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Introduction générale

Les alliages d’aluminium continuent � �tre le centre d’int�r�t de plusieurs 

travaux de recherche en sciences des mat�riaux. Leur grande utilisation dans 

l’industrie automobile et a�ronautique d�pend largement de leurs caract�ristiques 

m�caniques et thermiques.

Le durcissement structural dans ces alliages permet d’obtenir des propri�t�s 

m�caniques requises. Toutefois, une temp�rature lente peut par des m�thodes 

conventionnelles favoriser la pr�cipitation de phases grossi�res qui appauvrissent la 

solution solide sursatur� et de ce fait r�duit consid�rablement le potentiel de 

durcissement structural qui conf�re � ces mat�riaux d’int�ressantes propri�t�s 

physiques.  

Gr�ce aux possibilit�s offertes par des techniques d’investigations physiques, de 

plus en plus performantes, le durcissement des alliages d’aluminium par pr�cipitation 

est � pr�sent bien caract�ris� du point de vue de la connaissance qualitative des 

s�quences de pr�cipitation et de son influence sur leurs propri�t�s m�caniques.

Malgr� l’am�lioration de leurs propri�t�s m�caniques suite � l’introduction 

d’�l�ments d’addition, leur coefficient de dilatation thermique reste toujours �lev�.

L’un des objectifs de ce travail est l’�tude de l’influence de traitement 

thermique sur le coefficient de dilatation thermique. Pour cela, nous avons pris deux 

s�ries de t�les contenant les m�mes �l�ments d’addition, mais avec des diff�rentes 

concentrations.

A partir de chaque t�le, nous avons d�coup� trois �chantillons selon X, Y et Z, 

avec X-direction parall�le � la direction de laminage, Y- direction perpendiculaire � la 

direction de laminage dans le plan de laminage et Z- direction perpendiculaire au plan 

de laminage.

Pour r�aliser ce travail, plusieurs techniques exp�rimentales ont �t� n�cessaires 

pour mener � bien cette �tude. Le dilatom�tre utilis� est du type DIL 402C 

NETTZSCH4. Les analyses par la DSC, ont �t� faites par un calorim�tre SETARAM 

DSC-92. Les diffractogrammes ont �t� obtenus � l’aide du diffractom�tre Siemens D8 

ADVANCE. Les mesures de micro-duret� ont �t� faites � l’aide du Microdurom�tre du 
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type ZWICK � p�n�tration Vickers. Et enfin, nous avons utilis� le microscope optique 

Ziess.

Ce manuscrit est articul� autour de cinq chapitres :

Le premier chapitre est r�serv� � des g�n�ralit�s sur les processus de 

pr�cipitation (description par la th�orie classique, description par la d�composition 

spinodale). Il englobe aussi une �tude des diff�rents types de pr�cipitation ainsi que 

l’�volution des vitesses de transformation en fonction de la temp�rature et il se termine 

par l’�tude de l’influence de la pr�cipitation sur les propri�t�s m�caniques.  

Le second chapitre est consacr� � une �tude bibliographique sur l’aluminium et 

ses alliages, et sa place importante dans beaucoup de domaines de la technique. Il

occupe la deuxi�me place parmi les m�taux utilis�s, apr�s les mat�riaux en acier. C'est 

dans le domaine de transport que se situe leur principale application, suivis de ceux du 

b�timent et de la construction de machines. Depuis de nombreuses ann�es �galement, 

l'aluminium est un mat�riau attrayant pour l'industrie de l'emballage. Les propri�t�s 

d’aluminium peuvent �tre am�lior�es en ajoutant des �l�ments d’additions et sous

l’effet des traitements thermiques. 

Le troisi�me chapitre d�crit les pr�cipitations dans les alliages d’aluminium, 

dans un premier temps, nous allons bri�vement pr�senter la forme de la transformation 

de phase dans les alliages � base d’aluminium ; ensuite, nous nous int�resserons � la 

pr�cipitation dans les alliages des syst�mes AlMgSi(Cu).

Le quatri�me chapitre  est r�serv� aux traitements thermiques aux les 

techniques exp�rimentales utilis�es telles que l’analyse calorim�trique diff�rentielles � 

balayage (DSC), l’analyse dilatom�trique,  la microscopie optique, la microduret� et la 

diffraction des rayons X.

Le cinqui�me chapitre expose les diff�rents r�sultats obtenus par l’�tude 

m�tallographique en utilisant la microscopie optique ainsi que l’analyse par diffraction 

des rayons X qui ont mis en �vidence la pr�sence d’une anisotropie. Cette anisotropie 

a �t� confirm�e par l’�tude dilatom�trique. L’investigation par la DSC a pu confirmer 

la s�quence de pr�cipitation commun�ment reconnue pour les alliages AlMgSi (Cu).  
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I.1. Introduction

La pr�cipitation d’une solution solide sursatur�e est un processus physico-

chimique dont la cin�tique est d�termin�e par plusieurs facteurs. Nous citons en 

particulier, la pr�sence des d�fauts du r�seau, leur r�partition dans l’alliage et le 

type de transformation (d�composition spinodale, pr�cipitation continue et 

pr�cipitation discontinue). L’int�r�t qui s’attache � l’�tude des r�actions de 

pr�cipitation est d� principalement aux modifications des propri�t�s m�caniques des 

solutions solides dans lesquelles elles se produisent. Ces modifications consistent le 

plus souvent en une �l�vation de la limite �lastique, de la charge de rupture et de la 

duret�. L’�volution de ces grandeurs au cours du vieillissement d�pend dans une 

large mesure de la temp�rature et de l’�tat structural du mat�riau.

I.2 Définition de la précipitation

La pr�cipitation peut �tre d�crite par la succession de trois �tapes : germination, 

croissance et coalescence.

Pendant la germination, une augmentation du nombre de pr�cipit�s a lieu du fait 

d’une sursaturation importante de la solution solide. Lorsque la barri�re de 

germination devient �lev�e, la germination s’arr�te et les pr�cipit�s existants vont 

cro�tre. Pendant cette �tape de croissance, le rayon des particules form�es lors de la 

germination augmente, alors que le nombre de pr�cipit�s reste constant. Enfin, 

lorsque la sursaturation s’approche de z�ro, la seule force motrice qui permet au 

syst�me d’�voluer est la diminution de la surface totale des pr�cipit�s. Ce 

m�canisme se traduit par la croissance des plus gros pr�cipit�s aux d�pens des plus 

petits : c’est la coalescence. Elle se traduit par une diminution du nombre de 

pr�cipit�s.

En r�alit�, ces trois �tapes peuvent intervenir simultan�ment et doivent �tre 

trait�es ensemble pour mod�liser les cin�tiques de pr�cipitation. Pour cela, il existe 

plusieurs m�thodes qui permettent de simuler ces cin�tiques, � diff�rentes �chelles.
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Pour d�clencher une r�action de pr�cipitation, il faut passer par les trois �tapes 

suivantes:

 Premi�rement : un traitement d’homog�n�isation pour �liminer toute 

s�gr�gation dans l’alliage et arriver � un syst�me monophas� homog�ne. La 

temp�rature d’homog�n�isation est choisie au-dessus de celle de la limite de 

solubilit�, dans le domaine monophas� et au-dessous de celle de l’eutectique 

pour �viter les fusions partielles dues � une h�t�rog�n�it� de concentration .

 Deuxi�mement : une trempe rapide pour obtenir une seule phase hors 

�quilibre. Elle est dite solution solide sursatur�e, puisqu’elle contient plus de 

solut� que la solution solide d’�quilibre � cette temp�rature ; en plus une 

autre sursaturation en lacunes peut �tre provoqu�e.

 Troisi�mement : un vieillissement � une temp�rature choisie dans le domaine 

biphas�, ce qui provoque l’apparition d’une ou plusieurs phases.

Il existe deux approches qui permettent de d�crire la pr�cipitation d’une 

nouvelle phase � partir d’une solution solide sursatur�e : la d�composition 

spinodale, la th�orie classique de la germination et de la croissance.

I.3 Description de la précipitation par la théorie classique

I.3.1 Germination

I.3.1.1 Germination homogène

La germination se manifeste par l'apparition de germes due � la diffusion des 

atomes du solut� qui se regroupent  afin de former une nouvelle phase [1].

Pour qu'il y ait germination homog�ne, il faudrait qu'un �l�ment de petit volume 

de la phase m�re soit structurellement, chimiquement et �nerg�tiquement identique 

� n'importe quel autre �l�ment de cette phase.

Le processus de germination homog�ne implique la formation d'une interface. 

Celui-ci s'accompagne d'une variation d'enthalpie libre donn�e par l'expression :
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O� :

: La variation d'enthalpie libre volumique. 

: La variation d'enthalpie libre superficielle.

: La variation d'enthalpie de d�formation. 

Le terme est g�n�ralement n�gligeable en premi�re approximation vu sa 

faible contribution au premier stade de la germination. A ce stade le germe est de 

tr�s petite dimension. Les deux autres termes de variations d'enthalpie libre sont 

�troitement li�s aux dimensions du germe.

Si on suppose que les germes ont une forme sph�rique [2,3], de rayon r on a:

O� et sont respectivement les enthalpies libres volumiques sp�cifiques 

des phases β et α et δ l'enthalpie libre superficielle sp�cifique � l'interface  α/β.

Par substitution dans l'�quation (I.1) on a alors :

Elle englobe deux termes, l'un n�gatif et l'autre positif . Une valeur critique 

du rayon rc du germe est d�termin�e par la condition suivante :

Toute croissance du germe de rayon r inf�rieur au rayon critique rc (r < rc) 

entra�ne un accroissement de l'enthalpie libre de l'alliage, ce qui est impossible 

car .
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Dans le cas ou r > rc, on a  , toute croissance du germe de rayon 

sup�rieur � rc entra�ne une diminution de l'enthalpie libre de l'alliage; c'est-�-dire un 

accroissement de la stabilit� du germe, ceci est sch�matis� dans la figure (I.1) [4].

Figure I.1 Variation de l’enthalpie libre de formation d’un germe sph�rique ΔG 

en fonction du rayon r du germe [4]

La th�orie de la germination et de la croissance tient compte du fait qu'une 

barri�re d'�nergie doit �tre franchie afin que les embryons puissent se stabiliser. 

Cette barri�re d’�nergie r�sulte du compromis existant entre une �nergie de volume 

qui stimule la germination et l'�nergie de cr�ation de l'interface qui retarde celle-ci.

I.3.1.2 Germination hétérogène

Une transformation h�t�rog�ne au contraire, implique la pr�sence de deux 

r�gions distinctes dont l'une est transform�e et l'autre non. En effet, la germination 

s'op�re de pr�f�rence, et en premier lieu, sur les h�t�rog�n�it�s de la phase m�re qui 

abaissent  l'enthalpie libre de formation du germe en r�duisant l'�nergie superficielle 
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et/ou l'�nergie de d�formation. Les sites de germination peuvent �tre des 

dislocations, des surfaces d'impuret�s ou des joints de grains.

Dans le cas d'un joint de grain, l'enthalpie libre de formation d'un germe sur un 

joint de grain, , est reli�e � celle de la formation d'un germe sph�rique de m�me 

rayon dans la matrice, , par la relation :

O� θ est l'angle d'�quilibre de tension superficielle, repr�sent� 

sch�matiquement dans la figure (I.2) [4].

Les deux germes sont donc critiques pour une m�me valeur du rayon, mais 

l'enthalpie libre du germe critique est beaucoup plus faible dans le joint que dans la 

matrice. Cette diff�rence entre les enthalpies libres de formation des embryons fait 

que la germination h�t�rog�ne d�marre bien avant la germination homog�ne.

I.3.2 Croissance

Apr�s la formation d'un germe stable, la croissance de la nouvelle phase se fait 

par adjonction d'atomes ou de mol�cules au niveau de l'interface qui d�limite la 

phase m�re de la phase en formation. Il se produit un flux d'atomes ou de mol�cules 

de la phase m�re vers la phase en d�veloppement. La diff�rence entre le r�seau 

cristallin de la matrice et celui du pr�cipit� provoque un changement de volume qui 









r

Figure I.2 La forme d’un germe sur 
un joint de grain

Impuret�
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a pour conséquence une déformation élastique dans l'une ou l'autre des deux phases. 

En plus, elle fait apparaître une interface entre le précipité et la matrice, de telle 

sorte, que la différence entre les énergies de liaison atomique dans les deux milieux 

à cet endroit est appelée énergie d'interface. Ces deux termes énergétiques (énergie 

de déformation et énergie d'interface) jouent un rôle important sur les différents 

types d'interfaces existantes entre la phase mère et le précipité. D' après Hornbogen

et al.[5], il existe trois types de précipités représentés schématiquement dans la 

figure (I.3).

Figure I.3 Représentation schématique des  trois types de précipitation [5]

a. Précipités cohérents.
b. Précipités semi cohérents.
c. Précipités incohérents.

I.3.2.1 Précipités cohérents

Ces précipités forment une interface cohérente avec la phase mère c'est-à-dire 

que le plan d'atomes constituant l'interface, indépendamment de la nature chimique 

de ces précipités, est commun aux deux phases (figure I.3.a). Une condition 

nécessaire pour la cohérence est que deux cristaux possèdent des plans

cristallographiques dans lesquels la configuration et l'espacement des atomes soient



Chapitre I G�n�ralit�s sur les processus de pr�cipitation

9

identiques ou presque identiques. Puisque la pr�cipitation est contr�l�e par un 

processus de diffusion qui consiste essentiellement en un simple �change d'atomes, 

les premi�res s�gr�gations d’atomes de solut� sont d’une mani�re g�n�rale 

compl�tement coh�rente avec la matrice.

I.3.2.2 Précipités semi cohérents

Lorsque le germe atteint une dimension critique au-del� de laquelle l’�nergie de

d�formation devient plus importante que l'�nergie inter-faciale, un r�seau de 

dislocations s'introduit progressivement et fait ainsi perdre la continuit� du r�seau 

dans certains endroits de l'interface. Le pr�cipit� devient � ce stade semi coh�rent 

(figure I.3.b).

