé  de la phase  indiqué par le diagramme 

d’équilibre (fig. I.1)), afin de dissoudre tout le magnésium dans la solution solide, puis 

trempés dans l’eau froide.  

Des vieillissements isothermes (aux températures de revenu comprises entre 150 et 450 °C) 

et anisothermes (vitesse de chauffage 10 °C/min) des solutions solides ainsi sursaturées ont 
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été ensuite effectués pour différentes durées de maintien, afin de suivre les mécanismes de 

décomposition de la phase  et son évolution à différents domaines de température.  

 

Tableau III.2. Traitements thermiques appliqués 

Type de traitement Température Temps (durée) 

Vieillissement artificiel 150 et 250 °C 21, 24, 25, 48, et 168 h 

Vieillissement naturel Température ambiante 15 ans 

 

 

III-2. Préparation des échantillons: 

La préparation des échantillons est l'étape la plus importante pour acquérir plus tard les 

résultats précis de la recherche. 

 

III-2.1. Echantillons pour microscopie optique (MO) et électronique à balayage 

(MEB, EBSD) : 

 La qualité des images obtenues dépend de la qualité et la préparation des échantillons. Il 

faut que ceux-ci soient propres, plats et bien polis et attaqués.  

Ces conditions ont conduit à un travail préalable des échantillons: polissage et attaque. 

 

III-2.1.1. Tronçonnage et polissage : 

 

          Des échantillons d’environ 150 mm
2
 de surface et de 2 mm d’épaisseur sont coupés 

et traités différemment. Ils sont tout d’abord fixés sur un support utilisant la colle Super 

Glue-3 et polis au papier abrasif (#800, #1000, #1200 et #4000 (taille de grain 2,5 µm)). Ils 

sont ensuite polis avec un feutre imprégné d’une suspension du lubrifiant et de la pâte 

diamantée 3 µm, 1 µm et 1/4 µm successivement. Ils sont enfin polis avec un feutre 

imprégné d’une suspension de la silice colloïdale (taille de grain 0,05 µm). Après polissage 

la surface des échantillons est observée avec un microscope optique Olympus IX70. La 

surface est lisse comme un miroir, sans rayures visibles au grandissement 50. Cet état de 

polissage est appelé ‘‘poli miroir’’. Les échantillons sont nettoyés après avec de l’acétone 

puis avec de l’éthanol et enfin avec de l’eau distillée. 
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III-2.1.2. Attaque chimique : 

               L'attaque peut être électrochimique (principe de la dissolution anodique) ou 

chimique qui peut attaquer de différentes façons les différentes phases et les joints de 

grains. Ainsi les échantillons présentent un relief quelque peu modifié. On a préparé le 

réactif de "Keller" qui contient: 5ml de l'acide fluorhydrique (HF: 48%), 9 ml de l'acide 

chlorhydrique (HCl: 37%), 23 ml de l'acide nitrique (HNO3m: 65%) et 87 ml de l'eau 

distillée. On a utilisé une nouvelle solution [102] pour observations MEB qui contient:    

10 g de (NH4)2S2O8 dans 100 ml de l’eau bi-distillée.  

 

III-2.2. Echantillons pour la microscopie électronique à transmission (MET): 

 

             Pour l’analyse au MET, les échantillons ont été préparés en haute précision 

Ultramicrotome (Leica EM UC7); c’est la seule technique qui permet l’obtention d’une 

lame mince d’épaisseur constante (de 30 à 150 nm), appelée aussi coupe ultrafine.  Elle est 

basée sur la découpe d’un échantillon par le tranchant d’un couteau de diamant. L’amorce 

de la fracture provoquée par le couteau se propage parallèlement à la surface découpée 

sans rupture de la lame ainsi obtenue.  Elle est généralement réalisée sur une petite surface 

inférieure à 1 mm
2
. L’échantillon, par un stylo diamanté, est récupéré sur une grille en 

cuivre de diamètre environ 3 mm. 

Avant de passer à cette étape de l’ultramicrotomie, il est nécessaire de disposer 

d’échantillons de faible épaisseur. On est donc amené à amincir considérablement les 

échantillons : nous avons découpé des tranches d’environ 1 mm d’épaisseur à la 

tronçonneuse, puis nous les avons embouties pour réaliser des disques de 3 mm de 

diamètre et de quelques centaines de microns d’épaisseur. Ces lames sont ensuite polies 

mécaniquement en suivant le protocole de polissage décrit dans le paragraphe §. III.2.1.1.  
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Figure III.1. Schéma d’un ultramicrotome                         Figure III.2. Schéma de la coupe 

 

 

 

      

Figure III.3. L’ultramicrotome Leica EM UC7 (ICS-CNRS de Strasbourg) 
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III-2.3. Echantillons pour caractérisation mécanique (frottement intérieur, 

microdureté, traction): 

            Pour la microdureté, les mêmes échantillons utilisés pour la microscopie optique 

sont utilisés pour mesurer la dureté.  

Des éprouvettes plates de 65 mm de long et de 5 × 4 mm
2
 de section sont préparées pour 

l’étude de l’effet des contraintes de traction sur les processus de précipitation et pour les 

mesures de frottement intérieur. 

 

III-2.4. Echantillons pour DSC et dilatométrie: 

 

            Des échantillons sous forme parallélépipède 25 × 5 × 5 mm
3
 ont été utilisés pour la 

dilatation thermique. Pour l’analyse calorimétrique différentielle, les échantillons étaient 

sous forme d’un disque avec 3 mm de diamètre et 1.5 mm d’épaisseur.    

 

III-3. L’analyse calorimétrique différentielle à balayage (DSC): 

       Pour étudier le comportement des matériaux lorsqu’on les chauffe ou on les refroidit, 

on a utilisé l’analyse calorimétrique différentielle qui permet de suivre les évolutions des 

matériaux dans le temps dans des conditions thermiques prédéfinies et sous atmosphère 

contrôlé. 

La DSC est utilisée pour une analyse rapide et quantitative d’une évolution 

microstructurale et peut déterminer les stades de précipitation et/ ou recristallisation 

développée pour différents alliages. Les fractions volumiques de phases sont 

proportionnelles au changement d’enthalpie ; ces dernières sont données par les mesures 

des aires de chaque pic.  

Cette technique représente un moyen qualitatif et quantitatif rapide pour la caractérisation 

des précipités dans les alliages et peut faciliter la compréhension de la thermodynamique et 

la cinétique de processus de précipitation. Elle permet de mesurer la différence de flux 

thermique (déséquilibre thermique instantané) entre l’échantillon et la référence en 

fonction de la température ou du temps au cours d’un cycle thermique programmé. Une 

différence de température est mesurée entre l’échantillon et la référence à l’aide de 

thermocouples. Lors d’une réaction exothermique (formation d’une phase) qui dégage de 

la chaleur, la courbe DSC enregistre un pic situé au-dessus de la ligne de base et pour une 

réaction endothermique (dissolution d’une phase) qui absorbe de la chaleur, elle enregistre 
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un pic au-dessous de la ligne de base. Le logiciel associé à l’appareillage peut nous fournir 

la température de chaque pic et le résultat de calcul de l’aire formée par le pic avec la ligne 

de base du thermogramme, qui correspond en principe à la quantité de phase précipitée ou 

dissoute.  

Les appareils de ce type (DSC) permettent la détection de très faibles chaleurs de réaction 

et présentent aussi une sensibilité plus forte que celle caractérisant les appareils de type 

ATD, ce qui a motivé notre choix pour la DSC. Grâce à cette grande sensibilité, cet 

appareillage nous a rendu compte de la formation des zones de Guiner-Preston et des 

phases ’ et .   

Les mesures de DSC ont été effectuées sur un appareil de type Setaram DSC 131. Le cycle 

thermique appliqué consiste en un chauffage de l'ambiante à 430 °C avec une vitesse de 

chauffage 10 °C /min. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure III.4. L'analyseur de type Setaram DSC 131 connecté à un ordinateur 

 

III-4. L’analyse dilatométrique différentielle: 

       La dilatométrie a été toujours utilisée pour déterminer les points de transformations 

des aciers essentiellement, mais depuis plusieurs années par Hamana [4-6, 47, 52, 79-86] 

pour l'étude des transformations de phases qui engendrent des variations des paramètres 

cristallins ou de structure. Elle permet de suivre les évolutions structurales à partir la 

mesure, en fonction de la température (T), des variations dimensionnelles (∆l) 

d’échantillons susceptibles d’être le siège de transformations  de phases. La dilatométrie 



Chapitre III  Méthodes expérimentales et matériaux étudiés 

 

[44] 

 

est une méthode physique largement utilisée pour caractériser le comportement thermique 

des matériaux, non seulement sur le plan de leur dilatabilité mais aussi en ce qui concerne 

les diverses évolutions structurales dont ils peuvent être le siège. 

Les mesures dilatométriques ont été effectuées et contrôlées par ordinateur avec un 

dilatomètre différentiel NETZSCH DIL 402 C sous une atmosphère protectrice d'argon 

pur. Le cycle thermique appliqué consistait en un chauffage de la température ambiante à 

430 °C avec une vitesse de chauffage de 10 °C/min.  

 

 

Figure III.5. Dilatomètre différentiel NETZSCH DIL 402 

 

III-5. Caractérisation mécanique : 

 

III-5.1. La microdureté Vickers (HV): 

 

       La dureté d’un matériau caractérise sa résistance à la déformation; sa mesure est basée 

sur la détermination des dimensions d’empreintes produites dans le matériau par 

enfoncement d’un pénétrateur, sous l’action d’une charge appliquée. 

L’essai de microdureté consiste à imprimer dans l’échantillon une tête en forme de 

pyramide droite à base carrée, d’angle au sommet de 136°, sous une charge P pendant un 

temps donné. On mesure ensuite la diagonale de l’empreinte laissée sur la surface après 

enlèvement de la charge.   

La dureté Vickers est définie par le rapport : 

Hv= P/S                 (13) 
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Nous avons utilisé un microduromètre Vickers de type HVS -1000 Z (Digital Micro 

Vickers Hardness Tester SPRT). C'est un microduromètre semi-automatique à pénétration 

Vickers (Fig. 2.7.) lié à un micro-ordinateur qui permet la mesure automatique de micro-

dureté grâce à un logiciel approprié. Il est équipé d’un oculaire pour permettre de 

positionner l’empreinte, nécessaire pour déterminer HV à partir d’un double clic sur le 

bouton HV de l’appareil, où bien à l’aide de la formule suivante :  

 

Hv= 1854.4 P/d
2 
               (14) 

Où :  

P : charge appliquée.  

d : longueur moyenne des diagonales de l’empreinte (µm).  

Les essais que nous avons réalisés avec une charge très faible (m=0,3 Kg, P= 2.94 N), avec 

un temps de maintien de 15 secondes, sont appelés essais de microdureté. L’empreinte de 

quelques dizaines de micromètres obtenue est mesurée à l’aide d’un microscope dont est 

équipé le microduromètre ; cet appareil permet éventuellement une étude très localisée de 

la surface. Chaque mesure correspond à une moyenne de 6 points et ceci d’après la norme 

française AFNOR, l’incertitude est de l’ordre de 5%. Afin d’éviter de relever des valeurs 

provenant d’hétérogénéités (fissures, joints de grain…), les échantillons préalablement 

polis mécaniquement jusqu'à avoir une surface miroir (pâte diamantée 1µm) sont attaqués 

légèrement au Keller, ce qui permet de révéler les joints de grains. 
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Figure III.6. Le microduromètre utilisé de type HVS-1000 Z 

 

 

III-5.2. La traction: 

 

 Objectif de l’essai :  

L’essai de traction est le moyen le plus couramment employé pour caractériser le  

comportement mécanique  d’un matériau sous une sollicitation progressive à vitesse  de 

chargement  faible  ou  modérée. L’essai  permet,  en  outre,  l’étude  et  l’identification  

des mécanismes  physiques  de  déformation  plastique.  Cette  dernière  gouverne  le  

processus majeur de mise en forme, par ou sans enlèvement de matière, des matériaux dans 

la plus part des procédés de fabrication utilisés dans l’industrie mécanique. 

 

 Principe de l’essai : 

 

Des éprouvettes du matériau concerné, en forme de barreau cylindrique ou prismatique 

comportant  une  partie  centrale  calibrée  à  section  constante  S0 et longueur  L0 

raccordée  à chaque extrémité à  deux  têtes de  section  plus  importante,  sont  fixées  dans  
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une  machine  de  traction. Sauf indications contraires, l’essai est effectué à la température 

ambiante dans les  limites  comprises  entre  10 et 35 °C. Des  essais  de  traction  peuvent  

être  effectués  à différentes   températures   allant   de   la   température   cryogénique   à   

celle   des   hautes températures   inférieures   à   la   moitié   de   la   température   de   

fusion   pour modéliser   le comportement du matériau en fonction de la température. 

 

 Eprouvettes :  

 

La  forme  et  les  dimensions  des  éprouvettes  dépendent  de  la  forme  et  des  

dimensions des produits métalliques   dont   on   veut   déterminer   les   caractéristiques   

mécaniques.  L’éprouvette est généralement obtenue par usinage d’un prélèvement d’un 

produit ou d’une ébauche moulée. Cependant, les produits de la section constante (profilés, 

barres, files, etc.), ainsi  que  les  éprouvettes  brutes  de  fonderie  (par  exemples:  fontes,  

alliages  non  ferreux) peuvent être soumises à l’essai sans être usinées. 

