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Introduction

Des efforts dans la recherche aéronautique sont constamment déployés afin de développer
des matériaux qui puissent simultanément réduire le poids et augmenter I'efficacité des structures

des avions a hautes performances.

Dans ce contexte, les alliages d’Aluminium-Lithium sont a 1’origine d’une nouvelle
génération .Il a été montré que leur faible densité, leur module d’Young et leur limite élastique
élevés les rendent particulierement intéressants dans la construction aéronautique .En effet des
additions de 2 a 3% de lithium dans I’aluminium permettent un gain de densité (d) de 7.5 a 10%
et d’un gain notable de module d’¢élasticité (E) . Ce fait conduit a un gain appréciable du module
spécifique (E/d) de 15 a 20% par rapport aux alliages traditionnels utilisés en général dans les

techniques d’armement et particulier dans 1’aviation.

Ces alliages présentent un comportement superplastique. Celui-ci est étroitement lié a une
structure a grains fins. Celle ci constitue un des pré-requis pour la déformation superplastique.
Suite a un traitement thermomécanique approprié, cette structure peut étre obtenue par
recristallisation statique avant la déformation superplastique ou dynamique pendant les premiers
stades de la déformation.

Le travail actuel examine ’effet de la déformation sur la recristallisation de 1’alliage Al-Li
de la nuance (8090). Deux types de déformations ont été utilisés. Il s’agit de la traction et de la
compression. Nous avons pris en considération le role de la température dans la recristallisation

statique et dynamique.

Le manuscrit comprend trois chapitres. L’étude bibliographie exposée dans le premier
chapitre porte sur la superplasticité, le processus de recristallisation ainsi que les séquences de
précipitation dans les alliages Al-Li. Le deuxiéme chapitre est consacré a la préparation des
échantillons ainsi qu’aux techniques expérimentales utilisées pour 1’étude de la recristallisation
et la précipitation , telles que les rayons X. Les résultats obtenus et leur discussion font I’objet du

troisieme chapitre. La conclusion présente les principaux résultats obtenus.



I.1-Généralités sur la déformation superplastique

I.1.a-Définition de la Superplasticité

La superplasticité est I’aptitude de certains matériaux polycristallins a grains fins, a subir une
déformation plastique étendue provoquée par une traction dans des conditions de charge et de

température spécifiques, sans apparition de striction avant la rupture.

Les allongements dépassant les 200% indiquent en général un comportement superplastique
pour plusieurs matériaux. Les plus grands allongements sont enregistrés pour les alliages
eutectiques tel que Pb-Sn situé atteignant jusqu’a 7750% et plus de 8000% pour I’aluminium-
bronze.

I.1.b-Bref historique du phénomeéne de superplasticité

Le phénomeéne de superplasticité a été observé pour la premiere fois en 1912 par Rosenhain [1]
avec un alliage de zinc-cuivre-aluminium. Par la suite, d’autres études ont montré un
comportement similaire pour d’autres types de matériaux [2- 3].Mais il a fallu attendre 1959 [4]

pour définir le phénomene observé par le terme « superplasticité ».

C’est a partir de I’année 1970 que ce phénomene a fait I’objet de nombreuses études. Ainsi la

mise en forme des matériaux superplastiques est apparue.

L’emboutissage superplastique est alors devenu un procédé incontournable dans le domaine
aéronautique grace au taux d’allongement réalisable. Aujourd’hui, le record du monde observé

est de I’ordre de 8000% [5] comme le montre dans la figure 1.1
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Figure 1. 1. Record du monde de traction uni axiale [5].



I.1c-Influence des différents parametres sur la déformation superplastique

Trois paramétres ont une influence sur le comportement superplastique des matériaux
métalliques. Les principaux paramétres requis pour la déformation superplastique sont: la vitesse

de déformation, la taille des grains, ainsi que la température.