I.3.2.3 Précipités incohérents

Ces pr�cipit�s forment une interface avec la matrice � travers laquelle il n'existe 

aucune continuit� du r�seau cristallin. Au cours de la croissance du pr�cipit� les 

dislocations continuent leur introduction progressive jusqu'� la perte totale de la 

continuit� du r�seau au niveau de l'interface. Il se produit ainsi un changement 

brusque d'une structure � l'autre au niveau de cette interface (figure I.3.c).

I.3.3 Coalescence

Lorsqu'un syst�me contenant une phase dispers�e est maintenu � une 

temp�rature relativement �lev�e, le nombre de particules de la phase dispers�e 

d�cro�t tandis que la taille moyenne des particules augmente. Pendant ce processus 

de coalescence, les grandes particules continuent � se cro�tre aux d�pend des plus 

petites particules, car le syst�me tend � r�duire son �nergie libre globale en 

diminuant la surface totale des interfaces. La coalescence des pr�cipit�s prend place 

quand la concentration des atomes du solut� est plus importante aux voisinages des 

particules fines par rapport � celle du volume adh�rant aux grandes particules. Cette 

diff�rence de concentration fait que les atomes de solut� diffusent de la surface de 

s�paration des particules fines vers la surface de s�paration des grandes particules.
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Les atomes du composant de base diffusent de la grande particule � la 

particule fine. Cette diffusion entra�ne une sursaturation de la solution solide pr�s de 

la seconde phase. Ce qui entra�ne leur croissance [6].

I.4 Description de la précipitation par la décomposition spinodale

I.4.1 Décomposition spinodale 

La d�composition spinodale constitue le second mode important de 

d�composition d’une phase homog�ne. Contrairement au m�canisme de 

germination et de croissance les h�t�rog�n�it�s jouent un r�le beaucoup plus faible 

dans ce m�canisme de d�composition. Celle-ci est due aux fluctuations de grande 

longueur qui r�ussissent � moduler la composition d’une solution solide binaire 

rendant ainsi le syst�me instable. La phase se forme par un processus continu. Elle 

doit poss�der la m�me structure cristallographique que la phase m�re. Elle n’en 

diff�re que par sa composition.

A l’int�rieur de la spinodale non seulement G est n�gative pour n’importe 

quelle petite fluctuation mais on remarque aussi l’augmentation de la magnitude de 

G avec l’augmentation de C avec C est la concentration. L’augmentation de C

�tant due � la diffusion des atomes de solut� � partir des r�gions de faible 

concentration vers les r�gions de forte concentration.

La figure (I.4) montre l’augmentation de l’amplitude de la fluctuation 

sinuso�dale de la composition qui r�sulte de la diffusion dans le sens contraire du 

gradient de concentration. Ceci est admissible dans les solutions o� ''G <0. Dans une 

solution stable ''G est toujours positive et le flux de diffusion se produit dans le sens 

du gradient de concentration puisque celui-ci diminue l’�nergie libre du syst�me. 

L’amplitude de fluctuation de composition augmente avec le temps et apr�s un 

certain temps la matrice sera devis�e en deux r�gions avec des compositions 

d’�quilibre indiqu�es dans le diagramme d’�quilibre. Cette distribution est 

repr�sent�e par la courbe t3.



Chapitre I G�n�ralit�s sur les processus de pr�cipitation

11

Figure I.4 Augmentation de l’amplitude de fluctuation avec le temps dans le cas o� G˝<0.

On parle souvent de coefficient de diffusion n�gatif dans le cas de ''G <0, ce 

qui est tout � fait conforme � l’�quation :

O� M est la mobilit� et  est le potentiel chimique du composant indiqu� :

D’o� la relation thermodynamique . Cette derni�re 

relation a �t� employ�e.

La vitesse du d�veloppement de ces fluctuations est d�termin�e par la vitesse 

de diffusion des atomes de solut�, ce qui nous donne : 

O� λ est la longueur d’onde.
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Comme D < 0, ''G < 0, l’�quation indique le temps t qui varie comme 2 de 

sorte que les fluctuations de longueur d’onde plus faible se d�veloppent beaucoup 

plus rapidement que les fluctuations de longueur d’onde plus grande.

Ce mod�le de d�composition spinodale expliquerait la formation rapide des 

petits clusters coh�rents. Cependant, il omet deux facteurs importants qui affectent 

les limites de compositions et de temp�rature � partir desquelles la solution 

homog�ne est stable. Dans la solution solide sursatur�e, l’�nergie des paires de 

m�me esp�ce est inf�rieure � celle des paires diff�rentes ; ainsi les r�gions contenant 

un gradient de concentration ont une �nergie plus �lev�e que les r�gions homog�nes 

puisque le nombre des proches voisins d’esp�ces diff�rentes augmente avec le 

gradient de concentration. Cette �nergie correspond � l’�nergie de surface entre les 

clusters et la matrice. La concentration de ces interfaces par unit� de volume est 

proportionnelle � 1 et le gradient est proportionnel � 

C . Cependant C peut 

�tre positive ou n�gative alors que l’�nergie des proches voisins diff�rents est 

toujours positive et l’�nergie interfacialle est �gale �
2







 


 C , avec α est une 

constante positive proportionnelle � la diff�rence entre l’�nergie des paires les plus 

proches voisins de m�me esp�ce et celle des diff�rentes esp�ces . La variation 

d’�nergie libre pour la formation des petites fluctuations devient :

Ce qui indique que m�me si "G <0 � une temp�rature donn�e, les fluctuations 

peuvent diminuer l’�nergie libre du syst�me sauf si  



"

2 G
 [7].

L’approche de la spinodale d�velopp�e par Hillert [8] montre que cette 

longueur critique tend vers l’infini et les tensions superficielles emp�chent que la 

d�composition ne s’effectue � une tr�s petite �chelle. Les fluctuations vont donc 

cro�tre suivant une longueur d’onde privil�gi�e.  
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I.4.2 La germination des pr�cipit�s coh�rents � l’ext�rieur de la spinodale 

La nouveaut� de la d�composition spinodale est que l’�nergie diminue pour 

n’importe quelle fluctuation. Consid�rons maintenant la pr�cipitation dans les 

compositions en dehors de la spinodale, puisque dans ce domaine est positive 

pour des petites fluctuations. Une barri�re d’�nergie finie existe et la plupart des 

petites fluctuations s’amortissent avec le temps. N�anmoins, la germination peut se 

produire avec une vitesse finie. La figure (I.5) indique la barri�re d’�nergie qui doit 

�tre surmont�e pour la formation d’une fluctuation supercritique de composition 

dans un alliage initialement homog�ne de composition .

Figure I.5 La barri�re d’�nergie qui doit �tre surmont�e pour former un germe 

supercritique dans un alliage de composition C1.

Il faut noter que la discussion concernant la germination et la d�composition 

spinodale s’applique seulement � des syst�mes dans lesquelles la pr�cipitation est 

totalement coh�rente. Ceci n’est pas toujours le cas. Des pr�cipit�s aux diff�rentes 

structures cristallines et/ou une appr�ciable diff�rente densit� de la matrice peuvent 

probablement germer sur les h�t�rog�n�it�s telles que les joints de grains ou les 

dislocations [7].
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I.5 L'évolution des vitesses de transformation en fonction de 

la température
Les cin�tiques globales, c'est � dire l'�volution temporelle du volume de 

phase transform�e (aspect caract�ris� par un taux de transformation) peuvent �tre 

obtenues par des m�thodes exp�rimentales diff�rentes (calorim�trie, 

dilatom�trie,…..).

Chaque m�canisme de transformation est caract�ris� par une courbe. Les 

courbes trouvent leur explication dans le fait que les vitesses de germination et de 

croissance varient en fonction de la temp�rature en passant par un maximum 

figure(I.6).

Figure I.6 Evolution des vitesses de germination et de croissance en fonction

de la temp�rature.

A haute temp�rature, la vitesse de germination est faible par rapport � la 

vitesse de croissance. Un nombre r�duit de germe appara�t et ces derniers croissent 

� une vitesse importante. Cela conduit g�n�ralement � une structure finale � gros 

grains. Au contraire, � basse temp�rature, la vitesse de croissance est relativement 

faible par rapport � la vitesse de germination et la structure finale sera donc form�e 

cette fois-ci d'un nombre important de cristaux de petites tailles. Pour des 

temp�ratures interm�diaires, l'existence d'un compromis conduit � une vitesse 
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globale de transformation maximale. Ainsi, d'une mani�re g�n�rale, cette forme de 

comp�tition entre germination et croissance se trouve � l'origine des courbes en C. 

Dans la partie sup�rieure de ces courbes en C, la r�action est contr�l�e par la 

faible vitesse de germination tandis que dans la partie inf�rieure, elle sera li�e � la 

faible vitesse de croissance.

I.6 Les types de précipitation

On distingue en g�n�ral deux grands types de pr�cipitation.

I.6.1 La précipitation continue 

Au cours de laquelle la solution solide sursatur�e commence � s’appauvrir 

d’une mani�re continue al�atoire et th�oriquement homog�ne dans toute la matrice. 

On observe alors un seul param�tre du r�seau dont l’�volution sera continue 

figure(I.7.a).

Parfois, la pr�cipitation continue appara�t principalement dans les joints de 

grains et les plans de glissement. Elle est alors appel�e pr�cipitation localis�e ou 

h�t�rog�ne.  

I.6.2 La précipitation discontinue 

Auparavant, la pr�cipitation discontinue �tait connue sous l’appellation � le 

ph�nom�ne �nigme �, car elle �tait une r�action inconnue. La pr�cipitation est dite 

discontinue lorsqu’au cours de la transformation il y a l’apparition de deux r�gions :

- une o� la transformation est compl�te,

- et l’autre o� la solution solide est encore sursatur�e.

La transformation s’amorce en g�n�ral sur les joints de grains en d�veloppant 

des cellules (d’o� l’appellation pr�cipitation cellulaire). Lors de cette pr�cipitation,

le param�tre de la maille varie d’une mani�re discontinue avec deux valeurs 

distinctes figure (I.7.b).
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I.7 L’influence de la pr�cipitation sur les propri�t�s m�caniques

Une fois que l'on conna�t l'�volution de la pr�cipitation au cours du revenu 

d'un alliage, il est n�cessaire de relier l'�tat de cette pr�cipitation aux propri�t�s qui 

nous int�ressent, c'est-�-dire et principalement, les propri�t�s m�caniques. 

Le retour � l’�tat d’�quilibre normal des solutions solides sursatur�es, se fait 

par pr�cipitation fine des constituants sursatur�s, ce qui augmente leur r�sistance � 

la d�formation.

La vitesse de pr�cipitation est naturellement tr�s faible, mais elle augmente 

avec la temp�rature. Elle varie selon la composition chimique. On distingue les 

alliages qui durcissent � froid et ceux qui durcissent � chaud. Le durcissement 

structural par revenu est d�fini comme �tant l’augmentation de la duret� apr�s 

trempe avec le prolongement du temps de vieillissement. Ce ph�nom�ne ne peut 

�tre observ� que si la solubilit� des atomes de solut� dans le solvant augmente avec 

la temp�rature. Ce caract�re est attach� surtout aux alliages d’aluminium o� l’int�r�t 

pratique r�side dans le fait d’avoir un mat�riau l�ger et dot� d’importantes

propri�t�s m�caniques, surtout la duret�. L’�volution des propri�t�s m�caniques des 

alliages d’aluminium est pratiquement toujours conditionn�e par les m�mes �tapes 

dans le durcissement de la structure. Ces trois �tats successifs sont l’�tat sous-vieilli, 
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bien vieilli et sur-vieilli. Cette s�quence provoque une augmentation puis une 

diminution des caract�ristiques de r�sistance m�canique. Les propri�t�s de ductilit� 

varient en sens inverse, figure (I.8).

Figure I.9 Evolution sch�matique de la duret� et de la r�sistance m�canique d’un alliage 

� durcissement structural pendant le vieillissement [9].
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II.1 Introduction

L'aluminium est un matériau qui a connu beaucoup de changements ces dernières 

années. En effet, l'essor et le développement de la recherche a fait apparaître de nouveaux 

alliages d'aluminium adaptés à de très nombreuses applications spéciales. C'est la raison 

pour laquelle ce métal léger trouve son application dans des domaines où il semblait 

encore inadapté, il y a quelques années.

L'aluminium et ses alliages sont présents sous les formes les plus variées, 

pratiquement sur tous les marchés ou domaines d'application.

L'aluminium non allié (pur) possède des propriétés mécaniques très réduites, et 

insuffisantes pour son utilisation dans bon nombre d'applications structurales.

Depuis longtemps, les métallurgistes ont montré qu'en ajoutant certains éléments à 

l'aluminium, ses propriétés changent et que certaines additions ont l'intérêt d'augmenter

par différents processus leurs propriétés mécaniques, électriques et thermodynamiques.

On peut considérer qu'aujourd'hui, les chercheurs disposent d'éléments suffisants 

pour obtenir une microstructure optimale répondant à des exigences précises. Cela

dépend essentiellement de l'addition dans la matrice d'aluminium.

II.2 Propriétés physiques et chimiques de l'Aluminium

Les alliages d'aluminium ont pris, au cours des 60 dernières années, une place 

importante dans beaucoup de domaines et occupent la deuxième place parmi les métaux 

utilisés, après les matériaux en acier et en Ti. C'est dans le domaine de transport que se 

situe leur principale application, suivis de ceux du bâtiment et de la construction de 

machines. Depuis de nombreuses années également, l'aluminium est un matériau 

attrayant pour l'industrie de l'emballage. 

L'essor économique et technique de l'aluminium est dû à une combinaison 

intéressante de propriétés, dont:

 La faible densité.
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 La conductibilité thermique et électrique élevées.

 La grande ductilité même à basses températures.

 La stabilité chimique.

 La conformité avec les prescriptions d'hygiène.

Souvent aussi, on choisit l'aluminium en raison d'autres propriétés, comme 

l'absence d'étincelles, la neutralité magnétique ou l'incombustibilité. On distingue entre 

l'aluminium de grande pureté, l'aluminium pur et les alliages d'aluminium à base de 

manganèse, de silicium, de cuivre ou de zinc, dont la principale fonction est d'augmenter 

la résistance mécanique.