 

 Exécution de l’essai :  

 

Une  machine  de  traction  est constituée d’un bâti rigide équipé d’un travers fixe à 

laquelle est fixée l’une des têtes de l’éprouvette; l’autre extrémité de l’éprouvette est fixée 

à une traverse mobile. Le mouvement de la traverse mobile est assuré soit par une 

commande hydraulique, soit des vis sans fin. La charge imposée à l’éprouvette est mesurée 

par un dynamomètre et l’allongement par  un   extensomètre. Cela, permet l’enregistrement   

de la courbe brut de traction, F=F(l), caractéristique   de l’échantillon et de sa géométrie. 

Les essais de traction ont été effectués sur une machine montée au sein de l’équipe 

Physique-Mécanique et Tribologie des Polymère (PMTP) à l’ICS- CNRS de Strasbourg 

(France). Elle peut atteindre au maximum une charge de 10 KN. Afin d’avoir une 

meilleure prise dans les mors, des petits carrés métalliques sont collés de chaque côté des 

têtes de l’éprouvette. Les mesures en déformation se font à l’aide de jauges : sur chaque 

face de l’éprouvette sont collées une jauge longitudinale et une jauge transversale. 
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Figure 2.7. Machine de traction (10 KN) instrumentée à l’ICS-CNRS de Strasbourg. 

 

III-5.3. L’analyseur mécanique dynamique (spectroscopie mécanique): 

            La dépendance en température du frottement intérieur (DTFI) a été mesurée par 

deux analyseurs mécaniques dynamiques DMA1000 Metravib et DMA Q800 TA 

Instrument, tous deux en mode de vibrations forcées, sur des échantillons de 65 × 5 × 4 

mm
3
 avec une  vitesse de chauffage de 10 °C/ min (Metravib) et 2 °C/ min (TA instrument) 

et des amplitudes de déformation maximales ɛ0 = 1 × 10
-4

 (ɛ = ɛ0cos (t + )), où  = 2f 

est la fréquence circulaire des vibrations;  est l'angle de perte entre la contrainte cyclique 

appliquée et la déformation résultante; et tan≅ Q
-1

 où Q
-1

 est le facteur de qualité inverse 

ou le frottement intérieur (FI), c'est-à-dire l'amortissement. Tous les échantillons étudiés 

ont été testés avec des fréquences de vibrations forcées de 1 et 10 Hz (Metravib) et 0,3, 1, 

3, 10 et 30 Hz (instrument TA). 
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(a)    

(b)  

Figure III.8. Analyseurs mécaniques dynamiques : (a) DMA Q800 Instrument TA                                          

et (b) DMA1000 Metravib 
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Figure III.9. Schéma du montage réalisé pour la mesure du frottement intérieur (F.I.). 
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III-6. Caractérisation structurale: 

 

III-6.1. Diffraction des rayons X : 

 

          La diffraction des rayons X a été utilisée afin de révéler certaines phases présentes 

dans nos échantillons. Le principe de la diffraction des rayons X est basé sur la réflexion 

d’un faisceau monochromatique de rayons X par le réseau cristallin d’un échantillon. La 

diffraction des rayons X par un matériau cristallisé suit la loi de Bragg (Fig. III. 10) : 

 

n.2.d.sin 

 



 

Figure III.10. Réflexion d’un faisceau monochromatique de rayons X par le réseau cristallin. 

 

 

Avec : 

- d, la distance inter-réticulaire du cristal ; 

- , l’angle entre le faisceau et les plans cristallins ; 

- n, l’ordre d’interférence ; 

- , la longueur d’onde du rayonnement incident.  

Dans le cas des matériaux cristallisés, cette méthode permet de déterminer les distances 

entre les plans réticulaires du cristal par la mesure des positions des pics de diffraction sur 

le diagramme.   
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La structure des matériaux est évaluée par la technique des rayons X à l’aide des trois 

appareils D5000 SIEMENS Brücker, D8 Advance  et PANAlytical Empyrean (radiation 

Cu K, nm).  

Les diffractogrammes sont enregistrés pour les échantillons avec un diffractomètre dans la 

plage angulaire en 2de 15 à 120° par pas de 0,03° et avec un temps de comptage de 12 s. 

 

 

Figure III.11. Diffractomètre à rayons X PANAlytical Empyrean (LTPh) 
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III-6.2. La diffraction des électrons rétrodiffusés (EBSD): 

          Plusieurs méthodes peuvent être utilisées pour mesurer des orientations locales au 

sein d’une microstructure. Cependant, l’une d’entre elles est devenue un outil très répandu 

dans les laboratoires universitaires et industriels, la diffraction des électrons rétrodiffusés 

(Electron Back-scattered diffraction, EBSD). Depuis les années 1990, avec une version 

entièrement informatisée, on peut maintenant mesurer des cartographies d’orientations 

(reconstruction de la microstructure à partir de la mesure des orientations 

cristallographiques) et des phases. Cette technique convient exceptionnellement à la 

caractérisation des propriétés cristallographiques des échantillons. Les propriétés comme la 

taille du grain, l’orientation des grains, leur mauvaise orientation, leur déformation, leur 

texture et le ratio d'aspect des grains peuvent toutes être caractérisées par cette technique. 

Son principe repose sur la diffraction des électrons rétrodiffusés par les familles de plans 

cristallographiques régulièrement espacés dans chaque cristal ou grain. La diffraction 

électronique fournit un ‘diagramme de diffraction’ qui peut être vu comme une carte des 

relations angulaires entre les plans réticulaires dans le cristal. 

L’échantillon est orienté vers le capteur (écran phosphorescent) et incliné de 70° par 

rapport au faisceau d’électrons. Les électrons pénètrent une certaine profondeur de 

l’échantillon et sont diffractés par les plans cristallographiques selon un angle  donné par 

la loi (empirique) de Bragg.  

La diffraction est faite sur 360° et chaque plan diffractant crée un cône de diffraction dont 

le sommet n’est autre que le point d’impact du faisceau d’électrons. L’espacement entre les 

différents cônes est relié à la distance des plans cristallins via la loi de Bragg.  

Sur l’écran apparaissent des portions des différents cônes tronqués. Il s’agit d’une 

superposition de bandes avec des bandes plus sombre : les lignes de KiKuchi (Fig. III.12). 

Leur nombre, disposition, intensité et largeur sont des caractéristiques du réseau 

cristallographique. 

L’EBSD, permet d’obtenir les figures de pôle qui caractérisent la texture 

cristallographique, c'est-à-dire l’orientation préférentielle des cristallites d’un matériau 

poly cristallin. Pour un matériau polycristallin isotrope, pas d’orientation privilégiée,  les 

grains sont orientés aléatoirement (représentation uniforme) tandis qu’un matériau 

polycristallin anisotrope (texturé) présentera des orientations préférentielles.   
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Figure III.12. Principe de la formation des diagrammes de Kikuchi [98] 

 

Pour cette analyse, on a utilisé un microscope TESCAN modèle VEGA II équipé d’un 

canon thermoélectronique à filament de tungstène, muni d’une caméra EBSD EDAX-TSL 

Digiview III reliée au logiciel d’acquisition et de traitement EDAX-TSL Orientation 

Imagerie Microscopie, version 5.31. 

Conditions instrumentales : 

 Tension d’accélération des électrons : 30 kV 

 Courant d’émission : 85 µA 

 Courant absorbé par l’échantillon : 200 pA 

 Diamètre du faisceau : 150 nm 

 Distance de travail : 23 mm 

 Echantillon incliné à 70° pour l’analyse EBSD 

 Caméra en mode binning 4×4, indexation 20 clichés/seconde. 

Fiches ICDD employées : 

 Aluminium n°04-012-7848 

 Al3Mg2 cubique faces centrées n°00-029-0048 

 Al3Mg2 hexagonal n°00-040-0903 
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III-7. Caractérisation microstructurale: 

 

III-7.1. La Microscopie optique : 

          Dans un premier temps, nous observons les échantillons avec le microscope optique 

numérique. On peut ainsi observer plus ou moins bien la microstructure des échantillons.  

La microscopie classique utilise la "transmission", c’est-à-dire que la lumière traverse 

l'échantillon observé. Mais, il est également possible de travailler en réflexion. Dans ce 

cas, l'échantillon est illuminé du même côté que l'observateur soit par le dessus pour un 

microscope droit ou par le dessous pour les microscopes inversés utilisés en 

métallographie. La microscopie par réflexion permet d'observer des objets opaques ou trop 

épais pour la transmission (cas de nos échantillons).  

Pour certains objectifs, nous avions des filtres polarisés. Ceux-ci permettent de ne faire 

"vibrer" la lumière que dans une seule direction et ainsi mettre en évidence les variations 

d'orientation cristalline entre grains.  

Les observations microstructurales ont été faites à l'aide de d’un microscope 

métallographique à grand champ OLYMPUS de type BX 51 relié à un microordinateur 

(Fig. III.13) muni de lentilles qui permettent le grossissement de l'image et donc voir de 

petits détails ; cet appareil permet d'utiliser des grossissements pouvant aller jusqu'à 1000 

fois.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure III.13. Le microscope optique de type  OLYMPUS BX51M relié à un microordinateur 
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III-7.2. La Microscopie électronique à balayage (MEB) : 

          Pour avoir un peu plus de certitudes, nous avons utilisé un MEB (Microscope 

Electronique à Balayage) équipé d’une sonde EDS (Energy Dispersive Spectroscopy) afin 

de réaliser également une analyse chimique.  

Théoriquement, quand un faisceau de sonde électronique balaie la surface de l’échantillon, 

divers phénomènes ont lieu comme : la diffusion et la diffraction d’électrons, l’émission 

d’électrons secondaire et d’électrons Auger, l’émissions de photons X, et de photons 

lumineux, l’absorption d’électrons, la création de défauts et de phonons, la formation de 

champs électrique ou de champs magnétique, etc. Chacun de ses effets peut former « une 

image ». On a besoin de disposer d’un détecteur correspondant pour transformer l’effet 

« objet » en un signal électrique.  

Dans le microscope électronique à balayage (MEB), un détecteur à scintillation est utilisé 

pour transformer l’effet de l’émission d’électron secondaire en signal électrique. Ce signal 

est ensuite utilisé pour former l’image MEB.  

Deux types de microscopes électroniques à balayage environnemental JEOL JSM-6700F et 

JEOL JED-2300 équipés d’un spectromètre d’analyse dispersive en énergie (EDS-X) ont 

été employés pour l’acquisition des images de morphologie de surface des échantillons 

traités différemment. Ces images de grandissement variant de X350 à X2500 sont obtenues 

avec les électrons secondaires à 3 kV et les spectres EDS-X sont réalisés à 10 kV. Il est 

important de préciser qu’avec cet appareil, nous travaillons sous vide afin d’éviter les 

interférences et ainsi de limiter le bruit. Pour obtenir une image plus nette, on peut jouer 

sur la quantité d’électrons, plus ils seront importants et plus l’image sera nette. On peut 

également s’intéresser à la vitesse de balayage. Plus on balaie longtemps et plus l’image 

sera nette.  

La quantité d’électrons secondaires produite ne dépend pas de la nature chimique de notre 

alliage, mais, plutôt de l’angle d’incidence du faisceau primaire avec la surface… 

l’imagerie avec électrons secondaires fonctionne par contraste topographique. Ainsi, les 

zones les plus claires sont les zones constituées de ‘pics’ (renvoie plus d’électrons) et les 

zones foncées sont des ‘’creux’’… il est difficile de tirer des conclusions avec ce type 

d’imagerie, car, comme nous l’avions vu précédemment (§.III.2), la préparation des 

échantillons a certainement modifié le relief des échantillons. L’imagerie avec électrons 

rétrodiffusés fonctionne en contraste de phases. Les éléments dont le numéro atomique Z 

est le plus élevé apparaîtront plus clairement. On sait que  l’aluminium (Al) est -gène 
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avec Z=13; ainsi sur les images, l’aluminium (zones -gènes) apparaît moins clair en 

raison du numéro atomique Z plus faible de ce dernier élément.  

On constate aussi que les deux ‘’cartographiques’’ électrons rétrodiffusés et secondaires 

concordent ; en effet,  les zones de pic semblent être -gène tandis que les creux seraient 

plutôt -gène. 

Pour confirmer cette proposition, nous allons finalement utiliser un détecteur EDS. 

 

III-7.2. La Microscopie électronique à transmission (MET) et diffraction d’aire 

sélectionnée des électrons (SAED): 

La microscopie électronique à transmission permet à la fois d’observer à une échelle 

nanométrique les échantillons et d’obtenir des informations cristallographiques. C’est 

également la seule technique classique permettant d’observer les dislocations.         

 L’observation des revêtements et la détermination qualitative de leur composition 

chimique sont été réalisées à l’aide d’un microscope électronique à transmission JEOL 

2100 LaB6 opérant à  200kV, équipé d’une caméra CCD et d’un spectromètre EDS-X 

(résolution de 0.2 nm). 
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IV-1. Cas de l’alliage Al-12 % Mg : 

 

IV-1.1. L’analyse par spectroscopie mécanique (DTFI) :  

Le frottement intérieur est une des meilleures méthodes expérimentales extrêmement 

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. 

L’influence de la précipitation sur l’évolution du frottement intérieur est ainsi très 

intéressante, car ce dernier est particulièrement sensible à l’évolution de la microstructure 

des matériaux.  

Le comportement du frottement intérieur de l'alliage Al-12% Mg homogénéisé 17 heures à 

430 °C et trempé est présenté sur la figure IV.1 qui montre des courbes similaires pour 

deux fréquences (1 et 10 Hz) des vibrations de flexion forcées: la présence d'un 

amortissement de fond et  l’effet d’un pic à environ 385 °C. 