> Vitesse de déformation

Il a été démonté que le comportement superplastique est observe pour les faibles vitesses
de déformation généralement comprises entre 10”et 10 s™. Pour de telles vitesses de
déformation, une forte dépendance entre la contrainte ¢ et la vitesse de déformation & est

observée. Ceci est représenté par la loi :

o =K e™ avec &=de/dt 1)

ou K est une constant et m le coefficient de sensibilité de la vitesse de déformation.
Pour traduire cette dépendance, le coefficient de sensibilité de la contrainte d’écoulement a la

vitesse de déformation noté par m correspond a la dérivée de la loi (1)

m = 0 log(c)/ 0 (log (¢) (2)

Le domaine superplastique est en général défini pour des valeurs de m supérieures a 0.4 [6]. Une
valeur élevée de ce coefficient permet une grande élongation avant rupture [7].
La figure 1.2 montre que le domaine superplastique est atteint pour des vitesses de déformation

correspondant aux valeurs maximales de m.
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Figure 1.2 : Variation de m en fonction de la vitesse de déformation

1-Ti-6Al-4V [8] ,2 - Sn-5Pb [9], 3 - Al-Cu eutectique [10].

» La taille des grains
La taille des grains a une influence significative sur le comportement superplastique. Elle doit
étre suffisamment faible pour éviter une rupture prématurée. Elle est généralement comprise
entre 1 et 15um [11, 12]. Cependant certains alliages présentent un écoulement superplastique

bien que la taille de grains soit relativement élevée.

> Latempérature

Un matériau ne peut avoir un comportement superplastique que dans un intervalle de
température bien définie. La température minimale est de 1’ordre de la moitié de la température
de fusion T¢ du matériau [13]. La déformation superplastique est généralement observée a T >
0.5T:

La figure 1.3 montre la relation entre la température de la déformation superplastique et le
coefficient de sensibilité m. Il faut remarquer que la température optimale correspond a la valeur

maximale de m.
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Figure 1. 3. Variation de m en fonction de la température [13]

I.1.d-Mécanisme de déformation superplastique
Divers modeles ont été ¢laborés en vue d’expliquer 1’écoulement superplastique. Cependant le
seul point commun entre ces théories est le glissement et rotation des grains. Comme c’est

montré schématiquement sur la figure 1.4.
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Figure 1.4 : lllustration schématique du mécanisme de déformation superplastique
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1.2-Développement des matériaux superplastiques

La mise en forme des matériaux métalliques est réalisée dans la plupart des cas par des
procedes de déformation plastique & chaud ou a froid. Ces procédés sont trés onéreux, car lls
nécessitent des installations importantes pour atteindre les contraintes éleveées requises pour
former les métaux. Ce niveau des sollicitations limite la complexité des formes réalisables et la
précision dimensionnelle.

Les alliages a bases de titane et les alliages d’aluminium constituent les principaux alliages
industriels a comportement superplastique. Ils sont tres utilises dans I’industrie aéronautique qui
était et reste toujours la locomotive du développement de ces procédés. D’autres secteurs de
production ont été attirés par les avantages de cette technologie tels que I’industrie automobile et

du poids lourd, I’industrie ferroviaire ou encore le domaine médical.

I.2.a- Généralités sur les alliages d’aluminium

Le développement des alliages d’aluminium est étroitement lié a leurs propriétés mécaniques.
Les progres permanents de la métallurgie de I’aluminium ont abouti a proposer une gamme
étendue de nuance, bien adaptée aux utilisations envisagées.

Les alliages d’aluminium sont regroupés conformément a une nomenclature rigoureuse et
complexe .Ainsi le métal pur non allié constitue la série 1000 alors que les autres séries
dépendent de la nature de 1’élément d’alliage principal correspondant aux propriétés mécaniques

trés variables (tableau 1.1).
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nuance | Principaux éléments Propriétés mécaniques
d’addition

2000 Cu - Tres bonne résistance mécanique.
- Soudabilité et résistance a la corrosion marine
généralement médiocres.

3000 Mn - Tres bonne aptitude a la mise en forme et résistance a la
corrosion.
- Mauvaise coulabilite.

4000 Si - Trés bonne coulabilité et resistance a la corrosion.

5000 Mg -Tres bonne soudabilité et résistance a la corrosion (marine).

6000 Mg et Si - Tres bonne coulabilité, résistance a la corrosion et bonne
résistance mecanique et soudabilité

7000 Zn - Bonne résistance mécanique et soudabilité.

8000 Li - Alliages a haute résistance mécanique

Tableau 1.1 : Les propriétés mécaniques des alliages d’aluminium. [14.15]