L'augmentation de la résistance mécanique ne s'obtient pas seulement par 

solidification de cristaux mixtes, mais également par écrouissage ou par durcissement

structurale. 

On note la densité nettement plus faible, le point de fusion très bas, mais 

également la chaleur de fusion élevée et le point de fusion très élevée de l'oxyde 

d'aluminium. L'aluminium ne présente pas de couleur incandescente au point de fusion.

Ces caractéristiques conjuguées avec un coefficient de dilatation élevé et une

bonne conductibilité thermique font que le soudage de matériaux en aluminium est plus 

compliqué que celui du fer (tableau II.1).

A température ambiante, les cristaux d'aluminium sont à mailles cubiques à faces 

centrées et ne sont pas sujet à transformation, si bien que l'aluminium ne peut pas 

développer de structure de trempe comme la martensite. Une fragilisation à froid ne se 

produit pas sur l'aluminium.
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Propri�t�s Unit� Aluminium Fer

Masse atomique. g/mol 29.98 55.84

Masse volumique. g/cm3 2.70 7.87

Module d'�lasticit�. N/mm2 71.103 210.103

Coefficient de dilatation. 1/�K 24.10-6 12.10-6

Chaleur de fusion. KJ/kg 396 270

Limite �lastique. N/mm2 Env.10 Env.100

R�sistance � la traction. N/mm2 Env.50 Env.200

Oxydes. Al2O3 FeO, Fe2O3, Fe3O4

Point de fusion des oxydes. �C 2046 1400, 1455, 1600.

Point de fusion de m�tal. �C 658 1536

Tableau II.1: Comparaison entre les propri�t�s Aluminium – Fer.

II.3 Les éléments d'addition dans les alliages d'aluminium

Les �l�ments d’addition et, en particulier, les �l�ments de transitions, jouent un 

r�le tr�s important dans la m�tallurgie de l’aluminium [10].

La teneur des �l�ments d’addition est limit�e par le facteur de solubilit�. Les 

�l�ments d’addition les plus r�pandus dans les alliages d’aluminium sont le cuivre, le 

magn�sium, le mangan�se, le zinc, le fer et le silicium. Ces derniers ont plus ou moins 

une influence sur les caract�ristiques de l’AlMgSi. Ils peuvent en m�me temps am�lior�e

ou d�t�rior�e les propri�t�s physiques, chimiques et technologiques de l’aluminium pur 

[11]. Un certain nombre d’�l�ments d’addition sont rajout�s dans certains alliages pour 

donner une propri�t� particuli�re [12].

Les alliages � base d’aluminium contiennent habituellement une certaine quantit� 

de cuivre, de mangan�se. Ces �l�ments peuvent �tre aussi ajout�s d�lib�r�ment pour 

fournir les propri�t�s mat�rielles sp�ciales. La pr�sence de magn�sium am�liore la 

trempabilit�  du mat�riel. Le mangan�se est habituellement ajout� pour r�duire les effets 

n�fastes des impuret�s comme le fer. Les �l�ments d’alliages peuvent entrer partiellement 

dans la solution solide α et former en partie les particules interm�talliques. La 
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composition des compos�s interm�talliques d�pend du proc�d� de solidification lors de 

l’�laboration de l’alliage. 

Parmi tous les �l�ments pr�sents,  le fer est probablement le plus important parce 

qu’il a une affinit� avec plusieurs �l�ments d’addition tel que Mn, Cr et Si. Il peut former 

ainsi une large gamme de compos�s interm�talliques lors du proc�d� de fabrication tels

que α-Al15(Mn,Fe)3Si2 et β-Al5FeSi. Ces compos�s interm�talliques sont nuisibles aux 

propri�t�s m�caniques des alliages lorsque leur taille exc�de 3 �m [10]. En revanche, ils 

pr�sentent l’avantage de la r�sistance au fluage � hautes temp�ratures.

Les �l�ments Mn et Cr se caract�risent par une faible solubilit� dans les alliages 

d’aluminium. L’introduction de Mn et Cr modifie de fa�on g�n�rale la forme,

�ventuellement la taille des grains [13], am�liore la ductilit� et la t�nacit�. Mn et Cr sont 

souvent utilis�s  dans les alliages d’aluminium pour �viter la recristallisation au cours de 

la mise en solution.

L’addition de Mn dans les alliages d’aluminium facilite la pr�cipitation dans les 

joints de grains. L’introduction de Mn r�duit la proportion de Si en solution dans les 

alliages Al-Mg-Si par la formation des pr�cipit�s de type AlMnSi et r�duit ainsi la 

pr�cipitation de Si et de Mg2Si dans les joints de grains [14].

II.4 Désignation des différents alliages d'Aluminium

La d�signation des alliages d'aluminium s'effectue suivant un syst�me de 4 

chiffres [15]. Le premier chiffre de la s�rie indique le principal �l�ment alliant en 

pr�sence et les chiffres subs�quents indiquent la composition (voir tableau (II.2)).

Nous d�signerons les alliages d'aluminium corroy�s suivant les normes de 

l’association d'aluminium. Ces normes affectent � chaque type d'alliage un nombre de 

quatre chiffres qui permet de les classer en s�ries.
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Série Désignation Elément d'alliage principal
Phase principale présente 

dans l'alliage

1000 1XXX 99% d'Al  au minimum -

2000 2XXX Cuivre (Cu). Al2Cu, Al2Cu/Mg

3000 3XXX Manganèse (Mn). Al6Mn

4000 4XXX Silicium (Si). -

5000 5XXX Magnésium (Mg). Al3Mg2

6000 6XXX Magnésium (Mg) et Silicium (Si). Mg2Si

7000 7XXX Zinc (Zn). MgZn2

8000 8XXX Autres éléments. -

9000 - Non utilisé. -

Tableau II.2: Désignation des séries principales des alliages d'Aluminium [16].
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II.5 Classification par type de transformation

Parmi ces huit classes, une autre distinction peut �tre faite entre les alliages non 

trempant et les alliages trempant [17].

Les alliages non trempant correspondant aux s�ries 1000, 3000 et 5000 sont des 

alliages sans durcissement structural. Les alliages trempant � durcissement structural 

correspondent aux s�ries 2000, 4000, 6000 et 7000.

Selon la classe d’alliages envisag�e, diff�rentes m�thodes d’am�lioration des 

propri�t�s m�caniques peuvent �tre adopt�es.

En effet, en ce qui concerne les alliages non trempant, trois m�thodes 

d’am�lioration des propri�t�s m�caniques existent. Le durcissement par pr�cipit�s et 

dispersoides ou le durcissement par �crouissage.

Alliages trempant

Ou

� durcissement structural

Ou

� traitement thermique

Alliages non trempant

Ou

� durcissement par �crouissage

Ou

� sans traitement thermique

S�rie

2000

4000

6000

7000

1000

3000

5000

Tableau II.3 Classement des alliages d'aluminium corroy�s [17].

Pour les alliages trempant, la principale m�thode de durcissement correspond � un 

traitement thermique, appel� traitement � durcissement structural. Le processus de 

durcissement structural permet d’am�liorer nettement les propri�t�s m�caniques des 

alliages d’aluminium en conduisant � la formation de pr�cipit�s durcissants.

Cette modification de la microstructure du mat�riau s’accompagne souvent d’une 

chute de la r�sistance � la corrosion ce qui am�ne dans la plupart du temps � travailler, en
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terme de compromis entre bonnes propri�t�s m�caniques et r�sistance � la corrosion 

int�ressante.  

II.6 Traitements thermiques des alliages d'aluminium

Les traitements thermiques n’ont pas comme seul but d’agir sur le niveau de 

r�sistance m�canique, ils sont susceptibles d’influencer un grand nombre d’autres 

propri�t�s parfois tr�s importantes pour les utilisateurs.

Dans la m�tallurgie des alliages d’aluminium, la tendance est de mettre au point 

ou de d�finir des traitements thermiques vraiment sp�cifiques en vue d’am�liorer une 

propri�t� donn�e d’un alliage d�termin�.

II.6.1 Durcissement structural 

La r�sistance et la duret� de certains alliages d’aluminium peuvent �tre am�lior�es 

par une s�rie de traitements thermiques. Cette s�rie de traitements constitue un processus 

nomm� �durcissement structural�.

La s�rie provoque de tr�s fines particules appel�es �pr�cipit�s�, d’une deuxi�me 

phase r�partie uniform�ment dans la matrice initiale.

Le durcissement structural se r�alise � l’aide de trois traitements thermiques :

- La mise en solution.

- La trempe.

- Le revenu (vieillissement).

II.6.1.1 La mise en solution

La mise en solution consiste � chauffer l’alliage jusqu’� une temp�rature T0 situ�e 

dans le domaine de la phase α, et maintenir cette temp�rature jusqu’� ce que la phase β 

soit enti�rement dissoute, on obtient ainsi un alliage constitu� uniquement de la phase α 

et de composition C0 (figure II.2).
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Figure II.2 Diagramme d’�quilibre hypo- euth�tique d’un alliage � 

durcissement structural de composition C0 [18].

Cette �tape permet de dissoudre toutes les phases ayant pu pr�cipiter 

ant�rieurement dans l’alliage, ce qui contribue aussi � diminuer la duret�.

II.6.1.2 La trempe

La trempe est, d’une fa�on g�n�rale, la plus importante �tape dans la s�quence des 

op�rations de traitement thermique. L’objectif de la trempe est de pr�server la solution 

solide form�e � la temp�rature de traitement thermique de la solution, par refroidissement 

rapide � des basses temp�ratures, g�n�ralement � la proximit� de la temp�rature 

ambiante. Cette �nonciation ne s’applique pas seulement � maintenir les atomes de solut� 

dans la solution, mais �galement pour maintenir un certain nombre de sites vacants dans 

le r�seau. Les atomes de solut� pr�cipit�s sur les joints de grains, les dispersoides, ou 

d’autres particules, ainsi que les sites vacants qui migrent (avec une rapidit� maximale) 

aux r�gions d�sordonn�es, sont irr�cup�rables et perdus et ne contribuent pas � la 

consolidation.

Dans la plupart des cas, pour �viter ces types de pr�cipitation qui sont 

pr�judiciables aux propri�t�s m�caniques ou � la r�sistance � la corrosion, la solution 

solide form�e durant le traitement thermique de la solution doit �tre tremp�e assez 

rapidement (et sans interruption) pour produire une solution sursatur�e � temp�rature 

ambiante avec les conditions optimales pour les pr�cipitations de durcissement.
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Ainsi, pour �viter la pr�cipitation pr�judiciable au cours du refroidissement, deux 

conditions doivent �tre satisfaites :

 Tout d’abord, le temps requis pour le transfert de la charge � partir du four au 

milieu de trempe doit �tre assez court pour exclure le pr�-refroidissement lent dans 

l’intervalle de temp�rature o� la pr�cipitation tr�s rapide a lieu. Des erreurs 

importantes peuvent r�sulter de l’hypoth�se que la pr�cipitation est n�gligeable en 

dehors de ce qu’on appelle �intervalle critique�.

 La deuxi�me condition est que le volume, la capacit� d’absorption de la chaleur, et 

le taux d’�coulement du milieu de la trempe doivent �tre tel qu’aucune 

pr�cipitation ne se produise au cours du refroidissement.

 Influence du temps de transition entre mise en solution et trempe 

Lorsqu’on trempe des produits de faible �paisseur, il y a lieu de tenir compte du 

temps de transition qui s’�coule entre la sortie du four de mise en solution et l’immersion 

dans le fluide de trempe. Pendant ce temps de transition, les produits refroidissent 

g�n�ralement � faible vitesse. Si le temps de transition est assez long pour que la 

temp�rature des produits p�n�tre dans l’intervalle critique, une partie au moins de cet 

intervalle est parcouru � faible vitesse. Les effets du temps de transition sont similaires � 

ceux d�j� indiqu�s concernant la diminution de la vitesse de refroidissement.

Certaines sp�cifications stipulent que le temps de transition doit �tre inf�rieur � 

une dur�e variant de 5 � 15 s dans le cas de t�les dont l’�paisseur varie de 0,4 � 2,3 mm

 l’effet de la vitesse de trempe sur les propri�t�s m�caniques

Les effets relatifs des m�thodes de trempe peuvent �tre compar�s en termes de 

vitesse moyenne de trempe.

Les vitesses moyennes de trempe sont utiles pour comparer les r�sultats 

exp�rimentaux des diff�rentes m�thodes de trempe. Cependant, les vitesses moyennes de 

trempe comparent seulement les r�sultats dans un intervalle de temp�rature �critique�.

Cette m�thode n’est pas enti�rement pr�cise, car une importante pr�cipitation 
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significative peut �galement se produire en dehors de l’intervalle de la temp�rature 

critique. D’ailleurs, pour les alliages � haute r�sistance, la duret� et la r�sistance � la 

corrosion peuvent �tre alt�r�es sans perte significative de r�sistance � la traction.

La vitesse de trempe, suivant la mise en solution, d�termine le point auquel les 

solut�s diffusent aux joints de grains, le degr� de pr�cipitation au joint de grains. Il est 

donc un param�tre critique dans le choix du traitement.

II.6.1.3 Vieillissement thermique

Le terme vieillissement d�signe l'�volution (g�n�ralement d�favorable) des 

propri�t�s d'un mat�riau au cours du temps par interaction en volume avec un facteur 

physique environnant.

L'�volution des propri�t�s m�caniques d'un m�tal �croui soumis � une temp�rature 

sup�rieure ou �gale � environ 0.5 Tfusion par restauration ou recristallisation constitue un 

exemple typique de vieillissement thermique [19].

 Vieillissement naturel

Les alliages trait�s thermiquement voient leurs propri�t�s chang�es une fois 

revenus � la temp�rature ambiante apr�s leur traitement thermique. Ceci est appel� 

vieillissement naturel. Le taux de vieillissement change selon le type d'alliage. Certains 

alliages de la s�rie 6000 en durcissant, peuvent atteindre une duret� maximale apr�s un 

mois � la temp�rature ambiante.