Pour la fréquence de 10 Hz, le fond d'amortissement est plus faible car il est activé 

thermiquement et donc déplacé à une température plus élevée. L'effet du pic à environ   

385 °C est le résultat de la dissolution des particules précipitées, ce qui conduit à un 

glissement plus facile des joints de grains (JG) et devient possible seulement quand un 

processus de dissolution est terminé. La forme du pic, et par conséquent, sa hauteur 

observé précédemment dans les alliages Al-Mg avec différentes teneurs en Mg [5, 59, 90, 

94], dépend de la fréquence. Belson et al. [89] ont attribué le pic du FI (H = 1,4 eV           

et τ0 = 10
-17

s) aux alliages avec des teneurs en Mg jusqu'à 12% à la réorientation des paires 

d'atomes de substitution en solution solide, c'est-à-dire au mécanisme de relaxation de 

Zener. Jusqu'à 200 °C, le spectre du FI ne révèle rien de particulier tandis qu’entre 200 et 

400 °C, lorsque la plupart des effets de transition ont lieu, notamment la précipitation des 

phases ' et , certains effets apparaissent. A environ 200 °C, on peut observer une 

augmentation significative de la mobilité de dislocations accompagnée d'un maximum       

à environ 385 °C. 

La position de la température du pic du FI à 385 °C ne dépend pratiquement pas de la 

fréquence de mesure sous-jacent, cet effet étant plutôt dû à une certaine transition 

structurale. Comme discuté ci-dessus, cette transition structurale est la dissolution de la 

phase. À son tour, il conduit à débloquer le glissement du joint de grains qui est l'effet 

d’une relaxation activée thermiquement. Par conséquent, au-dessus de 385 °C, on peut 
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observer, dans les courbes expérimentales, la partie restante de la relaxation des joints de 

grains (à température élevée) alors que sa partie à basse température en dessous de 385 °C 

est "arrêtée" par la présence de  la phase  dans les joints de grains. 
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Figure IV.1. La dépendance en température du frottement intérieur (DTFI) de l’échantillon Al-12% Mg 

trempé à l’eau de 430 °C pour les fréquences 1 et 10 Hz, vitesse de chauffage 10 °C/ min et amplitude 

maximale de déformation de 1x10
-4

. 

 

Dans l'échantillon trempé à l'eau, et vieilli pendant 25 heures à 150 °C, une légère 

différence est observée sur les courbes DTFI (figure IV.2) dans le domaine de température 

[175-230 °C] par rapport à l'état précédent (trempé). Un petit pic apparaît 

approximativement à 180 °C pour les deux fréquences. De manière similaire à celui 

observé  à environ 385 °C, cet effet à 180 °C ne peut pas être une relaxation activée 

thermiquement car sa température n'augmente pas avec l'augmentation de la fréquence de 

mesure. Cette température de vieillissement (150 °C) se caractérise par la formation de  la 

phase ' et par sa transformation préalable en particules de la phase. Ces derniers croient 

d’une façon hétérogène dans l’intervalle [150-175 °C] sur les joints de grains et les 
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précipités intermétalliques [95]. Ce processus conduit automatiquement à la suppression de 

la relaxation des joints de grains. Ainsi, ce petit pic résulte des changements de mobilité 

des joints de grains et éventuellement des dislocations. 
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Figure IV.2. La dépendance en température du frottement intérieur (DTFI) de l’échantillon Al-12% Mg 

trempé à l’eau de 430 °C et vieilli 25 h à 150 °C pour les fréquences 1 et 10 Hz, vitesse de chauffage 10 °C/ 

min et amplitude maximale de déformation de 1x10
-4

. 

 

Le même phénomène est observé pour l’échantillon trempé à l'eau et vieilli à 250 °C 

pendant 21 heures (figure IV.3). Par rapport aux deux états précédents, on note que la 

hauteur du second pic du FI à environ 385 °C est plus élevée à cause de la dissolution 

d'une grande quantité de la phase  formée pendant le vieillissement. 
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Figure IV.3. La dépendance en température du frottement intérieur (DTFI) de l’échantillon Al-12% Mg 

trempé à l’eau de 430 °C et vieilli 21 h à 250 °C pour les fréquences 1 et 10 Hz, vitesse de chauffage 10 °C/ 

min et amplitude maximale de déformation de 1x10
-4

. 

 

Afin d'étudier l'effet présenté sur la figure 4, nous avons utilisé plus de fréquences et une 

vitesse de chauffage plus basse sur le DMA Q 800. L'analyse de la partie basse de 

température des spectres DTFI (Fig. IV.4) conduit à la conclusion de l'existence d'un pic 

relativement petit, activé thermiquement à 100-200 °C. C’est le pic activé thermiquement, 

qui est enregistré dans des états trempés, déformés à froid et recuits. Ses paramètres 

d'activation sont rassemblés dans le tableau IV.1. A l'état trempé, la hauteur du pic est la 

plus élevée en raison d'une concentration plus élevée d'atomes de Mg dans la solution 

solide. Selon les paramètres d'activation, cet effet est contrôlé par le mécanisme de 

relaxation de Zener - réorientation des paires d'atomes de Mg-Mg dans une solution solide 

d'Al sous la contrainte appliquée par des vibrations forcées. Cette conclusion concernant le 

mécanisme du pic est similaire à celle de Belson et al. [89]. 
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Figure IV.4. Courbes de la DTFI du pic à basse température dans des échantillons recuits de l’alliage  Al-

12% en poids de Mg lors du refroidissement à partir de 400 °C. La vitesse de refroidissement est de 2 °C/ 

min, et l'amplitude maximale de déformation de 5x10
-4

. Encart: Dépendance d'Arrhenius de la température 

du maximum sur la fréquence.  
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Table IV.1. Paramètres du pic FI à 100-200 °C dans l’alliage Al-12 wt.% Mg après différents traitements 

thermiques.  

 

 Paramètres du pic à basse température (100-200 °C) 

Etat de l’échantillon  

H, eV 

 

τ0, s 

 

βτ (1 Hz) 

 

βτ0 

 

βτH 

 

Qm
-1 (1 Hz) 

 

∆  

 

Chauffage: 

 

Trempe dans l’eau de 435 °C 0.95±0.1 6 x 10-13 2.6 -7.70 0.37 0.0045 0.017 

 

refroidissement: 

 

Déformation à froid + recuit à     

400 °C pendant 10 min 

1.07±0.02 6 x 10-15 1.4 -5.99 0.26 0.0017 0.005 

 

Recuit à 400 °C 

 

1.05±0.05 

 

2 x 10-14 

 

2.6 

 

-7.88 

 

0.36 

 

0.0022 

 

0.008 

 

 Où : H est l’énergie d’activation (valeur moyenne), τ0 est le temps de relaxation 

caractéristique (terme pré-exponentiel dans l'équation d'Arrhenius), βτ (1 Hz) est un 

paramètre caractérisant la largeur de la distribution du temps de relaxation pour un test à 1 

Hz, βτ0 et βτH sont les paramètres de la distribution du temps de relaxation en fréquence et 

en énergie d'activation. 

 

IV-1.2. L’analyse dilatométrique différentielle :  

 

Le fait de chauffer un matériau accroît son énergie interne; en particulier les amplitudes 

d’oscillations des atomes augmentent et de ce fait leur inter-distance moyenne devient plus 

notable.  

Cet accroissement de leur écartement moyen est relié classiquement à la température par 

un facteur de proportionnalité qui est le coefficient de dilatation : Δl = α T.  

Toute courbe dilatométrique traduit, par principe, les variations dimensionnelles se 

produisant, soit en condition isotherme, soit en condition anisotherme, soit les deux en 

même temps, c’est-à-dire, qui ont lieu successivement lors du même cycle thermique. 

Pour pouvoir comparer l'évolution structurale au cours des essais dilatométriques et DSC, 

la même vitesse de chauffage, comme dans les tests du F.I., est utilisée (10 °C/ min).       
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Le cycle thermique consiste à chauffer jusqu'à 430 °C, maintenir 5 min à cette température 

et refroidit jusqu’à la température ambiante. 

Les courbes dilatométriques du chauffage et sa courbe dérivée sont présentées sur la figure 

IV.5. (a - c). Pendant le maintien isotherme à 430 °C et le refroidissement de 430 °C 

jusqu’à 20 °C, aucun effet dilatométrique significatif n'a été observé. Par conséquent, 

l'étude ne concernera que le processus du chauffage pour le comparer avec les différentes 

courbes du frottement intérieur. 

La courbe dilatométrique de l’échantillon homogénéisé pendant 17 heures à 430 °C et  

trempé (Fig. IV.5.a) présente un effet important lors du chauffage. Un examen plus détaillé 

de la courbe dérivée révèle qu'une anomalie importante apparaît entre 265 et 420 °C. Elle 

est composée d'une expansion dans l'intervalle [265-356 °C] avec un pic dérivé situé à 314 

°C et d'une contraction entre 356 et 420 °C avec un minimum de la courbe dérivée située à 

386 °C. Un effet complémentaire (expansion) se produit dans l'intervalle 50-80 °C avec un 

maximum situé à 59 °C. Cette petite anomalie est généralement attribuée à la dissolution 

des zones GP [45]. Ces anomalies sont importantes en raison de la forte concentration 

d'atomes de soluté et, par conséquent, de la sursaturation élevée, qui a un effet important 

sur le coefficient de dilatation. 

Cette anomalie importante est due à la précipitation de deux phases ' et  (donnant une 

expansion) suivies de leur dissolution (donnant une contraction). Une remarque importante 

sur cette expansion de précédents travaux [4-5, 23, 45, 73, 83, 87-88]. La précipitation de 

la phase d'équilibre  (Al3Mg2) s'accompagne d'une diminution du paramètre de la maille. 

Celle-ci résulte de la différence des rayons atomiques de l'aluminium (rAl = 0,143 nm) et 

du magnésium (rMg = 0,160 nm): rMg est supérieur à rAl, en substitution en solution solide 

(homogénéisation ou dissolution) les atomes de magnésium augmentent la distance 

interatomique (c'est-à-dire le paramètre du réseau). En quittant la solution solide (pendant 

le vieillissement ou la précipitation), ils diminuent la distance interatomique. Ainsi, nous 

devions nous attendre à une contraction, pas à une expansion. La formation des phases '  

et a cependant un autre effet: leur volume spécifique (V'= 282,51 Å
3
 et V = 19,28 Å

3
) 

est supérieur à celui de la matrice (Vm = 17,39 Å
3
) [99] qui conduit à une expansion. De 

plus, cette expansion est plus dominante que l'effet de contraction dû à la diminution du 

paramètre de maille de la matrice. Ce résultat confirme que le pic FI observé vers 380 °C 

est dû à la dissolution de la phase  et que le frottement intérieur n'est pas assez sensible à 

la dissolution des zones GP. 
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La courbe dilatométrique de l'échantillon homogénéisé, trempé et vieilli à 150 °C pendant 

25 h présente des effets différents de ceux de l'échantillon trempé. En effet, lors d'un 

chauffage de 20 à 430 °C avec une vitesse de 10 °C/ min (Fig. IV.5.b), on constate que 

l'expansion disparaît et que seule une anomalie significative se produit entre 280 et 430 °C. 

Cette anomalie est composée d'une petite expansion et d'une large contraction situées entre 

295 et 370 °C et entre 370 et 425 °C en raison de la précipitation et de la dissolution des 

phases ' et  respectivement. L'amplitude du second pic est plus importante que celle du 

premier, ce qui est normal car de nombreuses phases se sont formées au cours du 

vieillissement à 150 °C, avant l’essai dilatométrique, de sorte que leur dissolution est plus 

importante. Il faut noter, contrairement à l'échantillon trempé, qu'il n'y a pas d’expansion à 

cause de la dissolution des zones GP au cours du vieillissement précédent. 

De plus, les courbes dilatométriques de l'échantillon homogénéisé, trempé et vieilli 

pendant 21 h à 250 °C (Fig. IV.5.c) ne montrent qu'une forte contraction entre 257 et 414 

°C. Cela est certainement dû à la dissolution d'une grande quantité de la phase  d'équilibre 

formée principalement au cours du vieillissement, avant l’essai dilatométrique. 

Cependant, le prolongement du vieillissement jusqu’à 48 h et 168 h à 250 °C mène 

apparemment à une seule contraction entre 265 et 413 °C (pour 48 h) et entre 268 et 410 

°C (pour 168 h) associée à la dissolution de la phase d’équilibre  (Fig.IV.5. (d) et (e)).  

*** On remarque bien que la quantité de la phase β dissoute augmente avec le temps du 

vieillissement, ceci est évident dans l’intensité du pic de la contraction.  

*** Ces trois dernières courbes montrent que la contraction, certainement, due à la 

dissolution de toute la phase β, entièrement, formée durant le vieillissement à 250 °C. 
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Figure IV. 5 (a, b). Courbes dilatométriques du chauffage et leurs courbes dérivées à une vitesse de 

chauffage et de refroidissement de 10 °C/ min de l’alliage Al-12% Mg homogénéisé pendant 17 h à 430 °C 

puis: (a) trempé et (b) vieilli pendant 25 h à 150 °C. 
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Figure IV. 5 (c, d). Courbes dilatométriques du chauffage et leurs courbes dérivées à une vitesse de 

chauffage et de refroidissement de 10 °C/ min de l’alliage Al-12% Mg homogénéisé pendant 17 h à 430 °C 

puis trempé et vieilli pendant (c) 21 h  et (d) 48 h à 250 °C. 
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Figure IV. 5 (e). Courbes dilatométriques du chauffage et leurs courbes dérivées à une vitesse de chauffage 

et de refroidissement de 10 °C/ min de l’alliage Al-12% Mg homogénéisé pendant 17 h à 430 °C puis trempé 

et vieilli pendant 168 h à 250 °C. 
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IV-1.3. L’analyse calorimétrique différentielle (DSC) :  

 

La courbe DSC obtenue pendant le chauffage d’un échantillon de l’alliage Al-12% Mg, 

préalablement homogénéisé pendant 17 heures à 430 °C et trempé, de 25 à 430 °C avec 

une vitesse de 10 °C/ min (Fig. IV.6.a) présente deux pics endothermiques dans les 

intervalles de température [50-100 °C] et [350-420 °C], nommés respectivement P1 et P3, 

et un troisième pic exothermique P2 compris entre 250 et 350 °C. 