1.2.b- les alliages d’aluminium —lithium

Les alliages d’aluminium- lithium sont caractérisés par leur faible densité ainsi que leur

rigidité élevée [16]. En outre I’addition des différents éléments permet d'améliorer les propriétés

mécaniques telles que la ductilité. En effet ’addition du zirconium dans I’alliage provoque une

réduction notable de la taille de grain [17].
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< L’histoire de développement des alliages d’aluminium-lithium

Les premiers alliages aluminium-lithium (Al-Zn-Cu-Lli) ont été introduits en Allemagne dans les
années 20, l'alliage AA2020 (Al-Cu-Li-Mn-Cd) a la fin des années 50, et Il'alliage 1420 (Al-Mg-
Li) en Union Soviétique, au milieu des années 60. Au Royaume-Uni le développement des
alliages d’aluminium-lithium a été concentré sur le systéme Al-Li-Cu-Mg —Zr a partir de
I’année1980. [18-19]. De la sont introduits les alliages commerciaux AA8090, AA2090 et
AA2091. Au début des années 90, une nouvelle gamme d'alliages AlLi contenant de l'argent,
connus sous le nom de « Weldalite », a été introduite. Ces alliages contenaient généralement
moins de Li et présentaient une meilleure stabilité thermique. Le tableau 1.2 ci-dessous montre
la composition chimique de ces alliages. [20]

Alliage Cu Li Zr D'autres
2090 2.7 2.2 0.12 --

2091 2.1 2.0 0.1 --

8090 1.3 245 0.12 0,95 mg
Weldalite 5.4 1.3 0.14 0.4 mg
049

Tableau 1.2 : la composition chimique des alliages d’aluminium —lithium (en poids). [20]

% Domaine d’utilisation des alliages d’aluminium-lithium

Quelques alliages d’aluminium-lithium ont été utilisés dans les ailes d'avion des lignes
commerciales récentes et de fagon significative dans les hélicoptéres type EH101. En outre,
plusieurs alliages d’ Aluminium-Lithium ont été utilisés pour une grande variété d'appareils de
développement et d'expérimentation des véhicules spatiaux. Le cotlt des alliages d’aluminium-
lithium reste habituellement trop élevé par rapport a celui des alliages d'aluminium traditionnels,
qu’ils sont destines a remplacer. Cela est di en partie au codt relativement éleve de lithium.

En effet 1’utilisation de ces alliages de faible densité dans les applications aéronautiques réduit

considérablement les frais de carburant des véhicules et augmente leurs performances [21] .
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%+ Les propriétés mécaniques des alliages d’aluminium —lithium
prop g

La résistance €levée des alliages d’aluminium-lithium est obtenue par des traitements de
précipitation. En outre, des éléments d’alliage auxiliaires clés, tels que le zirconium (Zr) sont
ajoutés en rende contréler de la microstructure des grains lors des traitements thermiques. Les

propriétés mécaniques de certains alliages d’aluminium-lithium sont indiquées dans le tableau

1.3 ci-dessous.
Densité Ductilité Module Contrainte a la | Température
Alliage (Glem?) (El %) Elastique (GPa) rupture de Fusion
()
2090 2.59 3-6 76 500 580-660
2091 2.58 6 75 550 560-670
8090 2.55 4-5 77 480 600-655

Tableau 1.3 : les propriétés mécaniques des quelques alliages d’aluminium-lithium [22-23-24]

< L’influence des éléments d’addition sur les propriétés mécaniques

La teneur de lithium dans 1’alliage Al-Li ne peut pas dépasser la limite de solubilité de 4,2%
dans I’aluminium. Dans la pratique, la teneur de lithium est généralement inférieur de cette
limité.

L’addition de lithium conduit, a la diminution de la densité de 1’alliage. Il a été observé que 1%
de lithium réduit la densité d'un alliage Al-Li d'environ 3% (figure 1.5a). En plus a observé la
modification de ces propriétés élastiques [25]. Telles que le module d’Young, (figure 1.5b) [26].

14
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Figure 1.5a : Evolution de la densité de I’alliage AL-X en fonction de la concentration de I’élément X.
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Figure 1.5b : Evolution du module d’Young de I’alliage AL-X en fonction de la concentration de 1’élément X.

L’addition du cuivre diminue la solubilit¢ maximale du lithium dans 1’aluminium pour toutes les
températures. [27].

Alors que celle du magnésium diminue la solubilité de lithium dans I’aluminium au dessous de
425°C [28].