 Vieillissement artificiel

Il consiste en un chauffage � une temp�rature au-dessus de la temp�rature 

ambiante, et en a maintien selon les objectifs d�sir�s et la nature du mat�riau trait�. La

pr�cipitation s'acc�l�re et la duret� augmente encore par comparaison au vieillissement 

naturel. Ceci est appel� vieillissement artificiel et il est effectu� � des temp�ratures allant 

de 100�C jusqu'�  240�C dans le cas de la s�rie 6000. Pendant le vieillissement artificiel � 

une temp�rature donn�e, la duret� augmente  jusqu'� atteindre une valeur maximale apr�s 

un temps de maintien donn�.
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II.6.2 Durcissement par écrouissage

L’�crouissage d�pend du mat�riau, de la quantit� de d�formation appliqu�e et des 

conditions de d�formation (temp�rature, vitesse et mode de d�formation).

En particulier, on distingue la d�formation � froid (temp�rature de d�formation 

inf�rieure � environ 1/3 de la temp�rature absolue de fusion Tf) et la d�formation � chaud 

(Td�f>Tf/3). Sch�matiquement, on peut dire que l’augmentation de la temp�rature facilite 

la d�formation. Les relations entre la d�formation appliqu�e et la contrainte s’appellent 

les lois de l’�crouissage, de l’�coulement ou du comportement.

Elles d�pendent �troitement des m�canismes fondamentaux de la d�formation 

plastique en relation avec les �volutions de la microstructure � l’int�rieur des grains.

Les proc�d�s de mise en forme sont tr�s largement directionnels : les propri�t�s 

�voluent diff�remment suivant la direction de sollicitation (par exemple en filage : la 

direction de filage). Ainsi, la microstructure acquiert une orientation pr�f�rentielle, 

appel�e texture, de plus importante � mesure que la d�formation augmente.

L’�crouissage cr�e de nombreux d�fauts cristallins, sources d’une �nergie interne 

stock�e hors d’�quilibre, et qui peuvent �ventuellement �tre annihil�s par des traitements 

thermiques � temp�rature �lev�e afin de restaurer les propri�t�s initiales.

On d�signe habituellement deux stades dans ce processus :

 La restauration proprement dite qui permet un adoucissement du mat�riau par le 

r�arrangement et l’annihilation, en g�n�ral partielle, des d�fauts cristallins ;

 La recristallisation au cours de laquelle les d�fauts sont �limin�s par migration des 

joints de grains sur des distances relativement importantes. La recristallisation 

donne lieu � une �volution rapide et profonde de la structure granulaire et contr�le 

en grande partie la taille des grains du mat�riau. En g�n�ral, elle d�pend des 

m�mes param�tres que l’�crouissage qui la pr�c�de car elle est gouvern�e par les 

m�mes microstructures de d�formations.
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Dans le cas des alliages d’aluminium, la restauration dynamique peut commencer 

� la temp�rature ambiante mais la recristallisation dynamique et peu fr�quente, m�me � 

des temp�ratures proches de la temp�rature de fusion.  

II.6.3 Durcissement par addition

Les atomes �trangers, ou �l�ments d’addition peuvent �tre en solution solide de 

substitution et prennent la place d’un atome d’aluminium dans le r�seau. Comme cet 

atome �tranger est plus petit ou plus gros que l’atome d’aluminium, il perturbe le r�seau 

qui devient ainsi plus difficile � d�former.

Si l’�l�ment �tranger n’est pas en solution solide, il forme aussi des perturbations 

dans le r�seau comme les pr�cipites qui ont le m�me effet de difficult� de d�formation. 

Cette derni�re est plus importante en cas de pr�cipites incoh�rents. La r�sistance 

m�canique du m�tal sera d’autant plus grande que le nombre et l’importance de ces 

perturbations seront plus grands. Cependant il faut noter que la teneur en �l�ment 

d’addition est le plus souvent limit�e par d’autres consid�rations que la r�sistance 

m�canique : difficult�s de transformations (alliage � plus de 5% de magn�sium), 

mauvaise r�sistance � la corrosion (alliage � haut teneur en Zinc – Cuivre).

II.7 Alliages de série 6000

Les alliages d’aluminium les plus distingu�s sont ceux qui forment � l’�tat 

d’�quilibre une solution solide faiblement alli�e ou des phases interm�talliques, d’o� leur 

d�nomination alliages � solution solide. 

Les alliages Al-Mg-Si(Cu) sont largement  utilis�s comme des alliages structuraux  

de moyenne r�sistance qui allient les avantages suivants : une bonne formabilit�, une 

bonne soudabilit� et une r�sistance remarquable � la corrosion  (passivation � la corrosion 

sous tension) [20]. Les �l�ments d'alliage de cette s�rie sont le magn�sium (Mg) et le 

silicium (Si) [21]. Cette famille d'alliage � une grande importance industrielle. Elle est 

tr�s utilis�e pour les profil�s. Ils ont une bonne aptitude � la d�formation (filage, 

matri�age principalement) et � la mise en forme � froid � l'�tat recuit. Leurs 

caract�ristiques m�caniques sont moyennes et sont inf�rieures � celles des alliages 2000 
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et 7000. Ces caract�ristiques peuvent �tre am�lior�es par l'addition de silicium qui 

formera avec Mg, le pr�cipit� m�tastable durcissant Mg2Si. Ils  pr�sentent une bonne  

r�sistance � la corrosion notamment atmosph�rique. Ils se soudent tr�s bien (soudure � 

l'arc ou brasage).  On peut les classer en deux groupes [22]: 

- Un groupe dont les compositions sont plus riches  en magn�sium et silicium tel 

que les alliages 6061 et 6082, qui sont utilis�s pour des applications de structure 

(charpente, pyl�ne…). 

- Une deuxi�me cat�gorie renferme une faible teneur en silicium qui par cons�quent 

aura des caract�ristiques m�caniques plus faibles tel que le cas du 6060 qui permet

de grandes vitesses de filage mais qui a des caract�ristiques m�caniques plus 

faibles. 

Il faut �galement noter l'existence du 6101 anciennement appel� Amelec. Cet alliage a 

�t� �norm�ment utilis� pour ces aptitudes de conducteur �lectrique. 
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III.1 Introduction

Nous avons report� dans ce chapitre, quelques-uns des aspects g�n�raux des 

alliages d’aluminium et leurs propri�t�s m�tallurgiques.

Les diff�rentes phases en pr�sence ont �t� bri�vement recens�es ainsi que les 

diff�rents types d'alliages class�s selon la nature  des microstructures qu'ils peuvent 

engendrer.

Ce chapitre est consacr� � la pr�sentation des connaissances disponibles sur les 

trois syst�mes �tudi�s. Dans un premier temps, nous allons bri�vement pr�senter la forme 

de la transformation de phase dans les alliages � base d’aluminium ; ensuite, nous nous 

int�resserons � la pr�cipitation dans les alliages des syst�mes AlMgSi(Cu).

III.2 Les différentes phases

III.2.1 Les Phases intermétalliques

Durant la solidification, il y a formation des compos�s interm�talliques. Les 

particules ont une influence non n�gligeable sur la recristallisation et donc sur la taille 

des grains. Elles contiennent souvent les �l�ments Al, Fe, Mn. Les interm�talliques 

peuvent aussi jouer le r�le des sites pour la pr�cipitation h�t�rog�ne et donc induire la 

formation d'une zone appauvrie en solut� autour d'eux, appel�e PFZ (precipitate free 

zone). 

III.2.2 Les dispersoïdes

Les alliages peuvent contenir une fine distribution de disperso�des. Ces particules 

sont incoh�rentes avec la matrice et contiennent les �l�ments Mn, Fe, Cr, et Zr. Elles se 

forment durant la d�formation � chaud et mesurent entre 10 et 100 nm. Elles retardent la 

recristallisation et la croissance des grains en ancrant les joints de grains et peuvent aussi 

jouer le r�le des sites de pr�cipitation h�t�rog�ne. 
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III.2.3 Les précipités durcissant

Les pr�cipit�s durcissant am�liorent les propri�t�s m�caniques de l'alliage. Ils se 

forment � partir des �l�ments d'alliages (ici Cu, Si et Mg) et � assez basse temp�rature. Ils 

peuvent �tre remis en solution par un traitement thermique.

III.3 La séquence de la précipitation dans les alliages d'aluminium

Dans de nombreux syst�mes de pr�cipitations et dans pratiquement tous les 

alliages � durcissement par vieillissement, la matrice sursatur�e se transforme en 

plusieurs �tapes, produisant un ou plusieurs pr�cipit�s de transition m�tastable avant 

l’apparition de la phase d’�quilibre. L’approche � l’�quilibre est contr�l�e par l’activation 

(nucl�ation) des barri�res s�parant l’�tat initial des �tats de plus basse �nergie libre.

Les pr�cipit�s de transition sont cristallographiquement semblables � la matrice, 

permettant la formation d’une interface coh�rente � faible �nergie au cours du processus 

de nucl�ation.

Souvent, la s�quence de pr�cipitation commence par la nucl�ation de petites 

phases enti�rement coh�rentes connues sous le nom de zones Guinier et Preston 

(d�couvertes ind�pendamment par Guinier et Preston par l’�tude de diffraction des 

rayons X). Les zones de Guinier- Preston (GP) sont des grappes riches en solut� r�sultant 

de la s�paration de phases ou de pr�cipitations dans l’espace � miscibilit� m�tastable de 

l’alliage. Elles peuvent se former par la nucl�ation homog�ne et se d�velopper par des 

petites surfusions ou par d�composition spinodale � grandes surfusions ou sursaturations. 

Les zones GP sont les premi�res nucl��es en raison de leur petite taille et de leur 

coh�rence avec la matrice. Le terme d’�nergie interfaciale est extr�mement faible, offrant 

une faible barri�re � la nucl�ation bien que la force motrice pour la nucl�ation ne puisse 

pas �tre aussi �lev�e que celle de la formation de la phase finale. Les zones GP prennent 

g�n�ralement la forme de petites particules sph�riques ou des particules sous forme de 

disque. Leur �paisseur est de l’ordre de deux couches atomiques et leur diam�tre est de 

plusieurs nanom�tres. Elles sont align�es perpendiculairement � la direction �lastique 

dans la structure de la matrice du mat�riau cristallin.
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Les phases qui nucl�ent et croissent � partir des zones GP sont nomm�es �phases 

de transitions�. Elles ont une structure cristalline interm�diaire entre la matrice et la 

phase d’�quilibre. 

III.4 La précipitation dans alliages AlMgSi

Concernant la s�quence de pr�cipitation, une tentative est faite ici pour

syst�matiser les r�sultats, pr�tant l'attention seulement � ces phases m�tastables qui se 

produisent pr�s des pics dans des conditions moyennes et maximales. Il est important de 

d�finir les phases QP, QC, L et Q :

Les deux phases QP a une structure de param�tres hexagonal a = 0,395 nm, 

c = 0,405 nm [23] et la phase QC a aussi une structure de param�tres hexagonal 

a=0,67nm, c = 0,405 nm [23]. Elles ont �t� �galement rapport�s au pr�cipit� comme des 

phases pr�curseurs de la phase d’�quilibre Q dans les alliages Al-Mg-Si contenant une 

teneur important de cuivre. Les deux phases QP et L (de forme lamellaire) sont 

rapport�es dans le cas du pic vieilli, alors que la phase Q' est habituellement observ�e � la 

fin du vieillissement dans ce type d’alliage.

 La phase L se produit �galement dans l'alliage Al-Mg-Si (Al-0.65%Si, 0.87%Mg) 

contenant une importante teneur de Cu. La pr�sence de Cu augmente la proportion 

relative de β″ [24]. La pr�cipitation dans les alliages ternaires avec exc�s de Si 

fournit un contraste notable � celui dans l’alliage ternaire �quilibr�. Chakrabarti et 

al. [25] ont observ� la phase β" au maximum du pic ainsi qu'une phase m�tastable 

de forme lamellaire (βd") sur les dislocations.

La derni�re phase �tait remplac�e, dans le cas sur-vieilli, par une autre phase M 

de morphologie lamellaire et de structure hexagonale de param�tres de maille 

semblable � celle de la phase Q'. L'existence d'une phase ternaire m�tastable M 

[25] avec une autre phase C [26], qui ont une structure semblable � la phase Q' est 

un r�sultat int�ressant.

 La phase Q a une structure similaire � celle de la phase Th7S12 dans laquelle les 

atomes de silicium remplacent les atomes de Th et les atomes d’aluminium et de 

magn�sium sont al�atoirement plac�s sur les sites occup�s par S. En outre, les 

atomes Cu sont plac�s dans les sites occup�s de Th7S12 [27]. Une explication de la 
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similarit� entre la phase Q, M et C est que les sites de Cu ne sont pas occup�s dans 

la structure ternaire. La structure a la m�me d�signation de groupe d'espace que la 

phase Q.

III.4.1 Sans excès de Silicium

La cin�tique de pr�cipitation dans un alliage commercial a �t� �tudi�e pendant le 

cycle de chauffage depuis l’�tat brut de coul�e, jusqu’� la temp�rature d’homog�n�isation 

par diff�rentes techniques de caract�risation [28, 29].

Les analyses effectu�es en mode isotherme [30, 31] et anisotherme [32, 33] ont 

permis de caract�riser les s�quences de transformations mises en jeu lors du cycle de 

chauffage avant homog�n�isation, ainsi que l’influence de la vitesse de chauffage sur la 

cin�tique de transformation. La s�quence de pr�cipitation g�n�rale de ces alliages est la 

suivante:

SSS —→ GP —→ β″ —→ β' —→ β(Mg2Si) [30,34]

ou Al sss → clusters de Si et Mg → Dissolution des clusters de Mg → formations des 

co-clusters    Mg/Si → GP → β″ → β' → β(Mg2Si) [35, 36].

 (SSS) : solution solide sursatur�e de la matrice α-aluminium

 GP : zones Guiner Preston apparemment de formes sph�riques avec des structures

inconnues

 β″ : Pr�cipit�s sous forme d'aiguilles allong�s le long des directions <100>Al ayant 

des structures monocliniques, diff�rentes valeurs de param�tres de r�seau

cristallin ont �t� rapport�s [37,38].

 β' : Pr�cipit�s sous forme de b�tonnets allong�s le long de la direction <100>Al

ayant une structure cristalline hexagonale (a=0.705nm et c=0.405nm) [39].