Le premier pic endothermique P1 est dû à la dissolution des zones GP formées juste après 

la trempe [5, 45]. Ce pic n'est suivi d'aucun effet thermique (il s'arrête à 100 °C et le pic 

suivant commence à 250 °C), ce qui signifie que les zones GP se dissolvent bien avant 

l'apparition des autres phases et ne contribuent pas directement à leur formation [36]. 

Le pic exothermique P2 a un épaulement  dû à la précipitation de deux phases (en principe 

' et ). Enfin, le second pic endothermique P3 qui suit immédiatement le pic exothermique 

représente la dissolution des phases ' et  [5, 45] et confirme la nature du pic FI observé 

vers 380 °C. 
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Figure IV.6. Courbes DSC obtenues au cours du chauffage avec 10 °C/ min de l’alliage Al-12% Mg 

homogénéisé pendant 17 h à 430 ° C (a) trempé, et vieilli pendant (b) 25 h à 150 °C et (c) 21 h à 250 °C. 
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Le thermogramme enregistré pendant le chauffage à une vitesse de 10 °C/ min pour un 

échantillon de l’alliage Al-12% Mg homogénéisé 17 heures à 430 ° C, trempé et vieilli 

pendant 25 heures à 150 °C, présente une forme différente (Fig. IV.6.b ). 

On note l’absence du pic P1 (les zones GP ayant été dissoutes durant le maintien de 25 h à 

150 °C), la présence d’un pic P2 plus petit (toujours dû à la précipitation des phases ’ et ) 

et d’un pic P3 plus étalé (dû à leur dissolution).  

Le pic exothermique disparaît complètement (Fig.IV.6.c) pendant le chauffage avec la 

même vitesse de 10 °C/ min d’un échantillon de l’alliage Al-12% Mg homogénéisé 

pendant 17 h à 430 °C, trempé et vieilli pendant 21 h à 250 °C. Cela suggère que la 

germination et la croissance des particules  sont achevées pendant ce vieillissement à 250 

°C. Ainsi, la seule anomalie apparaissant dans l’intervalle [275-420 °C] est un pic 

endothermique très important dû à la dissolution des particules de la phase , 

correspondant au pic du FI vers 380 °C. 

Le prolongement du temps de vieillissement  à 250 °C mène à la même allure de la courbe 

en notant un léger décalage des pics endothermiques vers les basses températures  et leur 

dédoublement (Figure IV.7). Le travail de Nebti et al [23] montre que cela peut être dû au 

fait que les particules β' ne se sont pas complètement transformées en phase β à l'équilibre 

pendant le vieillissement ; par conséquent, ce pic dédoublé endothermique est 

probablement dû à la dissolution des particules des phases β' et β. 
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Figure IV.7. Courbes DSC obtenues au cours du chauffage avec 10 °C/ min de l’alliage Al-12% Mg 

homogénéisé pendant 17 h à 430 ° C, trempé et vieilli à 250 °C pendant (a) 21h (b) 48 h et (c) 168 h. 
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IV-1.4. Effet de la température et du temps de vieillissement sur la 

microdureté :  

Le tableau IV.2 donne une idée sur la variation de la microdureté pour des températures 

différentes.  

 

Tableau IV.2. Variation de la microdureté de l’alliage Al-12% Mg traité différemment.  

Etat de l’échantillon Microdureté 

Hv= (Kg/mm
2
) 

Trempé 106.00 

Trempé et vieilli 25 h à 150 °C 152.62 

Trempé et vieilli 21 h à 250 °C 109.70 

Trempé et vieilli 48 h à 250 °C 113.32 

Trempé et vieilli 168 h à 250 °C 117.35 

Trempé et vieilli 25 h à 150 °C + chauffage continu  

jusqu’à  180 °C avec une vitesse 10 °C/min (pic FI) 

104.80 

Trempé et vieilli 25 h à 150 °C + chauffage continu  

jusqu’à  380 °C avec une vitesse 10 °C/min (pic FI) 

134.00 

Trempé et vieilli 21 h à 250 °C + chauffage continu  

jusqu’à  250 °C avec une vitesse 10 °C/min (pic FI) 

92.83 

Trempé et vieilli 21 h à 250 °C + chauffage continu  

jusqu’à  380 °C avec une vitesse 10 °C/min (pic FI) 

108.66 

 

La microdureté Vickers de l'alliage Al-12% Mg a été mesurée après trempe et 

vieillissement à 150 et 250 °C pendant 25 et 21 heures respectivement. La dureté initiale 

est d'environ 106 Hv à l'état trempé. Après 25 h de vieillissement à 150 °C, elle atteint un 

maximum de 152 Hv puis diminue à environ 109 Hv après 21 h de vieillissement à 250 °C. 

La valeur maximale  de la microdureté pour l’alliage Al-12% Mg est donc obtenue pendant 

la précipitation des particules de la phase métastable β', après un vieillissement de 25 h à 

150 °C, qui contribuent le plus au durcissement des alliages Al-Mg [100]. 

Après formation des précipités de la phase β, l’espace entre précipités devient très 

important ce qui permet aux dislocations de se déplacer plus facilement et la microdureté 

commence à diminuer.  

Le grossissement de ces particules est confirmé par la diminution de la microdureté Hv de 

152.62 après 25 h à 150 °C jusqu'à 109.00 après 21 h à 250 °C, et si on augmente  la durée 
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de vieillissement à cette température (2 jours et 7 jours), la valeur continue à diminuer 

(Tableau IV.2.) 

D’autre part, des mesures de la microdureté ont été effectuées sur des échantillons traité 

selon les pics du frottement intérieur obtenus par spectroscopie mécanique §. IV-1.1 (i.e. 

chauffage continu jusqu’aux températures des pics). Ces résultats confirment bien ceux  

obtenus par FI, l’augmentation des valeurs de la microdureté observé (pour les deuxièmes 

pics) est certainement due à l’augmentation de la densité des précipités et la diminution de 

leurs taille et la distance inter-précipité ; la diminution est attribuée à la diminution de la 

densité des précipités, en particulier celle de la phase ’, qui induit une augmentation de la 

distance inter-précipité.  

 

IV.1.5. Analyse par diffraction des rayons X (DRX) : 

 

La diffraction des rayons X est le moyen le plus puissant pour suivre les transformations de 

phases, en particulier la précipitation et la dissolution des phases β' et β, se produisant 

durant les traitements anisothermes, dans divers alliages à base d’aluminium.   

A cause de leur classement très proche dans le tableau périodique des éléments, les atomes 

d’aluminium et de magnésium possèdent des structures électroniques presque identiques et 

par conséquent, leurs facteurs de diffusion électronique l’est aussi; la diffraction des rayons 

X (DRX) ne peut donc révéler que de très faibles pics de diffraction des phases composées 

de ces deux éléments. 

Le spectre de diffraction X enregistré pour l’échantillon Al-12% mass. Mg, homogénéisé 

et trempé à l’eau froide, est montré dans la figure IV.8. (a). Les pics de diffraction de la 

solution solide sursaturée, nous ont permis de calculer le paramètre du réseau de la solution 

solide sursaturée correspondant à la mise en solution de 12% mass. Mg, en utilisant la 

relation de Bragg: 2 d sin = n λ et le plus intense pic correspondant à l’angle de 

diffraction 2 = 44,50° pour la raie (2 0 0) 𝛼 : a = 4.097 Å (Fiche ICDD 04-012-7847).  

Des particules de la phase ' se forment après 25 heures de vieillissement à 150 °C; ce qui 

est présenté sur la figure  IV.8. (b) dont on voit bien le pic (0 2 0) qui convient à la phase 

'selon la fiche ICDD (00-029-0048). Sur la figure IV.8. (c) on voit plusieurs pics 

caractérisant la phase   qui se forme directement après un vieillissement à 250 °C. Les 

pics de la phase  se déplacent vers des angles plus faibles, ce qui indique que le paramètre 
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de la maille diminue avec le vieillissement provoqué par une diminution de la solubilité de 

Mg dans la matrice Al.  

Ces résultats confirment aussi que l’intensité des réflexions de la phase  n’augmente pas 

avec le temps de vieillissement, à cause du processus de coalescence. La formation de la 

phase  s'arrête après un long temps de vieillissement. (Fig. IV.8. (d) et (e)), seul le 

processus de coalescence se produit. 

Les spectres de diffraction X enregistrés correspondant aux différents effets présentés sur 

les courbes DTFI (§. IV.1.1) pendant le chauffage continu des échantillons de l’ambiantes 

jusqu’aux températures des pics avec une vitesse de 10 °C/ min sont montrés dans les 

figures IV.8 (f-i). Nous constatons clairement que ces effets sont dus aux réactions de 

formation et de dissolution des phases  β et β’. Si on change un des paramètres (ici la 

température), on remarque que l’intensité de certains pics augmente et celle d’autres pics 

diminue. Comme on n’a pas ajouté de matière, donc on a transitions de phases. Un petit 

décalage des pics et remarqué que ce soit vers la gauche (dilatation) causé par la 

dissolution des précipités ou vers la droite (compression) causé par l’apparition des 

précipités ou leurs rassemblement. Une telle constatation confirme bien les explications 

des résultats précédents.    
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Figure IV.8 (a, b). Spectres de diffraction des rayons X (DRX) de l’alliage Al-12% Mg homogénéisé 17 

heures à 430 °C puis: (a) trempé et (b) vieilli pendant 25 h à 150 °C. 
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Figure IV.8 (c, d). Spectres de diffraction des rayons X (DRX) de l’alliage Al-12% Mg homogénéisé 17 

heures à 430 °C puis trempé, vieilli pendant (c) 21 h et (d) 48 h à 250 °C. 
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Figure IV.8 (e, f). Spectres de diffraction des rayons X (DRX) de l’alliage Al-12% Mg homogénéisé 17 

heures à 430 °C, trempé puis : (e) vieilli pendant 168 h à 250 °C , (f) vieilli pendant 25 h à 150 °C + 

chauffage continu  de l’ambiante jusqu’à 180 °C (pic FI) avec une vitesse de 10 °C/ min. 
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Figure IV.8 (g, h). Spectres de diffraction (DRX) de l’alliage Al-12% Mg homogénéisé 17 h à 430 °C, 

trempé puis : (g) 25 h à 150 °C + chauffage continu  de l’ambiante jusqu’à 380 °C (pic FI) avec une vitesse 

de 10 °C/ min, (h) 21 h à 250 °C + chauffage continu  de l’ambiante jusqu’à 250 °C (pic FI) avec une vitesse 

de 10 °C/ min. 
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Figure IV.8 (i). Spectres de diffraction des rayons X (DRX) de l’alliage Al-12% Mg homogénéisé 17 heures 

à 430 °C puis trempé, vieilli pendant 21 h à 250 °C + chauffage continu  de l’ambiante jusqu’à 380 °C (pic 

FI) avec une vitesse de 10 °C/ min. 
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IV.1.6. Analyse micrographique par microscopie optique (MO) : 

 

Des expériences de chauffage in-situ [101] ont montré que la localisation préexistante de la 

phase ' ne donnait pas nécessairement la phase . Cependant, l'emplacement de la 

germination  n'a pas été observée comme étant lié à l'emplacement précédent de ', c'est-

à-dire que la phase ' ne se transforme pas en phase   et elles ne partagent pas un site 

commun de germination, ce qui est en accord avec ce qui a été suggéré précédemment [6]. 

Les échantillons sont soumis au vieillissement à une température donnée pour révéler une 

phase bien déterminée (' à 150 °C et  à 250 °C) et suivre son évolution (coalescence, 

dissolution ou transformation) pendant le chauffage continu. 

L'observation au microscope optique pour un échantillon de l’alliage Al-12% Mg 

homogénéisé 17 heures à 430 °C et trempé (Fig. IV.9. a et b) montre que la microstructure 

n'a pas changé. La figure IV.9. (c), où l'on note une différence significative, montre les 

micrographies optiques près d'une jonction triple de grains pour un échantillon de l’alliage 

Al-12% Mg homogénéisé pendant 17 heures à 430 °C, puis trempé ensuite vieilli 25 heures 

à 150 °C . 

Deux zones peuvent être observées: sombre (où la précipitation est accélérée: croissance et 

coalescence)  due à une précipitation hétérogène et claire (où la précipitation est retardée). 

La figure IV.9. (d) est une image à grossissement plus élevé de la zone délimitée sur la 

figure IV. (c). Elle montre une germination homogène de la phase ’ dans la matrice 

d'aluminium et une germination hétérogène de la même phase le long des joints de grains 

comme indiqué par les étiquettes et les flèches. 

Une structure similaire à celle de Widmannstätten (aiguilles disposées dans deux 

directions) est indiquée dans les zones pauvres. Hamana et al. [6] ont montré que ces 

aiguilles (qui sont plus profondes, plus longues et plus denses : «multiplications et 

coalescences») sont le résultat du traitement des globules fins formés au début du 

vieillissement (après 4 heures). 