Il faut remarquer que la concentration du zirconium dans les alliages AL-LI est toujours faible
L’augmentation de la teneur de Zr au —dessus de 0.2% est responsable d’une réduction majeure

de la taille des grains qui influe sur la durete [29].
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1.3 Etude de la recristallisation

1.3-a. Généralités

Lorsqu'un matériau est déformé plastiquement, sa microstructure est perturbée et certaines de
ses propriétés physiques et mécaniques sont altérées. Le matériau n'est plus dans son état
d'équilibre.
La création des dislocations et des défauts ponctuels lors de 1’essai de I'écrouissage consomme
de I'énergie, qui reste en grande partie emmagasinée dans le métal écroui. Il s'agit surtout de
I'énergie élastique que l'on retrouve dans les champs des contraintes résiduelles et dans les
contraintes propres des dislocations. Dans la plupart des métaux cette énergie n‘a aucun moyen
de se manifester a température ambiante, parce que la mobilité des atomes est trop faible. Il suffit
alors d'augmenter la température pour que I'énergie emmagasinée remplisse son rdle de force

motrice pour la restauration et la recristallisation.

% Restauration
Le matériau déformé plastiquement contient de tres nombreux défauts réticulaires tels que
les lacunes, les interstitiels isolés ou en amas, les dislocations ainsi que les défauts
d’empilement. Il est donc dans un état de non équilibre thermodynamique.
Au cours de la restauration les contraintes internes diminuent. On observe également un
changement dans les propriétés mécaniques.
Un métal déformé peut étre restauré de plusieurs manieres :
» Diminution de la concentration des lacunes ou des atomes interstitiels.
» réarrangements des dislocations en réseaux plus stables.
» absorption des dislocations par les joints de grains
» Diminution de 1’énergie libre de surface par changement de forme ou d’orientation des
grains.

» Elimination des défauts ponctuels.

16



+ Polygonisation

Lorsque I’on chauffe un métal aprés déformation, le premier phénoméne qui modifie
profondément la structure est la redistribution des dislocations dans un réseau de plus faible
énergie ce qui diminue sensiblement leur nombre. Ce phénomeéne est quelquefois appelé

polygonisation

+» Recristallisation

Lorsque I’écrouissage est faible, la polygonisation peut étre le seul phénoméne de restauration
qui intervienne au cours d’un chauffage progressif. Le plus souvent, un second phénomeéne
appelé« recristallisation » apparait a une température plus élevée que la température de
restauration.

La recristallisation est une redistribution des atomes dans un assemblage des grains entierement
nouveaux. Ces cristaux croissent a partir de trés petit «germes » jusqu'a ce qu’ils se rejoignent et
absorbent les partis non encore recristallisées. Dans les cristaux nouveaux, la concentration des
dislocations est beaucoup plus faible que dans le métal écroui. [30]

La déformation plastique fait apparaitre dans le métal des régions qui peuvent servir de germes a
la recristallisation ou qui sont favorables a la germination de nouveaux cristaux, dans certaines
conditions. Le nombre des «sites de croissance » augmente avec le taux d’écrouissage. Au cours
du chauffage a une température convenable, un nouveau cristal se développe autour de chaque

site de croissance .Son«rayon »D croit en fonction du temps t (figure 1.6) suivant la relation :

D=G (t-1) 3)

17



Figure 1.6 : la croissance des rayons des cristaux en fonction de temps

1.3-b. Recristallisation dynamique

La recristallisation dynamique (DR) est un type de processus de recristallisation, trouvée
dans le domaine de la métallurgie. Dans la recristallisation dynamique, par opposition a la
recristallisation statique, la nucléation et la croissance de nouveaux grains se produit lors de la
déformation plutdt que par la suite dans le cadre d'un traitement thermique distincte.
La recristallisation dite dynamique a lieu au cours de la déformation et se caractérise par la
création de nouveaux grains et la migration des joints de grains, conduisant a une réduction de
I’énergie de déformation stockée sous forme de dislocations [31-33]. On peut distinguer

principalement deux types de recristallisation dite par rotation ou par migration.