 β : Phase d’�quilibre β(Mg2Si) sous forme de petites plaquettes sur les plans {100}

de la matrice α-aluminium et ayant une structure CFC du type CaF2

(a =0.636nm) [26].
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III.4.1.1 Les zones GP

Travaux r�cents on utilisant la sonde atomique ont �t� men�s par diff�rents auteurs 

[40, 42]. Ils ont montr� que les amas d’atomes sont toujours situ�s aux nœuds du r�seau

cristallin de la matrice α-aluminium et sont constitu�s de faibles portions de plans 

cristallographiques du r�seau de α-aluminium enrichis en atomes de solut�. Tes 

constatent que les amas d’atomes d’atomes sont plus ou moins sph�riques et qui 

contiennent en majorit� des atomes d’aluminium en plus des atomes de Mg et/ou Si. Elles

sont orient�s selon les directions [100]Al. Cayron [23, 28] rapporte que les amas homo-

atomiques, il s’agit d’amas enrichis en un seul type de solut� en plus des atomes de 

solvants, et non pas d’objets contenant 100% du solut� en question.

Edwards et al. [42] ont observ�s des amas de Mg et de Si et des h�t�roamas 

contenant Mg et Si apr�s l’apparition d’un large pic sur les courbes de (DSC) [43, 44]. Ils 

affirment que leur profil de concentration ne laisse appara�tre que des homo-amas de Mg 

dans l’�tat brut de trempe. Ils sugg�rent qu’une maturation � temp�rature ambiante et/ou 

un pr�revenu � temp�rature inf�rieure � 100�C verraient la formation d’amas de Si et 

ensuite les co-amas Mg-Si. Ces deux �quipes sont cependant d’accord pour le cas des

co-amas form�s pendant le pr�revenu servent tr�s probablement de sites de germination 

pr�f�rentielle tr�s finement r�partis pour la phase β.″

Vaumousse et al. [45], en �tudiant des alliages de la s�rie 6000, sont arriv�s � la 

m�me conclusion � l’aide d’une technique d’identification d’amas. Ils affirment qu’un 

alliage brut tremp� contient d�j� des amas de solut�s, mais ne pr�cisent pas s’il s’agit 

d’homo- ou d’h�t�roamas .Mais, l’efficacit� de d�tection d’un amas para�t cependant 

limit�e.
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III.4.1.2 La phase β"

La phase β" est m�tastable coh�rente avec la matrice α−aluminium. Elle pr�sente 

une morphologie similaire � celle des amas de solut� [33]. Elle a une forme d’aiguilles 

qui sont des amas contenant autant de Mg que de Si, s’�tendant le long des directions

< 100 >Al. Il y a longtemps que cette phase a �t� consid�r�e dans la litt�rature comme 

zone GP-II et ce en se basant sur un clich� de diffraction �lectronique qui montre des 

tra�n�s diffuses perpendiculaires aux directions [001] du r�seau r�ciproque de la matrice 

α-aluminium [46]. La d�nomination de cette phase par β'' et sa structure cristallins ont �t� 

initialement pr�sent�es par Wang [47], suite � une �tude de cette phase par rayon X d’un 

alliage Al-Mg-Si. L’auteur a pu d�terminer la structure de la phase β'' qui est du type 

monoclinique, avec les param�tres suivantes a = b = 0.616 nm, c = 0.71 nm et γ= 82�. 

Selon les travaux men�s par les auteurs [37, 38 et 48], cette phase est responsable de la 

microstructure correspondante au pic de duret� dans les alliages AlMgSi(Cu) � faible 

teneur de cuivre. 

Andersen et al. [43] qui ont beaucoup travaill� surtout sur l’extraction du motif 

complet des pr�cipit�s et ils ont publi� une �tude r�solvant enti�rement la structure de β" 

et de param�tres de maille a = 1,516nm, b = 0,405nm, c = 0,674nm, γ=105,3�. Selon ces 

chercheurs, le rapport Mg /Si des pr�cipit�s est donc �gale � 5/6. L’argument principal de 

l’exclusion des atomes d’aluminium est la distance interatomique calcul�e dans la 

structure difficilement acceptable pour des atomes d’aluminium. Alors que d’autres

travaux de recherche [46, 49] affirment l’existence d’une certaine quantit� d’aluminium 

�tait probablement pr�sente dans les pr�cipit�s aux premiers stades de d�veloppement, en 

substitution des atomes de Mg. Donc le rapport Mg/Si devient inf�rieur � la valeur 

th�orique (Mg/Si = 5/6), mais ce rapport tendrait vers la derni�re valeur au cours du 

revenu et que ces rapports sont compris entre 1 et 1,7. Le r�sultat des �tudes de ces 

pr�cipit�s par la sonde atomique ont montr� que le rapport Mg/Si des pr�cipit�s est 

inf�rieur � 2 et qui est le rapport stoechiom�trique correspondant � la phase stable Mg2Si 

[50]. Matsuda et al. [51] ont trouv� ce rapport �gale � 0,17. Ces rapports sont �troitement 

li�s � la composition nominale de l’alliage. Il est de l’ordre de 1,7 pour des alliages      

Al-Mg2Si autour de 1 dans des alliages contenant un exc�s de Si.
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Les taill�s des pr�cipit�s observ�s sont peut �tre responsables des �carts � la 

stoechiom�trie. En effet, la microstructure correspondante au pic de duret� montre des 

pr�cipit�s de tailles de l’ordre de 2 nm [39, 43].

Donc, les structures propos�es pour la phase β'' sont:

• Monoclinique (P2/m) a = 0,770 nm, b = 0,670, c = 0,203 nm, γ=75 � [23].

• Monoclinique C2/m a=1.516nm, b=0.405nm, c=0.674 nm, γ:105.3� [43].

• Monoclinique a = 0.30 nm, b = 0.40 nm, c = 0.33 nm, γ=71� [41]

• Monoclinique bc, a =1.534 nm, b =0.405nm, c=0.689 nm, γ= 106� [42].

III.4.1.3 La phase β'

Cette phase a un rapport Mg/Si  plus faible que celui de la phase d’�quilibre. Les 

rapports Mg/Si  trouv�s dans la litt�rature sont pratiquement identiques � ceux mesur�s 

de la phase β′ (varie entre 1 et 1,7 d�pendant de la composition de l’alliage). Cette phase 

se forment sous forme de b�tonnets mesurant entre 5 et 15 nm de diam�tre. Sa structure a 

�t� bien d�termin�e par diffraction �lectronique. Il s’agit d’une maille hexagonale de 

param�tres [32]:

a = 0,705 nm, c = 0,405 nm, rapport Mg/Si : 1.73 

a = b= 0,407 nm, c = 0,405 nm, rapport Mg/Si : 1.54 

Les b�tonnets β′ est semi coh�rents avec la matrice α-aluminium le long des 

grands axes. 

III.4.1.4 Phase d’�quilibre β-Mg2Si

La nucl�ation de cette phase se fait apr�s dissolution de la phase interm�diaire β′ 

et ne correspond pas � la transformation de cette derni�re. Ceci peut �tre argument� par le 

fait que ces deux phases ont des structures cristallographiques enti�rement diff�rentes 

[52]. Elle pr�cipite sous forme de plaquettes d’�paisseurs proche d’une dizaine de nm et 

de quelques centaines de nm de c�t�. Sa structure est cubique � faces centr�es, avec un 

param�tre de maille a = 0,639nm [34].
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Cette phase est incoh�rente avec la matrice α-aluminium, mais conserve toutefois 

les relations d’orientations : (001)β║(001)Al et [110]β║[100]Al , [34] .

Cayron [53] rapporte les diverses phases de pr�cipit�s et les transitions de phases 

qui se produisent pendant la s�quence de pr�cipitation des alliages Al-Mg-Si-(Cu) (figure 

III.1). Les structures sont sch�matis�es sur une grille cart�sienne conform�ment aux 

rapports d’orientation en vigueur. La normale au plan des r�seaux cristallins est coh�rente 

avec le r�seau de la matrice α-aluminium (a = 4.05 Ǻ). Des hexagones renfermant des 

atomes Mg peuvent �tre distingu�s presque dans toutes les structures. Chaque hexagone 

renferme un parall�logramme constitu� de quatre atomes.

Miao et Louaghlin [49] ont �tudi� la formation des pr�cipit�s et la dissolution dans 

deux alliages d’aluminium diff�rents en utilisant la DSC. L’�tude a �t� faite sur des 

�chantillons imm�diatement apr�s homog�n�isation et trempe. Les r�sultats obtenus sont 

repr�sent�s dans la figure III.2 et r�sum�s dans le tableau II.1

Figure III.1 Evolution de la r�sistance avec la morphologie des propri�t�s durcissants

en fonction du temps de revenu pour la s�rie 6000 [53].
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R�action Genre de r�action
Domaine approximatif de 

temp�rature en �C
Identification de l’origine de l’effet

I (1)
Exothermique 80-100 Formation des Zones GP

Endothermique 150 Dissolution des Zones GP

II (2) Exothermique 250 Formation de la phase β''

III (3) Exothermique 250-260 Formation de la phase β'

IV (4) Exothermique 380-400 Formation de la phase β

V (5) Endothermique 440-530 Dissolution de la phase et des particules de Si

Tableau II.1 R�sum� des diff�rents points significatifs des courbes des alliages (a) et (b) de la 

figure III.2
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III.4.2 Avec excès de silicium

L’exc�s de silicium par rapport � la stœchiom�trie de la phase Mg2Si change 

consid�rablement les phases en pr�sence dans les alliages Al-Mg-Si. Matsuda et al. [51] 

ont observ� trois autres phases dans la s�quence de pr�cipitation avant l’apparition de la 

phase β :

III.4.2.1 Phase de type A

Une �tude par MET de cette phase par Mastuda et al. [51], apr�s extraction d'un 

pr�cipit� de la matrice α- aluminium, a montr� une structure hexagonale avec les 

param�tres suivant : a=0.405nm et c=0.67 nm. N�anmoins la direction d'orientation est 

( 20)A // (001)Al et ([001]A,[001]Al)=20�. La composition chimique de ce type est 

Al:Mg:Si = 5:4:1.

III.4.2.2 Phase de type B

Mastuda et al. [51] ont observ� une structure orthorhombique avec les param�tres 

suivants : a=0.684 nm, b=0.793 nm et c=0.405 nm. La direction d'orientation est : 

)001( B //(001)Al , ([010]B ,[010]Al)=20�.

La composition chimique de ce type est Al:Mg:Si = 5:4:2.

Ce type de phase est en accord avec la phase L, rapport�e par Esmaeili et al.

[38,54] avec les param�tres suivants a=0.72nm, b=0.8 nm.

III.4.2.3 Phase de type C

La structure hexagonale de la phase C a �t� rapport�e par Matsuda et al. [51], 

avec les param�tres du r�seau suivants : a=1.04nm et c=0.405nm. La direction 

d’orientation est:

)001( c//(001)Al et ([2 0]c, ,[100]Al) =10�

Ces r�sultats confirment ceux apport�s par Livak [55] la pr�sence de la phase M.
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De r�cents r�sultats indiquent que la s�quence de pr�cipitation est 

consid�rablement compliqu�e et que les pr�cipit�s sont nombreux et d�pendent des 

diff�rentes quantit�s dissoutes y compris Cu et Si [31-56].

III.4.2.4 La phase Q'

La pr�sence de Cu am�liore les propri�t�s m�caniques des alliages 6xxx. Certains 

auteurs [57] ont montr� que Cu induit la formation de pr�cipit�s lamellaires Q et de son 

pr�curseur appel� Q'. Actuellement, les pr�cipit�s b�tonnets dans les alliages 6xxx 

contenant Cu sont les m�mes que ceux observ�s dans les alliages 2xxx contenant 

uniquement Si. Les phases m�tastables dans les alliages AlMgSi(Cu) sont les pr�curseurs 

de la phase stable Q - Al5Cu2Mg8Si6 appel�e λ'. Sa structure est la m�me que celle de la 

phase stable Q. Cette derni�re a une structure hexagonale de param�tres a=1.03 nm et 

c=4.04 nm. La relation d'orientation est (210) Q' //(001)Al et [001] Q'//[001]Al.

III.4.2.5 La phase d'équilibre Q-Al5Mg8Si6Cu2

C'est la phase stable dans les alliages Al-Mg-Si-Cu. Elle est connue comme 

Q[58],W, λ ou h [26, 39]. Sa structure a �t� d�termin�e  par rayons X. Elle est hexagonale 

P6 avec a=1.03932 nm et c=0.40173 nm.

III.5 Dilatation thermique

Le ph�nom�ne physique de la dilatation thermique est bien connu. 

Fondamentalement, le ph�nom�ne est d� � l’anharmonicit� du potentiel atomique autour 

de la position d’�quilibre [59]. Cette anharmonicit� donne lieu � un changement (durable 

dans le temps) des coordonn�es spatiales des atomes si une excitation ext�rieure 

provoque une amplitude de vibration qui les d�place suffisamment loin de leurs positions 

d’�quilibre pour qu’elles ne puissent y retourner. Le cumul des petits d�placements 

atomiques dans une direction donn�e du mat�riau donne lieu � un changement mesurable 

de la longueur de l’�chantillon dans la direction de mesure.

La figure III.3 illustre la forme du potentiel d’un atome dans un solide. Quand 

deux atomes se trouvent tr�s proches l’un de l’autre, ils se repoussent mutuellement � 

partir d’une distance minimale. En de�� de cette distance, l’�nergie potentielle cro�t tr�s 
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rapidement, constituant une barri�re efficace au rapprochement des deux atomes. Ceci est 

l’expression math�matique de la condition intuitive que deux atomes ne peuvent 

s’interp�n�trer. Au- del� de la distance minimale, les deux atomes s’attirent de plus en 

plus fortement � mesure que la distance entre eux grandit. Sur la courbe, ceci se traduit 

par une �nergie de plus en plus n�gative. Le minimum de l’�nergie est atteint pour une 

s�paration optimale qui met en �quilibre les forces de r�pulsion, qui emp�chent le solide 

de se confondre en un seul point de l’espace, et les forces d’attraction, qui retiennent les 

atomes du solide ensemble.