La microstructure d’un échantillon vieilli 21 h à 250 °C (Fig. IV.9. e et f) montre la 

formation des particules de la phase d'équilibre β sous forme globulaire. Cette précipitation 

est hétérogène: les zones blanches (presque inexistantes), où la précipitation est retardée et 

les zones noires (dominantes) où elle est accélérée. Cette observation confirme la 

formation de phases précipitées et par conséquent, la disparition d’excès de lacunes [85]. 
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Il faut également souligner que la phase β dans les alliages Al-Mg a été largement 

considérée comme invisible sous microscope optique en raison de sa petite taille et de son 

faible contraste [102]. C’est-à-dire, dans le cas du vieillissement 25 h à 150 ° C, il peut y 

avoir des particules β non détectées par MO. 

 

 

Figure IV.9 (a-d). Les micrographies optiques de l’alliage Al-12% Mg homogénéisé 17 heures à 430 °C 

puis: (a, b) trempé et vieilli pendant (c, d) 25 h à 150 °C. 
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Figure IV.9 (e, f). Les micrographies optiques de l’alliage Al-12% Mg homogénéisé 17 heures à 430 °C puis 

trempé et vieilli pendant 21 h à 250 °C. 

 

IV.1.7. Microstructure des grains basée sur la microscopie électronique à 

balayage (MEB) :  

 

La microscopie électronique à balayage (MEB) qui montre que les traits sombres (Fig. 

IV.9. c et d) sont des particules de la phase ’ et les petits (Fig. IV.9. e et f) sont des 

particules de la phase est probablement un moyen efficace d'observer la microstructure 

et d'identifier les phases, en particulier dans des matériaux bien connus car elle fournit une 

résolution beaucoup plus élevée par rapport à la microscopie optique [101]. 

La figure IV.10 (a-d) montre les images MEB de l'échantillon vieilli pendant 25 heures à 

150 °C. Des particules homogènes et hétérogènes de la phase ' apparaissent à nouveau et 

la précipitation de la phase ' le long des joints de grains (JG) a une épaisseur presque 

uniforme. Dans ce cas, les nouvelles particules observées par MEB sont de petits précipités 

globulaires près et sur les joints de grains et représentent la précipitation de phase β 

(figures IV.10. b et d). Il est bien connu que la phase de décoration des joints de grains est 

habituellement la phase β dans les alliages sensibilisés 5XXX et ce type de la phase β a été 

observé indirectement, en utilisant la microscopie électronique à balayage (MEB) ou la 

microscopie optique (MO) à l'aide d'une solution diluée de H3PO4 ou directement en 

utilisant  la microscopie électronique à transmission MET [84]. 

La figure IV.10. (e et f) montre une image MEB provenant d'un échantillon qui a été 

homogénéisé pendant 17 heures à 430 ° C, trempé et vieilli à 250 °C pendant 21 heures. 
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Par rapport à l'échantillon précédent, seules les particules de la phase  hétérogènes qui 

apparaissent continues et irrégulières, sont précipitées préférentiellement le long des joints 

de grains [84]. 

 

 

Figure IV.10. Images MEB pour l’alliage Al-12% Mg homogénéisé 17 h à 430 °C, trempé et vieilli : (a-d) 

25 h à 150 °C et (e-f) 21 h à 250 °C.  
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La Figure IV.11. (a et b) montre la visualisation directe de la phase β dans la matrice et sur 

les joints de grains (Fig. IV.11. a), dont la quantité croît avec le temps de vieillissement 

jusqu'à ce qu'elle couvre toute les matrice. Il a été suggéré que la phase β croît 

préférentiellement dans la matrice suivant 111 avec 112 comme plan secondaire qui a 

un impact sur la continuité du précipité le long des joints de grains [102]. Un autre facteur 

qui conduit à une formation plus rapide de la phase  est le niveau plus élevé de Mg; ce qui 

peut expliquer le manque de croissance près des joints de grains aux stades précoces de 

précipitation et après un temps de vieillissement suffisant; il apparaît une précipitation β 

homogène par processus de coalescence. 

 

 

 

 

 

Figure IV.11. Images MEB pour l’alliage Al-12% Mg homogénéisé 17 h à 430 °C, trempé et vieilli à 250 °C 

(a) 48 h et (b) 168 h.  
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Afin de confirmer les états microstructuraux correspondants aux différents pics du 

frottement intérieur, le même processus thermique (chauffage continu avec une vitesse 10 

°C/min de l'ambiante jusqu’aux températures des pics) a été appliqué aux échantillons 

homogénéisés, trempés et vieillis (25 h à 150 °C et 21 h à 250 °C) et qui sont rapidement 

refroidis dans l'eau, dès qu'ils atteindront les températures correspondant aux températures 

des pics.  

La figure IV.12 confirme que le premier pic FI observé pour l’échantillon vieilli 25 h à 150 

°C est dû à la formation bien définie de la phase ’ sous forme identique à la structure de 

Widmannstätten (aiguilles disposées dans deux directions) ainsi que la coalescence de ces 

particules s’est produite. D’autre part, à 180 °C de petites particules globulaires 

apparaissent (figures IV.12 (c)) ; ceux sont les particules de la phase stable  qui 

commence toujours par la formation de ces particules globulaire. Donc ce pic est dû à la 

coalescence des particules de la phase ’ et le début de la destruction de la structure de 

Widmannstätten. Il semble donc que l’élévation de la température  (au-dessus de 150 °C) 

accélère la cinétique de transformation de la phase ’ métastable en phase  stable qui est, 

il ne faut pas oublier, toujours contrôlée par la diffusion. 
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Figure IV.12 (a-f). Images MEB pour l’alliage Al-12% Mg homogénéisé 17 h à 430 °C, trempé et vieilli 25 

h à 150 °C puis chauffé de l’ambiante jusqu’à 180 °C avec une vitesse de 10 °C/min (température du pic FI). 
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Figure IV.12 (g-j). Images MEB pour l’alliage Al-12% Mg homogénéisé 17 h à 430 °C, trempé et vieilli 25 

h à 150 °C puis chauffé de l’ambiante jusqu’à 180 °C avec une vitesse de 10 °C/min (température du pic FI). 

 

 

Le chauffage continu jusqu’à 380 °C (le deuxième pic) mène à la transformation des 

particules de la phase ’  en phase  d’équilibre près et sur les joints de grains sous forme 

bâtonnets et globulaires (figure IV.13). Cette phase d’équilibre est précipitée d’une façon 

hétérogène et sa structure allongée est assez  gros par rapport à ceux de la phase ’  répartis 

n’importe comment dans la matrice.  
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Figure IV.13 (a-f). Images MEB pour l’alliage Al-12% Mg homogénéisé 17 h à 430 °C, trempé et vieilli  25 

h à 150 °C puis chauffé de l’ambiante jusqu’à 380 °C avec une vitesse de 10 °C/min (température du pic FI).  
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Figure IV.13 (g-h). Images MEB pour l’alliage Al-12% Mg homogénéisé 17 h à 430 °C, trempé et vieilli  25 

h à 150 °C puis chauffé de l’ambiante jusqu’à 380 °C avec une vitesse de 10 °C/min (température du pic FI).  

 

 

Le chauffage continu jusqu’à 250 °C et 380 °C ne montre que la phase d’équilibre  

(Figure IV.14 et 15) dont les particules sont plus gros est réparties aléatoirement dans la 

matrice. 
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Figure IV.14. Images MEB pour l’alliage Al-12% Mg homogénéisé 17 h à 430 °C, trempé et vieilli  21 h à 

250 °C puis chauffé de l’ambiante jusqu’à 250 °C avec une vitesse de 10 °C/min (température du pic FI).  

 

 

Figure IV.15. Images MEB pour l’alliage Al-12% Mg homogénéisé 17 h à 430 °C, trempé et vieilli  21 h à 

250 °C puis chauffé de l’ambiante jusqu’à 380 °C avec une vitesse de 10 °C/min (température du pic FI).  
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IV.1.8. Morphologie des précipités basée sur la microscopie électronique à 

transmission (MET) :  

 

La figure IV.16 (a-e) montre les images MET et HRMET d’une région sélectionnée d’un 

échantillon homogénéisé 17 h à 430 °C, trempé et vieilli 25 h à 150 °C.  L'observation la 

plus importante est la visualisation claire et directe des deux particules:  en forme carrée 

et ' en forme de bâton. Cette forme réelle (morphologie) est observée grâce à la nouvelle 

méthode de préparation utilisée pour obtenir des coupes transversales. On peut bien 

observer comment sont formées ces particules; la même particule ( ou ') n'est pas 

homogène, c'est-à-dire, certaines zones sont claires (en blanc) d'autres sont moins claires 

(presque grises). Cela est probablement dû à la structure Al3Mg2 qui est atteinte dans 

certaines zones (les plus claires supposées riches en Al) et pas encore dans d'autres (les 

moins claires).  

 Les diagrammes de diffraction (diagrammes typiques EDAS) (Fig. IV1.16. c et e), qui 

montrent les anneaux constitués de tâches discrètes, confirment que ces deux précipités ont 

des structures polycristallines. 

 

L’échantillon homogénéisé, trempé et vieilli 21 h à 250 °C est identique au précédent (Fig. 

IV.17 a, b et c). La seule différence qui peut être observée est la façon dont les particules 

de phase  (qui existe seule) sont dispersées dans la matrice de manière non-uniforme.  
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Figure IV.16. Microstructure MET de l’alliage Al-12% Mg homogénéisé 17 h à 430 °C, trempé et 

vieilli pendant 25 h à 150 °C : (a, b et d) images MET BF présentant la morphologie des précipités, (c, e) 

diagrammes typiques EDAS.  

 

 

 

 

Figure IV.17. Microstructure MET de l’alliage Al-12% Mg homogénéisé 17 h à 430 °C, trempé et 

vieilli pendant 21 h à 250 °C : (a, b) images MET BF présentant la morphologie des précipités (c) diagramme 

typique EDAS. 
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IV.1.9. Synthèse et discussion :  

 

Différentes analyses ont été effectuées pour vérifier les données obtenues précédemment 

dans l'alliage Al-12% Mg [59, 91, 94-95]. Les résultats confirment l'explication des effets 

de frottement intérieur. Ainsi, comme nous l'avons conclu plus haut [94], cette étude de la 

DTFI montre que la dissolution de la phase  et le transfert des atomes de Mg à la solution 

solide, ainsi que la formation de la phase métastable ', épinglent les dislocations et  

empêchent leur mouvement. Par conséquent, la précipitation ou la dissolution de la phase  

joue un rôle clé dans la formation de plusieurs effets non élastiques. La phase  supprime 

le glissement des joints de grains mais n'empêche pas efficacement le mouvement des 

dislocations à l'intérieur des grains. La dissolution de la phase  et l'enrichissement 

correspondant de la solution solide par des atomes de Mg conduisent à la formation du pic 

de Zener et à l'épinglage de la dislocation. 

Les effets du frottement intérieur dans les matériaux étant dus à des phénomènes 

microscopiques très différents, la connaissance de ces mécanismes est une condition 

essentielle pour analyser les spectres DTFI. Pour les alliages à durcissement structural, il 

faut tenir compte de trois sources principales du frottement interne: le mouvement des 

dislocations et leur interaction possible avec d'autres défauts structuraux, le mouvement ou 

la réorganisation des défauts ponctuels en solution solide et les effets non élastiques dus 

aux précipités. 

Ce travail confirme la sensibilité du frottement interne à la formation des phases semi-

cohérentes et non-cohérentes (' et ), mais pas celle des phases cohérentes (zones GP). 

Ces derniers qui sont cohérentes, instables et de taille nanométrique, sont responsables de 

l'augmentation de la résistance observée au cours des premiers stades du vieillissement. Ils 

sont généralement formés par un échange entre les atomes et les lacunes de trempe; lors de 

leur dissolution, ils sont détectés par dilatométrie et DSC mais pas par le frottement 

intérieur. Normalement le frottement intérieur doit être sensible à leur dissolution car ils 

sont le résultat du mouvement ou de la réorganisation des défauts ponctuels en solution 

solide. S'ils ne sont pas détectés, cela signifie que la technique de FI utilisée dans nos tests 

n'est pas assez sensible à leur dissolution. 

D’autre part, l’augmentation du temps de vieillissement  à 250 °C (2 et 7 jours) mène au 

phénomène de coalescence des précipités (observé par MEB), ce qui cause un 

adoucissement de l’alliage (confirmé par mesure de la microdureté). 
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IV.2. Cas de l’alliage Al-10% Mg : 

IV.2.1. analyse dilatométrique différentielle : 

 

Le changement de microstructure qui pourrait avoir lieu lors des traitements thermiques, 

modifierait les dimensions de l'échantillon et donc le coefficient de dilatation. Les courbes 

de chauffage prévoient trois effets intéressants provenant de la dissolution des zones GP et 

de la dissolution des phases ' et  [5]. 