» Recristallisation par rotation

La recristallisation par rotation ou continue s’agit de la formation de nouveaux joints de
grains par ’accumulation de dislocations sous forme de sous —joints de grains et leur rotation
progressive au cours de la déformation jusqu'a leur évolution en joints de grains [31-33]. Cette
germination est évidemment associée a la migration des joints. Les nouveaux grains sont a priori
uniquement une portion des grains « parents », ils peuvent donc hériter d’une structure interne de
défauts (dislocations...) et ont une orientation proche de celle du grain « parent ».
L’hétérogénéité de déformation dans les grains est un parametre important pour induire le

processus de germination.
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La migration des joints de grains au cours de la recristallisation par rotation est due a une force
motrice liée a la différence d’énergie stockée entre grains. Les vitesses de migration associées a
la recristallisation par rotation, sont trés proches de celles associées au grossissement dit

« normal » des grains.

» Recristallisation par migration

La recristallisation par migration ou discontinue résulte de la migration rapide des joints de
grains entre des grains tres peu déformés et des grains plus deformeés [32]. Le processus implique
la germination de grains, généralement prés des joints de grains, qui vont avoir tendance a
grossir tres rapidement aux dépens du reste de la microstructure en raison de leur faible énergie
de déformation.

Cette recristallisation a généralement lieu a haute température, et le processus de migration est
prépondérant .Une valeur minimale de déformation est nécessaire pour D’initiation de ce

processus de recristallisation.

I.3c-Recristallisation primaire

Elle résulte de la formation et de la croissance des germes en de nouveaux cristaux aux dépend
d’une matrice qui est dans un état structural moins parfait.

Les germes apparaissent avec une orientation différente de celle de la matrice (figure 1.7) ou ils

sont nés ; ils croissent progressivement aux dépends des anciens grains déformés jusqu’a ce
qu’ils arrivent en contact les uns avec les autres et a ce stade, la recristallisation primaire

proprement dite est achevée et on entre dans le stade appelé croissance des grains.
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Figure 1.7: Schéma de la recristallisation [30]

La croissance de nouveaux grains est conditionnée par I’énergie de distorsion emmagasinée,
c¢’est-a-dire pour diminuer 1’énergie interfaciale totale, il peut y avoir un grossissement du grain
de recristallisation primaire par migration des joints de grains, les gros grains absorbent en
général les petits.

La force motrice de recristallisation primaire n’existe plus, cependant le métal recristallisé
possede donc un exces d’énergie sous forme de joints de grains, la force motrice correspond
alors a I’énergie interfaciale des joints.

La croissance des grains se fait dans la direction ou la désorientation est plus faible. Pour qu’un

germe consume la structure qui 1’entoure, il doit avoir une dimension suffisante et une certaine

différence d’orientation par rapport au voisinage.

1.3.d- Recristallisation secondaire (croissance anormale)

Lorsqu’on poursuit le recuit aprés recristallisation totale, cette derniére est suivie d’un
remaniement de la structure, au cours de laquel, certains grains grossissent aux dépens d’autres,
qui disparaissent (figure 1.8) simplement; certains grains de petite taille, issus de la
recristallisation primaire sont caractérisés par une certaine orientation cristallographique, se

mettent soudainement a croitre, d’ou le nom souvent utilisé de recristallisation secondaire [30].
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Figure. 1.8 : Evolution de grain lors de la recristallisation secondaire [30]

Le métal recristallisé posséde donc un exces d’énergie sous forme de joins de grains, et la force
motrice est alors 1’énergie interfaciale des joints. Au cours de la recristallisation secondaire, la
structure est momentanément constituée de deux familles de grains de grosseurs différentes,
jusqu’a ce que les nouveaux cristaux aient envahi toute la masse, alors les joints de grains en
croissance migrent dans la direction de leur centre de courbure (figure 1.7). Ceux-ci atteignent
alors une taille moyenne d’équilibre, qui est fonction de plusieurs parameétres, tels que les
inclusions finement disséminées, et conduisent a la modification de la cinétique de grossissement

du grain. Si leur répartition n’est pas uniforme, la taille finale du grain peut-étre hétérogene.

I.3e-Les parameétres de recristallisation

Le taux d’écrouissage intervient indirectement dans le processus de recristallisation. Le nombre
de sites favorables a la germination du grain est influencé principalement par le taux
d’écrouissage. En effet pour des taux d’écrouissage faibles la germination est observée aux
joints de grains. Cependant pour des taux d’écrouissage €levés les bandes de cisaillement dans
les grains initiaux agissent comme lieu de germination.