Figure III.3 Variation de l’�nergie potentielle en fonction de la distance interatomique.

Cette distance est la s�paration � l’�quilibre des atomes �au repos�, c’est-�-dire � 

0�K. Au-del� de cette distance, les forces d’attraction faiblissent graduellement jusqu’�

ce qu’elles deviennent nulles. Les atomes sont alors essentiellement �libres� et ne 

forment plus un �solide�.

Au-del� de cette temp�rature, les atomes ont une �nergie cin�tique non-nulle qui 

leur permet de se �lib�rer� quelque peu du potentiel interatomique. Pour des 

temp�ratures faibles, l’�nergie cin�tique acquise est petite et les atomes vibrent 

essentiellement sur de petites distances autour de la position d’�quilibre. Dans cette 

configuration, le potentiel est essentiellement harmonique, comme on peut le voir sur la 

figure III.3, sur laquelle le fond du potentiel est de forme parabolique.
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L’approximation harmonique est de moins en moins valide � mesure que la

temp�rature augmente. L’effet de l’anharmonicit� du potentiel devient observable et les 

atomes s’�loignent les uns des autres. En examinant la courbe du potentiel sur la figure

III.3, on peut observer qu’� partir d’un certain seuil au-dessus du puit de potentiel, il 

devient plus avantageux pour un atome, du point de vue �nerg�tique, de se trouver �� 

droite� de la position d’�quilibre � 0�K plut�t qu’� sa gauche,   c’est-�-dire qu’il devient 

plus avantageux que la distance interatomique grandisse. Ainsi, � mesure que la 

temp�rature augmente, les atomes s’�loignent les uns des autres. C’est ce ph�nom�ne, par 

cumul des augmentations de distance entre les atomes individuels, qui donne lieu � la 

dilatation thermique observable.

Dans les monocristaux, la dilatation thermique d�pend de la direction (cristalline) 

de mesure. En effet, la structure cristalline fait que l’environnement des atomes n’est pas 

le m�me dans toutes les directions et, par cons�quent, les liaisons interatomiques n’ont 

pas les m�mes caract�ristiques dans toutes les directions. Le comportement en dilatation 

thermique du monocristal est alors anisotrope. Cependant, cette anisotropie tend � 

�dispara�tre� � l’observation du polycristal, o� l’orientation al�atoire des cristallites rend 

les directions potentielles de mesure macroscopiquement �quivalentes.
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IV.1 Mat�riaux �tudi�s

IV.1.1 Compositions chimiques des alliages �tudi�s

Les alliages étudiés dans ce travail sont des alliages AlMgSi (Cu) sous forme 

de tôles.

La composition chimique initiale en éléments d'addition de ces alliages est 

donnée dans le tableau IV.1.

Si Fe Cu Mn Mg Cr Zn Ti B

Tôle 01 0.68 0.18 0.002 0.031 0.35 0.001 0.003 0.012 0.0010

Tôle 02 0.22 0.17 0.100 0.030 0.20 0.001 0.003 0.011 0.0012

Tableau IV.1: composition chimique des alliages étudiés (% en poids).

IV.1.2 Traitements thermiques 

Pour provoquer le phénomène de précipitation d'une solution solide 

sursaturée, nous avons soumis les deux alliages Al-Mg-Si à un traitement thermique 

comportant les trois étapes suivantes:

 Maintien à la température d'homogénéisation 540°C pendant 90 min, la 

vitesse du chauffage utilisée est de 10°C/min.

 Trempe à l'eau afin d'obtenir une solution solide sursaturée.

IV.2 Pr�paration des �chantillons et techniques d’analyse

IV.2.1 Pr�paration des �chantillons

Pour l'étude de la microstructure par microscopie optique, les alliages traités 

ont subi un polissage mécanique sur papiers abrasifs (de 600 au 1000) puis un 

polissage fin à l'alumine: 3, 12, 24, 48 heures. L'attaque chimique est faite à l'aide 

du réactif de Keller dont la composition est:
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Eau distill�e (H2O): 78 ml

Acide fluorhydrique (HF): 5ml

Acide nitrique (HNO3): 17ml

Acide chlorhydrique (HCl): 9ml

IV.2.2 Techniques d’analyse

Pour la caract�risation de nos �chantillons, nous avons utilis� les techniques 

exp�rimentales suivantes :

 Microscope optique (MO).

 Diffraction des rayons X (DRX).

 Calorim�trie diff�rentielle � balayage (DSC).

 Dilatom�trie.

 Microduret� Vickers (Hv).

IV.2.2.1 Microscope optique (MO)

L’�tude m�tallographique permet une id�e sur la structure de l’�chantillon 

�tudi�. La structure peut �tre modifi�e par les traitements thermiques et chimiques 

que subit le m�tal ind�pendamment des transformations physico-chimiques qui 

peuvent r�sulter de ces traitements. 

On a utilis� dans ce travail un microscope m�tallographique � grand champ 

du type Ziess reli� � un syst�me d’acquisition num�rique (figure IV.1). Le 

microscope optique sert � d�terminer ou observer la microstructure de l’�chantillon 

(taille et forme des grains,…), ainsi que l’�volution microstructurale des 

�chantillons ayant subi des traitements thermiques.
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IV.2.2.2 Analyse par diffraction des rayons X (DRX)

L’�tude de nos �chantillons par DRX a �t� faite en utilisant un diffractom�tre

D8. Nous avons utilis� un courant d’une intensit� de 20 mA et une tension �gale � 

30 kV. Le diffractom�tre utilis� est un diffractom�tre � poudre automatis� (Siemens 

D8 ADVANCE), muni d’une anticathode en cuivre (λ = 1,542 �A) et un filtre de Ni.

Les fentes sont : de divergence  1� et  de r�ception 0,1 mm. Les rayons X diffract�s 

sont d�tect�s par un compteur proportionnel � gaz (Xe) et les impulsions �lectriques 

sont trait�es par une cha�ne �lectronique de comptage.

Les spectres de DRX des �chantillons ont �t� enregistr�s pour 2θ compris 

entre 10 � 120�. Les fiches ASTM nous a permis de comparer le spectre de chaque 

mat�riau avec celui enregistr�.
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IV.2.2.3 Analyse par calorimétrie différentielle à balayage (DSC)

Nous avons utilis� un analyseur SETARAM �quip� d’un programme de 

traitement, d’une cellule de mesure DSC 92 (figure IV.3). Chaque essai de DSC a 

�t� fait � partir de la temp�rature ambiante jusqu’� la temp�rature de 550�C avec 

une vitesse de chauffage 10�C/min et un temps de maintien de 5min, puis un 

refroidissement jusqu’� l’ambiante avec la m�me vitesse de chauffage et sous air.

Le diagramme de DSC comporte deux types de pics : r�action exothermique 

et r�action endothermique. Le premier type se situe au-dessus et le second en-

dessous de la ligne de base.

L’analyse calorim�trique nous a permis d’appr�cier quantitativement les flux 

de chaleur mis en jeu lors de l’�volution des alliages dans les conditions de 

chauffage pr�d�finie.
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IV.2.2.4 Dilatomètrie

Cette m�thode physique est largement utilis�e pour caract�riser le 

comportement thermique des mat�riaux.

Nous avons utilis� un dilatom�tre du type DIL 402C NETT ZSCH4

(figure IV.4). Le DIL 402C fonctionne avec le logiciel protes sous MS Windows. 

Le logiciel inclut toutes les donn�es n�cessaires pour effectuer une mesure.

Le cycle thermique de nos essais consiste en un chauffage dans l’intervalle 

de temp�rature de 25�C � 550�C, avec une vitesse de 10�C/min, suivi d’un 

refroidissement � la temp�rature ambiante.

Nous avons effectu� les mesures du coefficient de dilatation thermique α(T) 

selon les trois directions X, Y et Z.

Ces mat�riaux sont susceptibles d’�tre le si�ge de transformation de phase 

soit en condition isotherme soit l’inverse, soit les deux en m�me temps.    
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IV.2.2.5 Microdureté Vickers (Hv)

La microduret� Vickers est utilis�e pour mesurer la microduret� de nos

�chantillons. Elle consiste � faire une empreinte sur la surface de l’�chantillon � 

l’aide d’une pyramide en diamant � base carr�e. L’angle au sommet est de 136�, 

sous une charge P=300g

La duret� Vickers (Hv) est d�termin�e � partir de la formule :

O� :

P : est la charge appliqu�e � la pyramide

α: l’angle entre les faces oppos�es de la pyramide (α = 136�)

d : la moyenne arithm�tique des deux diagonales de l’empreinte (en mm)

mesur�es apr�s suppression de la charge.
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Dans notre cas, les mesures de microdureté ont été effectuées sur un 

micoduromètre semi-automatique de type ZWICK (figure IV.5).
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V.1 Microscopie optique
On s’est int�ress� dans cette partie � l’�tude de l’�tat structural de chaque 

alliage � l’�tat brut et apr�s le traitement d’homog�n�isation.

V.1.1 Etat brut 
La microstructure � l’�tat brut des �chantillons pr�lev�s � partir de deux t�les 

lamin�es est pr�sent�e sur la figure V.1. Cette derni�re montre qu’il y a une 

distribution non-uniforme des tailles des grains. Elle met aussi en �vidence la pr�sence 

de quelques pr�cipit�s � l’int�rieur des grains.  

Figure V.1 Microstructure des deux T�les  � l’�tat brut

a) t�le 01.    b) t�le 02.
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V.1.2 Etat homogénéisé
l’homog�n�isation des �chantillons � 540�C pendant 90 minutes  montre que la 

structure est devenue homog�ne avec une distribution uniforme des t�ches sombres qui 

peuvent �tre attribu�es � la formation de pr�cipit�s du type [α-AlFeSi,α-AlFe(Mn)Si 

ou AlSiCuMgFe ] stable � haute temp�rature, figure V.2.

Figure V.2 Microstructure des alliages homog�n�is�s pendant 90 minutes � 540�C

a) t�le  01.         b) t�le 02. 
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V.2 Diffraction des rayons X

Les diagrammes de diffraction des rayons X des �chantillons pr�lev�s des deux

alliages �tudi�s � l’�tat brut sont repr�sent�s sur la figure V.3. Les raies  pr�sentes 

correspondent � la structure CFC de la matrice α-aluminium. Il est clair que le pic le 

plus intense est (200) au lieu du pic (111) de l’aluminium (fiches ASTM). Ceci 

sugg�re l’existence d’une orientation privil�gi�e, car les alliages sont des t�les qui ont 

subi un laminage durant le proc�d� de mis en forme. 

On remarque l’existence de certaines raies de faibles intensit�s et surtout celle 

situ�e � 2θ = 16.86� (t�le 01). Probablement, la technique peut d�tecter la pr�sence 

d’une nouvelle phase. Cette particularit� n’a pas �t� d�tect�e dans la t�le 02.
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Figure V.3 Diagramme de diffraction des rayons X des deux t�les d’aluminium � l’�tat brut :

(a) : t�le 01.        (b) : t�le 02.

La figure V.4 repr�sente les diagrammes de diffractions des rayons X des deux 

t�les homog�n�is�es � 540�C pendant 90 minutes puis tremp�s. On peut voir que 

toutes les raies correspondent toujours � la structure CFC de la matrice α-aluminium. 



Chapitre V R�sultats et discussions

55

L’absence d’autres raies est probablement due � la faible concentration de la 

fraction transform�e des phases pr�cipit�es et la variation de l’intensit� des pics est 

li�e � l’anisotropie.
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Figure V.4 Diagramme de diffraction des rayons X des deux t�les d’aluminium   

homog�n�is�es � 540�C pendant 90 minutes: (a) : t�le 01.   (b) : t�le 02.
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Remarquant de la figure V.5 que les pics sont d�doubl�s � cause de l'existence 

de deux longueurs d'ondes et du Cu. Le pic (200) de la t�le 02 est plus large 

que celui de la t�le 01 � l’�tat homog�n�is�.
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Figure V.5 Agrandissement de la raie (200) des deux t�les:

(a) Etat brut.          (b) Etat homog�n�is�.
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On remarque � partir de la figure V.6 un d�placement des raies vers les grands 

angles, ce qui est probablement d� � une variation du param�tre de r�seau de la 

matrice α-aluminium, provoqu�e par la pr�sence des �l�ments d’additions. Ces 

r�sultats sont en bon accord avec les r�sultats obtenus par d’autres travaux de 

recherche [60,61 et 62].   
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Figure V.6   Agrandissement de la raie (200) des deux t�les aux �tats brut et homog�n�is� : 

(a) T�le 01.       (b) T�le 02.
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V.3 Calorimétrie différentielle à balayage (DSC)

L’analyse calorim�trique diff�rentielle � balayage (DSC) a permis de suivre

l’�volution de la microstructure des deux alliages �tudi�s � l’�tat brut et apr�s le 

traitement d’homog�n�isation � 540�C pendant 90 minutes.

V.3.1 Etat brut

Les figures V.7 et V.8 montrent les courbes de DSC des �chantillons des deux 

alliages 01 et 02 � l'�tat brut, obtenus pour une vitesse de chauffage de 10�C/min.

Dans le cas de la t�le 01 (figure V.7), la courbe de DSC montre quatre pics 

exothermiques et trois pics endothermiques. Les pics exothermiques sont situ�s aux 

temp�ratures: 110�C (I), 269�C (II), 313�C (III) et 473�C (IV). Le premier pic 

exothermique (I) est attribu� � la formation des clusters et co-clusters de Mg et Si [63]. 

Le deuxi�me pic exothermique (II) est attribu� � la pr�cipitation de la phase β''. Le 

troisi�me pic exothermique (III) est associ� � la pr�cipitation de la phase β'. Le dernier 

pic exothermique (IV) est li� � la formation de β et Si. Concernant les pics 

endothermiques, ils apparaissent respectivement � 230�C (a), 348�C (b) et 520�C (c) et 

qui correspondent respectivement � la dissolution des phases sont d�j� existantes.
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Figure V.7 Courbe de DSC de la t�le 01 � l’�tat brut.
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Dans le cas de la t�le 02 (figure V.8), la courbe DSC pr�sente trois pics 

exothermiques et trois pics endothermiques. Les pics exothermiques sont situ�s aux 

temp�ratures: 130�C (I), 300�C (II), 490�C (III). Le pic (I) est attribu� � la formation 

des clusters et  co-clusters de Mg et Si. Le pic (II) appara�t non sym�trique, est attribu� 

� la formation de phase β". On remarque un palier qui est associ� � la formation de la 

phase β' et/ou la phase Q́. Ceci est en bon accord avec les r�sultats de Chakrabarti et 

al. [64]. Le dernier pic exothermique (III) est d� � la formation de la phase stable β.