Les courbes dérivées enregistrées lors du chauffage des échantillons sont présentées sur la 

figure IV.18. La comparaison de ces différentes courbes de chauffage et de leurs dérivées 

permettent de remarquer que: 

 la courbe dilatométrique de l'échantillon homogénéisé et trempé (fig.IV.18.a) est 

presque identique à celle de l'échantillon trempé et mûri 15 ans (fig.IV.18.b), 

 l'aspect général des courbes dilatométriques des échantillons homogénéisés, 

trempés et vieillis à 150 et 250 °C (fig.IV.18.c et d) est différent de celui de l'état 

trempé et mûri, 

 Pour l'échantillon trempé, mûri et déformé, la courbe est complètement différente 

(fig.IV.18.e), 

 Les courbes de refroidissement ne montrent pas d'anomalies particulières mais les 

courbes de chauffage sont assez intéressantes. En effet, un examen plus détaillé (en 

utilisant les courbes dérivées) permet d'observer: 

 

a)- Pour l’échantillon homogénéisé 17 h à 430 °C et trempé (fig.IV.18.a) : 

 

Une anomalie apparait dans l’intervalle de température [50-105 °C]. Sur la courbe dérivée 

on voit qu’il existe un dédoublement, c’est-à-dire qu’il y a eu une première expansion 

suivie d’une seconde : cela signifie qu’il y a eu deux dissolutions successives des zones 

GP1 et GP2 ; c’est les seules qui peuvent se former à basse température au cas de la 

trempe, même si la formation des zones GP2 est un peu inattendue.  

 

b)- Pour les échantillons homogénéisés, trempé et mûri pendant 15 ans à l'ambiante 

(fig.IV.18.b): 

 

Une anomalie apparaît dans l’intervalle [70-135 °C] avec un pic de la courbe dérivée situé 

à environ 100 °C. Ce pic est plus important que celui de l’état de trempe. Par ailleurs il est 
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décalé vers les hautes températures [70-135 °C], au lieu, de [50-105 °C] dans le cas de 

l’échantillon homogénéisé et trempé.  La comparaison de ces derniers résultats avec ceux 

du DCS [23] permet de conclure que cette anomalie dans cet intervalle est due à la 

dissolution des zones G.P formées lors de la trempe ou juste avant le test. 

 

c)- Pour l’échantillon homogénéisé, trempé et vieilli 24 h à 150 °C (fig.IV.18.c): 

 

Aucun effet dilatométrique significatif n’est observé lors du chauffage de cet échantillon.  

 

d)- Pour l’échantillon homogénéisé, trempé et vieilli 24 h à 250 °C (fig.IV.18.d): 

 

L'élévation de la température de vieillissement à 250 °C modifie l’allure générale de la 

courbe de dilatation (fig.IV.18.d) par rapport au cas précédent (fig.IV.18.c). En effet elle 

présente une contraction importante avec un pic de la courbe dérivée à 388 °C dû à la 

dissolution des particules de la phase . 

 

e)- Pour l'échantillon mûri pendant 15 ans à l'ambiante et déformé à 43% 

(fig.IV.18.e): 

 

Un changement de forme de la courbe dilatométrique se produit après une déformation de 

43%: la courbe dérivée du segment de chauffage (Fig.IV.18.e) présente une expansion et 

une contraction: 

- une expansion importante avec un pic situé à environ 90 °C dû à la dissolution des 

zones GP, 

- une contraction dédoublée dans l’intervalle de température [150, 400 °C] avec un 

pic de la courbe dérivée à 287 °C et un second à 332 °C. Ces deux contractions sont 

certainement dues à la dissolution des phases métastables (') et d'équilibre (). 
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Figure IV. 18 (a, b). Courbes dilatométriques du chauffage et leurs courbes dérivées à une vitesse 

de chauffage et de refroidissement de 10 °C/ min de l’alliage Al-10% Mg homogénéisé pendant 17 h 

à 430 °C puis: (a) trempé, (b) mûri à l’ambiante pendant 15 ans.  
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Figure IV. 18 (c, d). Courbes dilatométriques du chauffage et leurs courbes dérivées à une vitesse 

de chauffage et de refroidissement de 10 °C/ min de l’alliage Al-10% Mg homogénéisé pendant 17 h 

à 430 °C puis: (c) trempé et vieilli 24 h à 150 °C, (d) trempé et vieilli 24 h à 250 °C.  
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Figure IV. 18 (e). Courbes dilatométriques du chauffage et leurs courbes dérivées à une vitesse de chauffage 

et de refroidissement de 10 °C/ min de l’alliage Al-10% Mg homogénéisé pendant 17 h à 430 °C puis trempé,  

mûri à l’ambiante pendant 15 ans et déformé à 43%.  
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IV-2.2. Effet de la température et du temps de vieillissement sur la 

microdureté :  

  

D’après les résultats obtenus (tableau IV.3), cet alliage ne donne pas de durcissement 

structural appréciable. L’effet de la température de mise en solution n’a été que pour le but 

à homogénéiser la composition chimique de l’alliage et de saturer totalement la solution 

solide. Le temps de maintien de mise en solution influe légèrement sur les caractéristiques 

mécaniques, la plus faible valeur est enregistrée pour l’état de trempe  (  ̴ 78 Hv). En 

déclenchant le processus de précipitation (vieillissement à 150 et à 250 °C), on note une 

augmentation de la dureté (  ̴ 100 Hv à 150 °C). Sachant qu’un recuit à l’intérieur du 

diagramme TTT entraine la germination de précipités de différentes nouvelles phases plus 

ou moins stables. Les précipités, qu’ils sont semi-cohérentes (’) ou incohérentes (), 

constituent des obstacles sur le chemin des dislocations ce qui augmente la dureté ainsi que 

les propriétés en traction de l’alliage. La mobilité des dislocations étant perturbée, la 

contrainte d’écoulement s’en trouve augmentée.  

La valeur la plus importante est observée pour l'échantillon déformé en raison du nombre 

élevé des lacunes retenues par la trempe qui favorise la migration des atomes de 

magnésium vers les zones GP. Pendant la déformation; les dislocations cisaillent ces zones 

cohérentes avec la matrice, et une augmentation de la contrainte est nécessaire, d'où une 

augmentation de la dureté. 

 

Tableau IV.3. Variation de la microdureté de l’alliage Al-10% Mg traité différemment.  

Etat de l’échantillon Microdureté 

Hv= (Kg/mm2) 

Trempe 78,43 

Trempé et vieilli 24h à 150°C 100,12 

Trempé et vieilli 24h à 250°C 92,21 

Mûri 15 ans 82,22 

Mûri15 ans+ déf 43% 141,07 
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IV-2.3. Comportement mécanique basé sur l’essai de traction :  

 

 Courbe conventionnelle de traction : 

 

Afin  de pouvoir utiliser les courbes brutes de traction, on doit  les modifier pour que les 

résultats   obtenus   soient   fonction   du   matériau   étudié   et   non   de   la   géométrie   

de l’éprouvette (c’est-à-dire : on obtient une courbe intrinsèque du matériau, indépendante 

des dimensions de l’éprouvette utilisée) (Figure IV.19). Pour cela, on rapporte la charge 

F(N) à  la  section  initiale  S0 (mm
2
) de l’éprouvette  en  vue  d’obtenir  la  contrainte  

conventionnelle C (MPa); et   on   rapporte ensuite l’allongement L (mm) à  la  longueur 

initiale L0, pour  obtenir  la déformation conventionnelle (C), soient :  

 

C= F/ S0 [MPa]                                     C= L/ L0 [%] 

 

 

Figure IV.19. Schéma d’une courbe conventionnelle de traction 

 

La partie (OA) est la partie élastique : si la limite élastique n'est pas atteinte; la barre 

reprend sa forme initiale si l'expérience est interrompue dans cette zone. La pente E de la 

droite (OA) est appelée module d'élasticité linéaire ou module de Young. La relation entre 

la contrainte et la déformation dans la zone élastique est donnée par la loi de Hooke: σ=Eɛ. 
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La partie (AD) est la partie plastique. Quand la limite élastique est dépassée, si l'expérience 

est interrompue (point C par exemple), la barre ne reprend pas sa forme initiale. 

Les courbes conventionnelles de traction des échantillons de l’alliage Al-10% Mg traités 

différemment  sont présentées sur la figure IV.20. La comparaison de ces différentes 

courbes montre que: 

 les courbes ont presque le même aspect et comprennent un domaine linéaire où la 

déformation est élastique, un domaine plastique d’allure parabolique, suivi 

éventuellement d’une décroissance de la charge (striction) ; elles se terminent au 

point correspondant à la rupture de l’éprouvette,  

 Pour les faibles forces (faibles efforts exercés), l’allongement est proportionnel à 

l’effort (loi de Hook),  

 La zone de déformation plastique (écrouissage + striction) est plus importante pour 

l’état trempé (Fig. IV.20.a) que pour les autres états; la plus petite est observée pour 

l’état vieilli à 150 °C (Fig. IV.20.b). 

Pour ce type de courbe, on peut faire les remarques suivantes :  

- Une grande période élastique correspond à un matériau résistant à la déformation (donc 

dur) (période d'utilisation des pièces),  

- un grand intervalle plastique  correspond à un matériau tenace (Fig. IV.20.a). 

Ces résultats coïncident bien avec ceux de la microdureté (les précipités forment un 

obstacle à la déformation plastique). En résistance des matériaux, la ductilité désigne la 

capacité d'un matériau à se déformer plastiquement sans se rompre. La rupture se fait 

lorsqu'un défaut (fissure ou cavité), induit par la déformation plastique, devient critique et 

se propage. La ductilité est donc l'aptitude d'un matériau à résister à cette propagation. S'il 

y résiste bien, il est dit ductile, sinon il est dit fragile. 

L'origine de la ductilité d'un matériau est la mise en mouvement des dislocations dont il est 

le siège. Cependant, cette mise en mouvement génère d'autres dislocations, ce qui durcit le 

matériau mais néanmoins le rend plus fragile : c'est le phénomène d'écrouissage. C’est-à-

dire : plus la traction est forte, plus les dislocations vont s’y déplacer ou s’y multiplier. 

https://fr.m.wikipedia.org/wiki/R%C3%A9sistance_des_mat%C3%A9riaux
https://fr.m.wikipedia.org/wiki/Mat%C3%A9riau
https://fr.m.wikipedia.org/wiki/D%C3%A9formation_plastique
https://fr.m.wikipedia.org/wiki/Rupture_(mat%C3%A9riau)
https://fr.wiktionary.org/wiki/ductile
https://fr.m.wikipedia.org/wiki/Fragilit%C3%A9
https://fr.m.wikipedia.org/wiki/Dislocation
https://fr.m.wikipedia.org/wiki/%C3%89crouissage
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 Figure IV. 20 (a, b). Courbes conventionnelles de traction de l’alliage Al-10% Mg homogénéisé pendant   

17 h à 430 °C, trempé (a) puis (b)  vieilli 24 h à 150 °C.  
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 Figure IV.20 (c, d). Courbes conventionnelles de traction de l’alliage Al-10% Mg homogénéisé pendant    

17 h à 430 °C puis: (c) mûri à l’ambiante pendant 15 ans, puis (d) déformé à 43%.  

 



Chapitre IV  Résultats expérimentaux & Discussion 

 

[104] 

 

 Caractéristiques mécaniques conventionnelles : 

 

Les courbes de traction conventionnelles (Fig. IV.20) permettent de tirer un certain nombre 

de caractéristiques mécaniques de l’alliage étudié selon le tableau suivant:  

 

Tableau IV.4. Caractéristique mécaniques conventionnelles de l’alliage Al-10% Mg 

 Caractéristiques Mécaniques 

Etat de 

l’échantillon 

Limite 

élastique C 

Module 

d’élasticité E 

Résistance à 

la rupture r 

Contrainte 

maximale m 

Allongement 

((Lu-L0)/L0)*100 

Trempé 130.82 MPa 135.74 MPa 280,31 MPa 285,43 MPa 18.8 % 

Trempé + 24 

h à 150 °C 

97.30 MPa 106.92 MPa 194,33 MPa 194,33 MPa 2.3 % 

Trempé et 

mûri 15 ans 

109.63 MPa 111.86 MPa 333,51 MPa 344,14 MPa 5.4 % 

Mûri 15 ans + 

déf 43% 

94.29 MPa 100.30 MPa 391,18 MPa 393,02 MPa 5.5 % 

 

 

IV.2.4. Analyse par diffraction des rayons X (DRX) : 

 

Les spectres de diffraction X enregistrés pour des échantillons de l’alliage Al-10% mass. 

Mg, homogénéisés et trempés à l’eau froide puis vieillis 24 heures à 150 et 250 °C 

respectivement, sont montrés dans la figure IV.21 (a, b). Les pics de phase  se déplacent 

vers des angles plus faibles, ce qui indique que le paramètre de la maille diminue avec le 

temps de vieillissement provoqué par une diminution de la solubilité de Mg dans la matrice 

de l’aluminium Al.  

Dans le cas des échantillons mûri et mûri déformé (Fig. IV.21 (c, d)), seuls les pics de la 

phase  qui apparaissent puisqu’il n’y a pas de vieillissement artificiel (pas de 

précipitation).  
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Figure IV.21 (a, b). Spectres de diffraction des rayons X (DRX) de l’alliage Al-10% Mg homogénéisé       

17 h à 430 °C puis: (a) trempé et vieilli pendant 24 h à 150 ° C (b) 24 h à 250 °C. 
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Figure IV.21 (c, d). Spectres de diffraction des rayons X (DRX) de l’alliage Al-10% Mg homogénéisé       

17 h à 430 °C puis trempé: (c) et mûri 15 ans à l’ambiante (d) mûri 15 ans à l’ambiante + déf 43 %. 
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IV.2.5. Analyse micrographique par microscopie optique (MO) : 

 

Les images ci-dessous (Fig. IV.22) ont été obtenues à l’aide d’un microscope optique 

numérique. Dans un premier temps, on peut distinguer les différents grains constituants 

notre alliage dans les différents états de traitement thermique.  

La microscopie optique permet ainsi d’identifier sommairement la structure de notre 

matériau, mais, ce n’est pas suffisant. En effet, le grossissement est limité, il est de l’ordre 

de « x100 ». De plus, il  y a quelques contraintes comme une profondeur de champ qui est 

faible et il faut que la surface de l’échantillon soit perpendiculaire à l’axe optique. Par 

exemple dans le cas de l’échantillon soumis au vieillissement de 24 h à 150 °C (qui est la 

température pour révéler une phase bien déterminée ') on ne peut rien distinguer à part les 

grains et les joints de grains (Figure IV.22 (a)).  

Par contre, pour  l’échantillon vieilli 24 h à 250 °C (Fig. IV.22 (b)) La microstructure 

montre la formation des particules de la phase d'équilibre β sous forme globulaire. Cette 

précipitation est hétérogène: les zones blanches (presque inexistantes), où la précipitation 

est retardée et les zones noires (dominantes) où elle est accélérée. Cette observation 

confirme la formation de phases précipitées et par conséquent, la disparition d’excès de 

lacunes [85]. 

Pour les deux autres cas (figures IV.22 (c, d)), la structure n’est pas changée comme la 

précipitation n’est pas déclenchée (pas de vieillissement artificiel). 
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Figure IV.22. Les micrographies optiques de l’alliage Al-10% Mg homogénéisé 17 heures à 430 °C puis 

trempé et: (a) vieilli pendant 24 h à 150 °C, (b) vieilli pendant 24 h à 250 °C, (c) mûri 15 ans à l’ambiante et 

(d) mûri 15 ans à l’ambiante + déf 43 %. 
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IV.2.6. Microstructure des grains basée sur la microscopie électronique à 

balayage (MEB) :  

 

La figure IV.23 montre une image MEB provenant d'un échantillon qui a été homogénéisé 

pendant 17 heures à 430 °C, trempé et vieilli à 250 °C pendant 24 heures. Seuls les 

précipités de la phase stable  (Al3Mg2) se forment presque aléatoirement (bâtonnets et 

globulaires) dans le volume du grain (Fig. IV.23 (a)) et près des joints de grains. Dans ce 

cas, les joints de grains sont bien décorés par les précipités de cette phase stable (Fig. 

IV.23 (c)).   

 

 

Figure IV.23 (a-d). Images MEB pour l’alliage Al-10% Mg homogénéisé 17 h à 430 °C, trempé et vieilli   

24 h à 250 °C.  
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Figure IV.23 (e-f). Images MEB pour l’alliage Al-10% Mg homogénéisé 17 h à 430 °C, trempé et vieilli   

 24 h à 250 °C.  

 

 IV.2.7. Mesure des orientations locales basée sur l’EBSD:  

 

Cette partie d’étude est limitée à la caractérisation par EBSD de l’alliage Al-10 % Mg 

vieilli 24 h à 150 °C ainsi que celui mûri et déformé 43%. C’est une tentative de 

caractérisation des orientations préférentielles des grains et leurs distributions ainsi que les 

désorientations des joints de grains et leur distribution. 

 

a)- Pour l’échantillon homogénéisé, trempé et vieilli 24 h à 150 °C (fig. IV.24): 

 

La figure IV.24 (a) montre une cartographie par imagerie d’orientation (OIM) de l’alliage 

vieilli, où les couleurs utilisées permettent de distinguer les familles de différentes 

orientations existantes. On remarque bien la présence de fantômes de joints de grains 

visibles sur l’image FSD (Fig. IV.24 (a)). La cartographie a été réalisée à la jonction d’un 

point triple. Les trois grains d’aluminium initiaux se morcellent en petits domaines 

accompagné d’une transformation en phase CFC et hexagonales se produit, mais  

l’orientation initiale des domaines Al est conservée (Fig. IV.24 (c)). Les phases Al3Mg2 

(CFC et hexagonales) ne présentent pas d’orientation préférentielles. La phase la plus 

dominante est bien celle de la structure hexagonale qui couvre plus de 50 % de la surface, 

c’est la phase intermédiaire ' qui n’est pas pu être détectée par les techniques précédentes, 

ce qui explique le durcissement enregistré après vieillissement à  cette température. 

L’EBSD est donc une technique efficace pour la caractérisation des différentes phases.  
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 Figure IV.24 (a-d). Microstructure caractérisée par EBSD de l’alliage Al-10% Mg homogénéisé 17 heures à 

430 °C, trempé et vieilli 24 h à 150 °C.  
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Figure IV.24 (e-f). Microstructure caractérisée par EBSD de l’alliage Al-10% Mg homogénéisé 17 heures à 

430 °C, trempé et vieilli 24 h à 150 °C.  

 

 

b)- Pour l’échantillon homogénéisé, trempé, mûri 15 ans à l’ambiante et déformé 43% 

(fig.IV.25): 

Pour cet état, on voit bien l’apparition de désorientation intra-granulaire au sein de la phase 

d’aluminium (Fig. IV.25 (c)). Les phases  ayant la structure Al3Mg2 (CFC et hexagonales) 

ne présentent pas d’orientation préférentielle. 

 

Figure IV.25 (a, b). Microstructure caractérisée par EBSD de l’alliage Al-10% Mg homogénéisé 17 heures à 

430 °C, trempé, mûri 15 ans à l’ambiante puis déformé avec 43%.  



Chapitre IV  Résultats expérimentaux & Discussion 

 

[113] 

 

 

 

 

Figure IV.25 (c). Microstructure caractérisée par EBSD de l’alliage Al-10% Mg homogénéisé 17 heures à 

430 °C, trempé, mûri 15 ans à l’ambiante puis déformé avec 43%.  
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Figure IV.25 (e-f). Microstructure caractérisée par EBSD de l’alliage Al-10% Mg homogénéisé 17 heures à 

430 °C, trempé, mûri 15 ans à l’ambiante puis déformé avec 43%.  
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IV.2.8. Synthèse et discussion :  

 

Les résultats obtenus dans cette section ont permis d'identifier le mode optimal de 

durcissement d'un alliage à haute teneur en magnésium qui conserve le rapport optimal 

entre la résistance et la ductilité.  

Les propriétés mécaniques de cet alliage sont affectées par la formation de précipités, 

l'orientation du matériau et les traitements thermiques 

Le module d’élasticité attient la valeur maximale pour notre alliage à l’état trempé 

(Tableau IV.2), grâce à l’existence des zones GP qui sont cohérentes avec la matrice. C’est 

pourquoi ce type d’alliage est utilisé après le traitement de mise en solution 

(homogénéisation)  pour que les particules de la phase  (Al3Mg2) formées durant la 

solidification de l’alliage, se dissolvent dans la matrice (pour avoir une bonne ductilité). 

D'autre part, la déformation augmente la dureté de l'alliage, ce qui donne une bonne 

ductilité aux alliages du système Al-Mg et plus particulièrement Al-10% Mg. Sachant que 

cette propriété (ductilité) dépend de la direction dont laquelle est effectuée la contrainte. 

Magee et al. [103] ont montré que si l’échantillon est dans la direction longitudinale, il est 

plus fort est plus ductile que celui dans la direction transversale (les dislocations ne 

favorisant que les glissements des tranches parallèles des cristaux).  
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IV.3. Cas de l’alliage Al-8% Mg : 

 

         IV.3.1. Effet de la température et du temps de vieillissement sur la microdureté : 

 

On note (tableau IV.5) qu’un durcissement important est obtenu lorsque des particules ' 

sont formées et la microdureté atteint sa valeur maximale (86 Hv). Ce durcissement est dû 

au blocage des dislocations, attribué à la présence de fines particules précipitées et 

dispersées dans la matrice (correspondent à la phase semi-cohérente '). 

Une telle explication concorde bien avec les résultats de mesure de la dépendance en 

température du frottement intérieur (DTFI) et de l’intensité des rayons X diffractée en 

fonction du temps de revenu [104]. 

L’accumulation des précipités cohérents, finement dispersés aux premiers stades de 

vieillissement provoque l’augmentation de la dureté du matériau. Au fur et à mesure de 

l’évolution de la réaction de précipitation, il se produit au début une perte de cohérence 

partielle, ensuite totale par formation de dislocations d’accommodation à l’interface.  

On a alors une nouvelle répartition des contraintes internes, sans que leur niveau moyen 

puisse changer. Donc, on ne devrait pas s’attendre à une diminution importante de la dureté 

(c’est notre cas : de 86 Hv à 78 Hv). 

En réalité, l’adoucissement du matériau, observé après un temps suffisant pour la 

formation de la phase  (tableau IV.5), est dû d’une part à un appauvrissement de la 

matrice en atomes de magnésium (qui durcit l’alliage) et d’autre part à la croissance des 

précipités. En fin de croissance, lorsque les phases formées dans un alliage polyphasé 

tendent vers les rapports d’équilibre, on observe simultanément que les gros précipités 

continuent de croître au détriment des plus petits qui finissement par disparaître 

(phénomène de coalescence).  

D’un point de vue métallurgique, ce phénomène présente une importance pratique 

considérable, car il modifie au cours d’usage la répartition des phases au sein des 

matériaux polyphasés, et détruit ainsi les structures qui confèrent à ces matériaux leurs 

caractéristiques mécaniques les plus hautes : la seconde phase qui était finement dispersée 

coalesce.  Avec ’ ou les propriétés mécaniques et physiques de l’alliage évoluent 

notablement.  
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Tableau IV.5. Variation de la microdureté de l’alliage Al-8% Mg traité différemment.  

Etat de l’échantillon Microdureté 

Hv= (Kg/mm
2
) 

Trempe 79,93 

Trempé et vieilli 24h à 150°C 86,00 

Trempé et vieilli 24h à 250°C 78,76 

 

 

IV.3.2. Analyse par diffraction des rayons X (DRX) : 

 

La figure IV .26 illustre les spectres de diffraction des rayons X des échantillons étudiés à 

l’état trempé (a) et à l’état vieilli (b et c). Selon les fiches ICDD de l’aluminium (00-029-

0048), les pics enregistrés et les plus apparents correspondent à la structure de la matrice α- 

aluminium (C.F.C.). Le pic le plus intense correspond aux plans (2 2 2). 

Ces spectres apparaissent presque identiques à ceux obtenus dans le cas de l’échantillon à 

l’état brut sauf que les intensités des pics changent par rapport à l’état trempé, ce qui 

montre qu’il y avait une nouvelle texture. 

Les intensités des pics de diffraction changent avec le vieillissement (changement de la 

température (Fig. IV.26. (b) et (c)). Les pics de la phase  se déplacent vers des angles plus 

bas, ce qui indique que le paramètre de la maille diminue avec le temps de vieillissement, 

provoqué par une diminution de la solubilité de Mg dans la matrice Al.  

On ne peut pas voir les diffractions correspondantes aux précipités car les atomes  

d’aluminium et de magnésium possèdent des structures électroniques presque identiques (à 

cause de leur classement très proche dans le tableau périodique des éléments) et par 

conséquent, leurs facteurs de diffusion électronique l’est aussi; la diffraction des rayons X 

(DRX) ne peut donc révéler que de très faibles pics de diffraction des phases composées de 

ces deux éléments. De plus la teneur en magnésium pour cet alliage et plus faible (8%) que 

dans les états précédents (10 et 12 %). 
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 Figure IV.26 (a, b). Spectres de diffraction des rayons X (DRX) de l’alliage Al-8% Mg homogénéisé        

17 h à 430 °C (a)  trempé,  puis (b) vieilli pendant 24 h à 150 °C. 
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Figure IV.26 (c). Spectres de diffraction des rayons X (DRX) de l’alliage Al-8% Mg homogénéisé 17 h        

à 430 °C puis trempé et vieilli pendant 24 h à 250 ° C. 

 

IV.3.3. Microstructure des grains basée sur la microscopie électronique à 

balayage (MEB) : 

a)- Pour l’échantillon homogénéisé, trempé et vieilli 24 h à 150 °C : 

 

Après trempe, la solution solide se décompose, et pour des températures voisines de 150 

°C on assiste à l’apparition du précipité intermédiaire ’ semi-cohérente, suivi du précipité 

d’équilibre  incohérent avec la matrice (Fig. IV. 27).   

La microscopie électronique à balayage (MEB) qui montre que les aiguilles (Fig. IV.27. d) 

sont des particules de la phase ’ et les globules de différentes tailles (Fig. IV.27. e et f) 

sont des particules de la phase est certainement un moyen efficace d'observation de la 

microstructure et d'identifier les phases, en particulier dans des matériaux bien connus car 

elle fournit une résolution beaucoup plus élevée par rapport à la microscopie optique [101]. 

Ce sont les images MEB de l’échantillon vieilli pendant 24 heures à 150 °C. Les particules 

de la phase β apparaissent aussi sur les joints de grains (elles  les décorent bien) (figures 

IV.27. b). Il est bien connu que la phase de décoration des joints de grains est 

habituellement la phase β dans les alliages sensibilisés 5XXX et ce type de phase β a été 

observé en utilisant la microscopie électronique à balayage (MEB), la microscopie optique 
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(MO) à l'aide d'une solution diluée de H3PO4 et en utilisant  la microscopie électronique à 

transmission MET [84]. 