Passons aux pics endothermiques qui apparaissent aux temp�ratures: 195�C (a), 

350�C (b) et 450�C (c). Le premier pic endothermique (a) correspond � la dissolution 

des zones GP et/ou les clusters de Mg et Si. Le pic (b) est attribu� � la dissolution

partielle de la  phase β". Le dernier pic endothermique est lie � la dissolution des

phases sont d�j� form�es [65].
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Figure V.8 Courbe de DSC de la t�le 02 � l’�tat brut.

V.3.1 Etat homogénéisé

Les figures (V.9) et (V.10) montrent les courbes de DSC des �chantillons des 

alliages 01 et 02 homog�n�is�s � 540�C pendant 90 minutes puis tremp�s.

Dans le cas de la t�le 01 (figure V.9), on observe quatre pics exothermiques 

situ�s aux temp�ratures 112�C, 260�C, 310�C et 460�C, et trois pics endothermiques 
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situ�s aux temp�ratures 210�C, 289�C, 449�C. Le premier pic exothermique est 

attribu� � la formation des zones G.P et clusters, le deuxi�me pic est d� � la 

pr�cipitation des phases β’’. Le troisi�me pic exothermique est li�e � la pr�cipitation de 

la phase β’ et le dernier pic exothermique est associ� � la formation de la phase β et Si  

[66, 67]. Enfin, les pics endothermiques correspondent la dissolution de phases d�j� 

existantes. 
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Figure V.9 Courbe de DSC de la t�le 01 � l’�tat homog�n�is�.

Dans le cas de l’alliage 02, la courbe DSC montre  trois  pics exothermique     

(I, II et III) situ�s respectivement aux temp�ratures 110�C, 300�C et 390�C et trois 

pics endothermiques (a, b et c) situ�s respectivement aux temp�ratures 250�C, 350�C

et 452�C.  Le premier pic exothermique correspond � la formation des zones G.P, le 

seconde  pic est attribu� � la pr�cipitation des phases β’’, β’et Q’ [69,70]. Le dernier 

pic est associ� � la formation de phase stable β. Enfin, les pics endothermiques

correspondent respectivement � la dissolution des phases qui les pr�c�des.
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Figure V.10 Courbe de DSC de la t�le 02 � l’�tat homog�n�is�.

V.4 Dilatométrie

L’analyse des diff�rents dilatogrammes repr�sent�s sur les figures ci-dessous 

nous ont permis de mettre en �vidence les s�quences de pr�cipitations observ�es par 

plusieurs auteurs et par diff�rentes techniques d’analyse, de voir le r�le des diff�rents 

�l�ments d’addition sur la dilatabilit� des deux mat�riaux, de d�terminer l’anisotropie 

entre les coefficients de dilatation thermique du m�me �chantillon mesur�s suivant les 

directions X,Y et Z alors que les alliages d’aluminium conventionnels sont isotropes, 

de comparer le degr� d’anisotropie entre les deux mat�riaux, de mettre en relief 

l’origine de cette anisotropie et le r�le de chaque facteur intervenant dans 

les changements dilatom�triques des deux mat�riaux. On n’a pas pu voir l’impact du 

traitement d’homog�n�isation des deux t�les. On a montr�, quelque soit la direction, 

l’�chantillon � l’�tat  homog�n�is�, a un coefficient de dilatation thermique sup�rieur � 

celui de l’�chantillon � l’�tat brut. Cette situation est valable pour les deux mat�riaux. 

On a vu que le coefficient de dilatation thermique de l’un ou de l’autre mat�riau 

� l’�tat brut contenait plus d’anomalies que α(T) des deux t�les homog�n�is�es 

quelque soit la direction de mesure. 
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Comme le montre la figure V.11, les coefficients de dilatation thermique de la 

t�le 01 � l’�tat brut suivant les trois directions X, Y et Z sont diff�rents. Les courbes 

contiennent plusieurs anomalies dilatom�triques. 

Nous constatons que αX(T) est inf�rieur � αY(T) et � αZ(T) sur l’ensemble du 

domaine de temp�rature �tudi�. A partir de 100�C, αY(T) est situ� entre les deux 

autres. Aux hautes temp�ratures les trois coefficients se rejoignent.  Probablement, la 

coalescence et/ou la dissolution des pr�cipit�s sont responsables de ce comportement.  
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Figure V.11 Variation de α(T) de la t�le 01 � l’�tat brut en fonction de la  temp�rature 

suivant les directions X, Y et Z.

Le comportement dilatom�trique de la t�le 02 � l’�tat brut dans l’intervalle de 

temp�rature 25�C – 525�C est repr�sent� sur la figure V.12.

Les coefficients de dilatation thermique mesur�s selon les trois directions ne 

sont pas les m�mes. αX(T) contient une anomalie dilatom�trique aux environs de 

100�C, qui n’existe pas dans αY(T) et αZ(T).
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A partir de la temp�rature ambiante jusqu’� 150�C, αY(T) est sup�rieur � αZ(T)

et � αX(T). αX(T) devient interm�diaire entre αZ(T) et αY(T) dans le reste du domaine 

de temp�rature.

Aux tr�s hautes temp�ratures, le mat�riau 02 se comporte de la m�me mani�re 

que le mat�riau 01.
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Figure V.12 Variation de α(T) de la t�le 02 � l’�tat brut en fonction de la  temp�rature  

suivant  les directions X, Y et Z.

La figure V.13 repr�sente les coefficients de dilatation thermique αX(T), αY(T) 

et αZ(T) de l’�chantillon 01 homog�n�is�. Nous remarquons que l’�cart entre les 

coefficients de dilatation thermique du m�me �chantillon � l’�tat brut et homog�n�is� 

est devenu tr�s faible. Les allures des trois courbes sont presque confondues. Il y a un 

chevauchement entre les trois coefficients. Plusieurs anomalies dilatom�trique de l’�tat 

brut ont disparues. Probablement, le traitement d’homog�n�isation a permis une 

distribution et un r�arrangement des sites.   
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Figure V.13 Variation de α(T) de la t�le 01 � l’�tat homog�n�is� en fonction de 

la temp�rature suivant les directions X, Y et Z.

Le comportement dilatom�trique du mat�riau 02 homog�n�is� (figure V.14) 

laisse apparaitre une anisotropie. αZ(T) est inf�rieur � αY(T) et � αX(T) sur l’ensemble 

de l’intervalle de temp�rature. αX(T) et αY(T) sont sensiblement �gaux et se 

chevauchent pratiquement de l’ambiante � 220�C. 

A partir de cette derni�re temp�rature, αX(T) tend � se d�coller de αY(T) est 

devient inf�rieur � celui-ci jusqu’� la temp�rature 525�C. Aux hautes temp�ratures, 

l’anisotropie devient importante et son intensit� s’est amplifi�e. Nous signalons que les 

trois courbes contiennent les m�mes anomalies avec des intensit�s diff�rentes et des 

positions en temp�rature l�g�rement d�cal�es les unes des autres. 
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Figure V.14 Variation de α(T) de la t�le 02 � l’�tat homog�n�is� en fonction de

la  temp�rature suivant les directions X, Y et Z.

La seconde partie est consacr�e � l’influence de traitement d’homog�n�isation 

sur le comportement dilatom�trique des deux mat�riaux. Pour comparer les deux �tats 

(brut, homog�n�is�), nous avons pr�lev� les �chantillons selon les m�mes directions. 

Pour commencer, nous prenons la direction X (figure V.15), le coefficient de 

dilatation thermique de l’�chantillon homog�n�is� mesur� selon X et pr�lev� du 

mat�riau 01 est nettement sup�rieur � celui de l’�chantillon � l’�tat brut dans tout 

l’intervalle de temp�rature. L’�chantillon � l’�tat brut contient plusieurs anomalies 

dilatom�trique. La courbe dilatom�trique de l’�chantillon homog�n�is� contient un pic 

intense � 400�C l�g�rement d�cal� vers les hautes temp�ratures par rapport � celui 

d’�chantillon � l’�tat brut. Il est probablement li� � la phase β. De 100�C � 300�C, la 

variation de α (T) de l’�chantillon homog�n�is� est presque lin�aire et on retrouve 

ce comportement � partir 430�C jusqu’� 525�C.
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Figure V.15 Coefficient de dilatation thermique mesur� selon la direction X des �chantillons 

pr�lev�s de la t�le 01: l’�tat brut et  l’�tat homog�n�is�.

On revient � la direction Y (figure V.16), le coefficient de dilatation thermique 

de l’�chantillon pr�lev� du mat�riau 01 et homog�n�is� et mesur� selon la direction Y 

est largement sup�rieur � α(T) de l’�chantillon brut mesur� selon la direction Y � partir 

de 75�C jusqu’� 525�C. A 525�C, le ratio  d�passe 150%.
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Figure V.16 Coefficient de dilatation thermique mesur� selon la direction Y des �chantillons 

pr�lev�s de la t�le 01: l’�tat brut et  l’�tat homog�n�is�.

Etudions maintenant la troisi�me direction Z qui correspond � la direction 

perpendiculaire au plan de laminage (figure V.17). Dans l’ensemble, les courbes des  

coefficients de dilatation thermique α(T) des �chantillons homog�n�is� et tremp� et � 

l’�tat brut pr�sentes des comportements qui diff�rent  l’un de l’autre. Ils pr�sentent 

tous les deux des paliers entre 100�C et 300�C. Les deux courbes sont presque 

superposables. Le coefficient de l’�chantillon homog�n�is� est  tr�s sup�rieur � celui 

dans l’�tat brut dans tout l’intervalle de temp�rature. Entre 400 et 525�C, αZ(T) de 

l’�chantillon 01 pr�sente un palier. Le pic pr�sent dans la courbe de 

l’�chantillon � l’�tat brut a pratiquement disparu dans � l’�tat homog�n�is�. 

Probablement d� �  la coalescence et/ou la dissolution des pr�cipites responsables de 

ce ph�nom�ne.          
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Figure V.17 Coefficient de dilatation thermique mesur� selon la direction Z des �chantillons 

pr�lev�s de la t�le 01: l’�tat brut et  l’�tat homog�n�is�.

Maintenant, nous allons faire la m�me �tude que pr�c�demment. Cette fois – ci, 

nous allons analyser le comportement dilatom�trique de la t�le 02 homog�n�is� et 

tremp� et faire la comparaison avec le coefficient de dilatation thermique du m�me 

�chantillon � l’�tat brut. Nous rappelons que l’�tude comparative est faite sur des 

�chantillons pr�lev�s selon la m�me direction.

Selon la direction X (figure V.18), l’�chantillon pr�lev� du mat�riau 02 � l’�tat 

homog�n�is� et tremp� pr�sente moins d’anomalies que l’�chantillon � l’�tat brut.

Globalement les pics pr�sents dans αX(T) de l’�chantillon homog�n�is� existent dans 

αX(T) � l’�chantillon brut. Mais, leur intensit� varie d’un pic � un autre et sont 

l�g�rement d�cal�s en temp�rature. Le coefficient dilatation thermique de l’�chantillon 

homog�n�is� et tremp� est nettement sup�rieur que αX(T) du mat�riau � l’�tat brut sur 

l’ensemble du domaine de temp�rature.

A 525�C, le ratio
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Figure V.18 Coefficient de dilatation thermique mesur� selon la direction X des �chantillons 

pr�lev�s de la t�le 02: l’�tat brut et  l’�tat homog�n�is�.

Selon la direction Y (figure V.19), nous remarquons que les coefficients 

et ont la m�me allure. Nous relevons que la phase β de apparait en retard 

par rapport � celle de . Probablement, la dissolution des pr�cipit�s instables � 

hautes temp�rature est responsable de ce d�calage. est inf�rieur � de

20-525�C.
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Figure V.19 Coefficient de dilatation thermique mesur� selon la direction Y des �chantillons 

pr�lev�s de la t�le 02: l’�tat brut et  l’�tat homog�n�is�.

Suivant la direction Z (figure V.20), le coefficient (T) contient un intense pic 

aux environs de 200�C, qui n’existe pas sur la courbe . Il est probablement li� � 

la phase β’’. contient plusieurs d�doublement de pics qui disparaissent dans la 

courbe . Nous attirons l’attention que le ratio est inf�rieur au m�me 

rapport d�terminer selon les directions X et Y. Cette diminution est li�e � une pr�sence 

importante de pr�cipit�s selon la direction Z que suivant les deux autres 

directions[71,72].
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Figure V.20 Coefficient de dilatation thermique mesur� selon la direction Z des �chantillons 

pr�lev�s de la t�le 02: l’�tat brut et  l’�tat homog�n�is�.

La derni�re partie de ce chapitre concerne l’�tude du r�le des diff�rents  

�l�ments d’additions dans les deux mat�riaux.

Nous avons proc�d� de la m�me mani�re que pr�c�demment. Nous allons 

comparer les coefficients de dilatation thermique de deux �chantillons mesur�s selon 

la m�me direction mais chacun est pr�lev� d’un mat�riau.   

La figure V.21 repr�sente les variations des coefficients de dilatation thermique

de deux �chantillons � l’�tat brut selon la direction X. Chaque �chantillon est pr�lev� 

d’un mat�riau.