 

 

 

 

Figure IV.27. Images MEB pour l’alliage Al-8% Mg homogénéisé 17 h à 430 °C, trempé et vieilli :             

24 h à 150 °C. 
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b)- Pour l’échantillon homogénéisé, trempé et vieilli 24 h à 250 °C : 

 

La figure IV.28 montre une image MEB provenant d'un échantillon qui a été homogénéisé 

pendant 17 heures à 430 °C, trempé et vieilli à 250 °C pendant 24 heures. Par rapport à 

l'échantillon précédent, seuls les précipités de la phase stable  (Al3Mg2) se forment 

presque régulièrement dans le volume du grain (Fig. IV.28 (a)). Dans ce cas, près des 

joints de grains, des zones appauvries en magnésium apparaissent; par contre, les joints de 

grains sont bien décorés par les précipités de cette phase stable (Fig. IV.28 (b)).  

L’existence de cette bande dépourvue de précipités peut être expliquée par deux 

hypothèses : 

- l’absence de précipités au voisinage du joint inter-cristallin résulterait du fait que la 

précipitation s’amorçant en premier lieu sur le joint, les zones proches de ce joint 

subiraient, dès les premiers instants du revenu, un appauvrissement en constituant 

d’addition, ce qui rendrait impossible dans ces régions la germination du précipité 

riche en ce constituant. 

- L’absence de précipités au voisinage du joint résulterait du fait que ce joint 

constitue un piège pour les défauts cristallographiques (lacunes par exemple) et 

s’entoure par conséquent d’une zone privée de défauts, peu favorable à la 

germination de précipités.  
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Figure IV.28. Images MEB pour l’alliage Al-8% Mg homogénéisé 17 h à 430 °C, trempé et vieilli :            

24 h à 250 °C. 
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IV.3.4. Morphologie des précipités basée sur la microscopie électronique à 

transmission (MET) : 

La figure IV.29 (a-b) montre les images MET d’une région sélectionnée d’un échantillon 

homogénéisé 17 h à 430 °C, trempé et vieilli 24 h à 250 °C.  L'observation la plus 

importante (comme dans le cas de l’alliage Al-12% Mg) est la visualisation claire et directe 

des particules:  en forme  presque carrée dans certaines zones (dans d’autres leur est de 

forme quelconque); elles sont dispersées dans la matrice de manière non-uniforme.  

Cette morphologie réelle est observée grâce à la nouvelle méthode de préparation utilisée 

pour obtenir des coupes transversales. On peut voir comment sont formées ces particules; 

la même particule () n'est pas homogène, c'est-à-dire, certaines zones sont claires (en 

blanc) d'autres sont moins claires (presque grises).  

 Figure IV.29. Images MET BF présentant la morphologie des précipités de l’alliage Al-8% Mg 

homogénéisé 17 h à 430 °C, trempé et vieilli à  24 h à 250 °C . 
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IV.3.5. Synthèse et discussion :   

 

La possibilité de modifier les propriétés mécaniques de l’alliage étudié « Al-8% Mg », en 

le soumettant après trempe à un revenu à une température judicieusement choisie, offre un 

grand intérêt technique. L’alliage trempé étant malléable, il peut être mis en forme sans 

difficulté par laminage, emboutissage, etc… Il suffit ensuite de le à un traitement 

thermique de revenu à une température appropriée, et généralement peu élevée, pour lui 

conférer une résistance mécanique satisfaisante. La formation des phases ’ et les 

propriétés mécaniques et physiques de l’alliage évoluent notablement.  

Par contre, pour des températures de vieillissement voisines de l’ambiante, l’évolution de 

ce type d’alliage est longtemps passé par inexistence. Comme en plus, la proximité des 

numéros atomiques des deux éléments (Al et Mg) fait que l’étude de ces alliages par 

technique classique de diffraction des rayons X soit délicate, l’évolution microstructurale 

reste difficile à suivre.  

L’alliage Al-8% mass. Mg se comporte structuralement de la même manière que l’alliage à 

12% mass. Mg, mais il subit des réactions de précipitation moins rapides.  
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Conclusion générale : 

 

Comme on l’a déjà mentionné dans l’introduction, le système Al-Mg a été bien 

étudié et de nombreux et intéressants résultats ont été obtenus. Le choix de ce type 

d’alliage  bien connu n’est pas fortuit, car les résultats obtenus dans le cadre de ce travail 

de thèse ont confirmé notre conviction que beaucoup de choses restent encore à faire et que 

les perspectives d’étude de ce système existent toujours. 

Notre modeste contribution dans ce domaine a permis, à l’aide de méthodes 

expérimentales aussi variées que complémentaires telles que la dilatométrie, la DSC, la 

diffraction des rayons X, la microscopie électronique à balayage et à transmission et la 

spectroscopie mécanique (DTFI), de montrer que : 

 la dissolution de la phase  et le transfert des atomes de Mg à la solution 

solide, ainsi que la formation de la phase métastable ', épinglent les 

dislocations et empêchent leur mouvement, 

 la précipitation ou la dissolution de la phase  joue un rôle clé dans la 

formation de plusieurs effets non élastiques, 

 La phase  supprime le glissement des joints de grains mais n'empêche pas 

efficacement le mouvement des dislocations à l'intérieur des grains; la 

dissolution de la phase  et l'enrichissement correspondant de la solution 

solide par des atomes de Mg conduisent à la formation du pic de Zener et à 

l'épinglage des dislocations. 

 le frottement intérieur est sensible à la formation des phases semi-

cohérentes et incohérentes (' et ), mais pas à celle des phases cohérentes 

(zones GP). 

 l’augmentation du temps de vieillissement  à 250 °C (2 et 7 jours) mène au 

phénomène de coalescence des précipités (observé par MEB), ce qui cause 

un adoucissement de l’alliage (confirmé par mesure de la microdureté). 

 L’alliage Al-8% mass. Mg se comporte structuralement de la même manière 

que l’alliage à 12% mass. Mg, mais ce dernier subit des réactions de 

précipitation plus rapides, à cause de la forte sursaturation qu’il donne.  



 Conclusion générale  

 

[126] 

 

Il est évident que le choix des matériaux dans les applications industrielles dépend 

tout d’abord de leurs propriétés relatives à l’utilisation envisagée : la résistance mécanique 

s’il y a à supporter des charges importantes, la conductivité thermique si l’on doit 

rencontrer de hautes températures et la perméabilité magnétique si des champs 

magnétiques interviennent. L’utilisation de pièces trempées, surtout à haute température, 

s’accompagne du phénomène de précipitation. Au cours de cette dernière on a d’abord un 

stade de durcissement structural (pour certains matériaux) qui augmente la résistance 

mécanique; à la fin de la réaction de précipitation, commence le stade de coalescence des 

précipités qui mène à un adoucissement des matériaux et réduit par conséquent, légèrement 

la résistance mécanique. La durée de vie et de bon rendement de la pièce est alors écourtée. 

Mais une durée plus longue du stade de durcissement prolongera son exploitation 

bénéfique.  

En effet, il ne faut pas oublier qu’à l’heure actuelle ce sont les progrès dans l’étude 

des matériaux métalliques qui conditionnent et limitent ceux des diverses branches de 

l’industrie : mécanique, constructions métalliques, … et les phénomènes de précipitation 

revêtiront toujours dans les solutions solides métalliques une importance pratique 

considérable, car ils modifient profondément les propriétés dans un sens parfois favorable. 

Par conséquent, son étude restera toujours un sujet d’actualité. 
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 دراسة تفاعلات الترسيب المستمر والخصائص الميكانيكية لسبائك الألومنيوم

 ملخص

 مثل خصائص جيدة تمتلك لأنها البحرية لتطبيقاتإلى ا بالنسبة خاصة الصناعة في واسع بشكل Al-Mg سبائك تستخدم

 بمحتوى الخصائص هذه ترتبط. للتشكيل وقابليتها الأخرى الألومنيوم سبائك مع مقارنة الوزن القوة، للتآكل، العامة المقاومة

 خواصها يحسن مما الترسيب طريق عن تخضع هذه السبائك للتحولات الطورية. المطبقة ةيالحرار معالجاتالو المغنيسيوم

 من الرغم على. المناسبة وعلاجات التعتيق بالحرارة العلاج طريق عن التحسينات هذه على الحصول ويمكن. الميكانيكية

تطرح  المختلفة الحرارية العلاجات وتأثير المجهريةالبنية  باستقرار المتعلقة تبقى الأسئلة ،أن هذه السبائك تم دراستها جيدا

 ل،تشك  ) الترسيبات تطور بالضبط التبريد، بعد( المستمر) الترسيب فعل ردود تطور عن دراسة نقدم العمل، هذا في .دائما

 و 150 خلال فترات مختلفة من التعتيق في درجات حرارة  %Al-(12, 10, 8)وزنا   Mgللسبائك ،(وانحلال التحام،

، المجهر التحليل الحراري التفاضلي ،كجهاز التمدد الحراري الطولي مختلفة تجريبية تقنيات استخدام. مئوية درجة 250

والاحتكاك  قياسات الصلادة الدقيقة، السينية الأشعة التحليل عن طريق الإلكتروني الماسح، المجهر الإلكتروني النافذ،

 . لهذه السبائك التعتيق عملية دراسة في أهميتها وتكاملها أظهرت الداخلي

 والاستجابات βو  ’β  الجزيئات ظهور مرحلة تتحكم في التي مختلف العوامل عليها الحصول تم التي النتائج أوضحت 

 .بدلالة درجة الحرارة الداخلي الاحتكاك أطياف على التعتيق تأثير دراسة تم وقد. المطبقة الحرارية للمعالجات الميكانيكية

 وغير متماسكة شبه مراحل لتشكيل الداخلي الاحتكاك تقنية حساسية كشف عن (DTFI) لهذه الأطياف التحليل المفصل

 عدة نوقشت كما(. zones GP) متماسكة مراحل لتشكيل الكفاية فيه بما حساسة في حين أنها ليست( β و ’β) متماسكة

 .الرواسب وشكل طبيعة حول ملاحظات

 

 الكلمات المفتاحية: 

 ، التعتيق، الترسيب، الاحتكاك الداخلي، البنية المجهرية، الخصائص الميكانيكية. Al-Mgسبائك 

 



Study of continuous precipitation reactions and mechanical 

properties of aluminium-based alloys 

Abstract 

The Al-Mg alloys are widely used in industry especially for marine applications since they 

possess good properties such as general corrosion resistance, strength, weldability, weight 

compared to other Al alloys and formability. These properties are related to the magnesium 

content and to the applied heat treatments. These alloys undergo phase transitions by 

precipitation which improves their mechanical properties following solution heat treatments 

and suitable ageing ones. Although these alloys are already well studied, the questions 

concerning the stability of the microstructure and the effect of the various heat treatments are 

always asked. In this work, we present a study on the evolution of the precipitation 

(continuous one) reactions after quenching, more precisely the evolution of the precipitated 

phases (formation, coalescence, and dissolution), in Al-(12, 10 and 8)wt.% Mg alloys aged at 

150 and 250 °C during different ageing times. The use of various experimental techniques as 

differential dilatometry, differential scanning calorimetry, scanning and transmission electron 

microscopy, X-ray diffraction, microhardness and internal friction measurements, shows their 

importance and their complementarity in the study of ageing process in these alloys. The 

obtained results clarified the parameters that govern the stage of β’and β particles appearance 

and the mechanical responses to the applied heat treatments. The ageing effect of a 

supersaturated solid solution on the Temperature Dependent Internal Friction (TDIF) spectra 

has been studied. A detailed TDIF analysis revealed the sensibility of the internal friction 

technique to the formation of semi-coherent and non-coherent phases (β' and β) but not 

enough to the formation of coherent phases (GP zones). Several observations on the nature 

and the shape of the precipitates are also discussed. 

 

Key words: 

Al-Mg alloys, ageing, precipitation, internal friction, microstructure, mechanical properties. 

 



Résumé 

Les alliages Al-Mg sont largement utilisés dans l'industrie en particulier pour les applications 

marines car ils possèdent de bonnes propriétés telles que la résistance générale à la corrosion, 

la résistance, la soudabilité, le poids par rapport aux autres alliages Al et la formabilité.      

Ces propriétés sont liées à la teneur en magnésium et aux traitements thermiques appliqués. 

Ces alliages subissent des transitions de phases par précipitation qui améliorent leurs 

propriétés mécaniques suite à des traitements thermiques de mise en solution et de 

vieillissement appropriés. Bien que ces alliages soient déjà bien étudiés, les questions 

concernant leur stabilité, leur microstructure et l'effet des différents traitements thermiques 

sont toujours posées. Dans ce travail, nous présentons une étude sur l'évolution des réactions 

de précipitation (continue) après trempe, plus exactement l'évolution des phases précipitées 

(formation, coalescence et dissolution),  des alliages Al-(12, 10 et 8)% mass. Mg à 150          

et 250 °C pendant différents temps de vieillissement. L'utilisation de différentes techniques 

expérimentales telles que la dilatométrie différentielle, la calorimétrie différentielle,               

la microscopie électronique à balayage et à transmission, la diffraction des rayons X,             

la microdureté et le frottement intérieur montrent leur importance et leur complémentarité 

dans l'étude du processus de vieillissement de ces alliages. Les résultats obtenus ont clarifié 

les paramètres qui régissent l'étape d'apparition des particules β’ et β et les réponses 

mécaniques aux traitements thermiques appliqués. L'effet du vieillissement d'une solution 

solide sursaturée sur les spectres de frottement intérieur (DTFI) a été aussi étudié. Une 

analyse détaillée a révélé la sensibilité de la technique du frottement intérieur à la formation 

des phases semi-cohérentes et non-cohérentes (β' et β) mais pas à la formation des phases 

cohérentes (les zones GP). Plusieurs observations sur la nature et la forme des précipités sont 

également discutées. 

 

Mots-clés: 

Al-Mg, vieillissement, précipitation, frottement intérieur, microstructure, propriétés 

mécaniques. 

 