Les deux courbes contiennent plusieurs anomalies dilatom�triques. A partir de 

50�C, est sup�rieur �  . Aux hautes temp�ratures, l’�cart se r�tr�cie pour 

devenir nul aux environs de 500�C.
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Figure V.21 Coefficient de dilatation thermique mesur� selon la direction X  de deux

�chantillons pr�lev�s chacun d’une t�le � l’�tat  brut 

Selon la direction Y (figure V.22), nous constatons que et se 

chevauchent. L’�cart entre les deux courbes n’est pas important pour  devenir 

n�gligeable aux hautes temp�ratures et le coefficient dilatation thermique ne d�passe 

pas 22.10-6 �C-1.
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Figure V.22 Coefficient de dilatation thermique mesur� selon la direction Y  de deux 

�chantillons pr�lev�s chacun d’une t�le � l’�tat  brut 

Selon La direction perpendiculaire au plan de laminage Z (figure V.23), le

coefficient de dilatation thermique de l’�chantillon pr�lev� du mat�riau 01 est inf�rieur 

� celui du mat�riau 02 pour que cette diff�rence s’annule � partir de 480�C. 
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Figure V.23 Coefficient de dilatation thermique mesur� selon la direction Z  de deux

�chantillons pr�lev�s chacun d’une t�le � l’�tat  brut

La situation a compl�ment chang� lorsqu’on passe � l’�tat homog�n�is� des 

�chantillons.

Suivant la direction X (figure V.24), les deux coefficients sont confondus 

jusqu’� 100�C, puis ils commencent � se chevaucher. de l’�chantillon 

homog�n�is� contient un palier jusqu’� 330�C.

Aux hautes temp�ratures, les deux courbes se confondent pour donner un 

coefficient de dilatation thermique sensiblement �gale � 34.10-6 �C-1.
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Figure V.24 Coefficient de dilatation thermique mesur� selon la direction X  de deux 

�chantillons pr�lev�s chacun d’une t�le � l’�tat  homog�n�is�.

Les deux �chantillons pr�lev�s des deux t�les mais ayant la m�me 

orientation donne une figure diff�rente des autres.

A partir de 100�C (figure V.25), les deux courbes sont pratiquement confondues 

en se  chevauchant. Elles contiennent les m�mes anomalies dilatom�triques mais les 

positions des pics sont l�g�rement d�cal�es en temp�ratures avec pratiquement les 

m�mes intensit�s. 
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Figure V.25 Coefficient de dilatation thermique mesur� selon la direction Y  de deux 

�chantillons  pr�lev�s chacun d’une t�le � l’�tat  homog�n�is�. 

Selon la direction Z (figure V.26), la situation change totalement. La courbe de 

l’�chantillon pr�lev� de la t�le 02 ne ressemble pas � celle de l’�chantillon 01.

A basse temp�rature, elle pr�sente un pic intense situ� � T=200�C, inexistant 

dans la courbe dilatom�trique α(T) de l’�chantillon 01. 

Les autres anomalies de sont intenses devant celles de . a 

un coefficient sup�rieur  � celui de sur l’ensemble du domaine de temp�rature. 

Par contre contient deux paliers o� α(T) est sensiblement constant, l’un situ� 

entre 160 - 340�C et l’autre � partir de 440�C.
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Figure V.26 Coefficient de dilatation thermique mesur� selon la direction Z de deux 

�chantillons pr�lev�s chacun d’une t�le � l’�tat  homog�n�is�. 

L’�tude dilatom�trique a �t� d’un apport important. Elle a montr� que la t�le 01 

homog�n�is� et tremp�e est moins anisotrope que la t�le 02 homog�n�is� et tremp�e.

V.5 Microdureté Hv

Les mesures de microduret� ont �t� prises au moyen d’un microdurom�tre du 

type Zwick. Les tests se font avec un p�n�trateur pyramidal en diamant sous une 

charge de 300g. 

Nous avons effectu�s des mesures � l’�tat brut, et � l’�tat homog�n�is� suivi 

d’une trempe, o� nous avons remarqu� une l�g�re diminution de la microduret� apr�s 

mise en solution et trempe.

Hv brut (kg/mm²) Hv homogénéisé (kg/mm²)

Tôle 01 77.49 41.33

Tôle 02 56.57 31.84
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Ceci peut �tre expliqu� par l’effet n�faste de la trempe structurale sur la duret�, 

du fait que la trempe apr�s mise en solution ne modifie pas la structure cristalline de 

l’alliage [73].

Les r�sultats exp�rimentaux des mesures de microduret� montrent que la duret� 

de la t�le 01 d�passe largement celle de la t�le 02. Ce r�sultat est en bon accord avec 

ceux de la dilatom�trie. Ce comportement rend la t�le 01 int�ressante et comp�titive  

devant la t�le 02. Donc, son utilisation et son impact dans le domaine industriel 

pr�sentent un grand int�r�t. Il est important de noter que le silicium a un bon effet  sur 

les propri�t�s m�caniques de l’alliage. Sachant que l’exc�s de Si am�liore les 

propri�t�s m�caniques de mat�riau [74].  
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Conclusion générale

Le travail r�alis� dans le cadre de ce m�moire a pour objectif l’analyse 

thermique des alliages AlMgSi(Cu). Pour cela, nous avons utilis� plusieurs techniques 

exp�rimentales rigoureuses et adapt�es � ce genre de travaux scientifiques, telles que : 

la calorim�trie diff�rentielle � balayage (DSC), la microscopie optique, la mesure de la 

micro-durom�tre, la diffraction des rayons X et la dilatom�trie. Dans ce travail,  notre 

�tude de caract�risation est bas�e essentiellement sur les mesures de la dilatom�trie.

Sur la base des r�sultats obtenus qui sont appr�ciables, on peut conclure :

 les traitements d'homog�n�isation montrent une distribution uniforme des 

taches sombres pouvant �tre des pr�cipit�s stables � haute temp�rature observ�s 

au microscope optique. 

 L’analyse des �chantillons par la diffraction des rayons X a mis en �vidence la 

pr�sence des pics correspondant � la structure C.F.C. de la matrice α-

aluminium. Cette technique a permis aussi de mettre en �vidence l'existence 

d'une anisotropie, � cause du proc�d� de laminage qu’ont subi les t�les �tudi�es. 

 L’�tude calorim�trique des �chantillons des deux t�les � l’�tat brut est 

nettement diff�rente de celle des t�les � l’�tat homog�n�is� et tremp�. 

 L'analyse calorim�trique diff�rentielle � balayage (DSC) nous a permis de 

suivre les transformations des diff�rentes phases de la s�quence de pr�cipitation 

dans les alliages �tudi�s : 

 T�le 01: SSS → GP →β'' → β' → β (Mg2Si) + Si.

 T�le 02: SSS → GP →β'' → β' + Q' → β (Mg2Si).

 Les r�sultats de l’analyse dilatom�trique des alliages �tudi�s montrent que les 

diff�rentes transformations de phase enregistr�es lors du chauffage des 

mat�riaux sont dues � des ph�nom�nes de pr�cipitation et /ou dissolution des 

phases. La technique dilatom�trique nous a permis d’analyser les variations 
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dimensionnelles en fonction de la temp�rature des deux mat�riaux selon les 

diff�rentes directions et de mettre en relief le r�le de l’anisotropie 

dilatom�trique qui change en fonction des traitements thermiques et de la 

composition.

 Le degr� d’anisotropie change radicalement de l’�tat brut � l’�tat homog�n�is� 

de la t�le01. Pour ce qui est de la t�le 02, le traitement d’homog�n�isation 

diminue l’anisotropie. 

 Nous avons remarqu� que le nombre d’anomalies dilatom�triques n’est pas le 

m�me dans les deux t�les brut et homog�n�is�.

 Nous soulignons que le coefficient de dilatation thermique selon la direction Z 

de l’�chantillon 01 contient un large palier s’�tendant sur plus de 200�C o� α(T) 

reste sensiblement constant. Cette particularit� rend ce mat�riau int�ressant 

dans le domaine industriel. 

 Les valeurs de microduret� de la t�le  01 sont sup�rieures � celles de la t�le 02. 

 Les r�sultats de la microduret�  confirment ceux  obtenus par la dilatom�trie.    
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R�sum�

Analyse thermique des alliages d'aluminium AlMgSi(Cu)

Dans le cadre de ce travail, nous avons entrepris d’�tudier un alliage AlMgSi � 

exc�s de silicium de la s�rie 6000, faisant partie de la cat�gorie des alliages � 

durcissement structural. Ces alliages ont un grand int�r�t vu leur utilisation privil�gi�e 

dans les industries automobile et a�ronautique. 

Ce m�moire a pour objectif d'�tudier le coefficient de dilatation thermique en 

fonction de la temp�rature de deux cat�gories de t�les � base d’aluminium dans 

lesquelles nous avons introduit une large gamme d’�l�ments des transitions. A partir 

de chaque t�le, nous avons pr�lev� trois �chantillons suivant trois directions : X-

direction parall�le � la direction de laminage, Y-direction perpendiculaire � la direction 

de laminage dans le plan de laminage et Z- direction perpendiculaire au plan de 

laminage. Les r�sultats de l’analyse dilatom�trique r�v�lent l'existence d'une  

anisotropie dans les t�les �tudi�es. Les valeurs du coefficient de dilatation thermique 

diff�rent d'une direction � une autre et d’un alliage � l’autre.

Nous soulignons que le coefficient de dilatation thermique selon la direction Z 

de l’�chantillon 01 contient un large palier s’�tendant sur plus de 200�C o� α(T) reste 

sensiblement constant. Cette particularit� rend ce mat�riau int�ressant dans le domaine 

industriel. 

L'�tude calorim�trique diff�rentielle � balayage,  nous a permis de suivre les 

transformations de phase de la s�quence de pr�cipitation dans ces alliages. La 

microstructure des alliages a �t� caract�ris�e par la microscopie optique qui a confirm� 

une pr�sence importante de pr�cipit� thermiquement stable.

La microduret� montre que l’exc�s de Si accro�t les propri�t�s m�caniques des 

alliages Al-Mg-Si.

Nous estimons que les r�sultats obtenus dans ce travail qui ont n�cessit� 

l’utilisation de plusieurs techniques compl�mentaires sont d’un apport tr�s important 

du point industriel et recherche fondamentale.

Mots clés : Alliages Al-Mg-Si, DSC, Dilatometrie, Excès de Silicium,

Coefficient de dilatation thermique.



Abstract

Thermal analysis of aluminum alloys AlMgSi (Cu)

In this work, we have undertaken the study of an Al-Mg-Si alloy of 6000 series 

with excess silicon of the series 6000, belongs to the category of heat treatable alloys. 

These alloys arouse great interest for their privilege use in the automotive and 

aeronautical industries.

The aim of the present work is the study of the thermal expansion coefficient as 

a function of temperature for two categories of aluminum-based sheet in which we 

have introduced a wide range of components of transitions. From each sheet, we 

collected three samples following three directions: X-direction parallel to the rolling

direction, Y-direction perpendicular to the rolling direction in the rolling plan and Z-

direction perpendicular to the plane rolling. The dilatometric results revealed the 

presence of anisotropy. The thermal expansion coefficient measurements differ from 

one direction to another and from one alloy to another.

We emphasize that the thermal expansion coefficient along Z direction of the 

sheet 01 contains a large landing extending over 200 � C where α (T) remains 

substantially constant. This feature makes the material suitable in the industrial field.

DSC studies enabled us to follow the transformation of the various phases of 

the sequence of precipitation in these alloys. The microstructure of the alloys was 

characterized by optical microscopy, which confirmed a significant presence of

thermally stable precipitate at high temperature in the two sheets.

X-ray diffraction study confirms the positive role of the addition of copper,

which improves the mechanical properties of the material. Microhardness

measurements show that the excess Si improves the mechanical properties of alloys

Al-Mg-Si.

We believe that the results obtained in this work that required the use of 

additional complementary techniques.

Key words: Al-Mg-Si alloys, DSC, Dilatometry, Excess silicon, Thermal expansion

coefficient.



ملخص

التحلیل الحراري لسبائك الألمنیوم

)Al-Mg-Siسیلیسیوم (–مغنیزیوم –اعتمدنا دراسة سبیكة ألمنیوم ،في اطار ھذا العمل المنجز

). لھذه 6000، و التي تنتمي إلى السبائك ذات التصلید البنیوي ( فصیلة السلیسیومالمحتواة على فائض من 

أھمھا صناعة السیارات، الطائرات و المركبات الفضائیة.السبائك دور و فائدة كبیرة في عدة مجالات

صفائحبدلالة درجة الحرارة لفئتین من دراسة معامل التمدد الحراري الھدف من ھذا العمل 

منعدد ھام الألمونیوم الصناعیة التي تنتمى الى السبائك ذات التصلید البنیوي و التي تحتوى على 

اتجاھات عینات وفق 3كل صفیحة نا اخذنا منالشوائب. مع العلم أنالانتقالیة و غیرھا من العناصر

ھو الاتجاه العمودي لاتجاه التصفیحYھو الاتجاه الموازى لاتجاه التصفیح، X) حیث:  X Y Zمختلفة(

نتائج التمدد الحراري تؤكد بان .ھو الاتجاه العمودي على مستوى التصفیحZو في مستوى التصفیح

اثلة المناحي، حیث أن معامل التمدد الحراري یختلف من اتجاه إلى آخر.السبیكة غیر متم

ثبوت ھام حتوي علىی01من العینة Zفي اتجاهمعامل التمدد الحرارينؤكد على أننحن

αتبقىحیثدرجة مئویة 200ابتداء منیمتد  (T)ھذه المادة تجعل منھذه المیزة.إلى حد كبیرثابت

.في المجال الصناعيمھمة 

سمحت لنا بمعرفة التحولات الطوریة أثناء إن الدراسة بواسطة التحلیل الحراري التفاضلي،

و التي تؤكد وجود ترسیبات عملیة التسخین . كما استطعنا مشاھدة البنیة الحبیبیة بواسطة المجھر الضوئي

.تتحمل الحرارة 

الخواص المیكانیكیة حسنالذي یو ضافة النحاس حیود الأشعة السینیة یؤكد الدور الإیجابي لإ

الخواص المیكانیكیة منیحسنبأن فائض السلیسیوم نستنتجقیاس الصلادة و اعتمادا على .للعینة

للسبیكة.

نتوقع اعتمادا على النتائج المحصل علیھا ضرورة استعمال تقنیات مكملة لھذه الدراسة الھامة.

سیلیسیوم ، التحلیل الحراري التفاضلي، التمدد الحراري،-مغنیزیوم-لمنیوم: سبائك الأالكلمات الدالة

معامل التمدد الحراري.، فائض السلیسیوم 