Pour des traitements thermiques appropriés (température et temps), Le grain est d'autant plus
fin que I’écrouissage est plus important.

La température du recuit est le facteur le plus important dans la recristallisation. Pour des
conditions d’écrouissage déterminé, le grain grossit d’autant plus vite que la température est
élevée. Pour que les grains restent fins il faut choisir des températures de recuit non élevées et
des durées de maintien courtes; car des températures élevées conduisent parfois au lieu d’une

croissance normale des grains a une croissance anormale. Une croissance anormale pour certains
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grains est néfaste pour un matériau destiné a la mise en forme car elle peut conduire a sa

fragilisation [34].

L’effet des particules de la seconde phase est trés complexe dans la recristallisation des alliages
métalliques. En effet [l'interaction résultant de l'association du joint de grain et une particule de
seconde phase résulte de la réduction de I'énergie totale de joint ce qui a pour conséquence une
cessation de la croissance du grain [35].

La plupart des alliages industriels contiennent des particules qui peuvent modifier la taille des
grains lorsque la température change.
Ces particules ont une grande influence sur la cinétique de recristallisation, ainsi que sur la
texture. Il a été démontré que le cycle thermique peut avoir comme conséquence le
développement d'une sous structure de dislocations empéchant la croissance du grain [36].
Il a été observé également que ces particules ont la possibilité de contréler la dimension du
grain et la texture durant le processus thermodynamique [37]. On peut noter I’influence des
éléments en solution solide et des précipités sur la recristallisation. En effet les éléments en
solution solide et les précipités jouent un réle important sur la cinétique de recristallisation, la
taille des grains et la texture finale du matériau. Concernant les précipités, un certains nombre de
parametres interviennent tels que leur stabilité, leur nature, leur taille et la distance entre eux.
Les éléments en solution solide et les précipités ont trois effets importants sur la
recristallisation. Ils peuvent augmenter 1’énergie stockée et de ce fait, augmenter la force motrice
pour la recristallisation c’est le cas des €léments en solution solide et des précipités non
déformables. Aussi ils peuvent agir comme des sites de germination de la recristallisation tels
que les gros précipités déformable ou non déformable. Enfin ils peuvent exercer une force

d’ancrage sur les joints de grains.
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I.4-Processus de précipitation dans les alliages d’aluminium —lithium

I.4.a- Différents types de précipitation

La précipitation est une transformation caractérisée par une germination et une croissance d’une

ou de plusieurs phases, qui se produit en deux étapes :

-la germination caractérisée par 1’apparition de petits cristaux appelés germe
-la croissance au cours de laquelle les germes se développent jusqu’a
Concurrence de la fraction volumique telle qu’elle est définie par la thermodynamique

L’apparition d’une seconde phase dans une solution solide sursaturée par précipitation présente
un intérét pratique étant donné sa relation avec les propriétés mécaniques, lié au durcissement
structurel important qui se produit. Elle conduit soit a [’apparition d’une phase stable,
généralement a une température assez voisine de la température de mise en solution solide du
soluté, soit au dépdt de phases intermédiaires métastables, si la réaction se produit a plus basse
température. La précipitation peut également étre discontinue (cellulaire) si elle permet le

développement de cellules biphasées issues de sites particuliers (joints de grains, dislocation...)

Précipitation continue

La précipitation continue est une transformation pendant laquelle la concentration en soluté de
la phase mére diminue continlment jusqu'a sa valeur d’équilibre. Cette précipitation conduit
donc, au moins dans un premier temps, a 1I’obtention d’un certain nombre de précipités isolés qui
grossissent par le drainage des atomes de soluté. Cependant, ces précipités n’ont pas tous, dans
des conditions thermiques données, la méme probabilit¢ d’apparition. En effet, les relations
cristallographiques entre la phase mere et le produit de la précipitation déterminent les énergies

associées a I’interface et I’énergie élastique emmagasinée dans la matrice.
Précipitation discontinue

On dit qu’il y’a précipitation discontinue quand, pendant la transformation, le cristal est divisé

en deux catégories de régions, les unes ou la transformation est compléte, les autres ou la
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solution solide sursaturée reste inchangée. Elle nécessite donc la germination et la croissance de
cellules constituées de produits biphasées (lamelles de la seconde phase noyées dans la matrice
d’équilibre). Partant de la solution solide, on obtient donc un mélange d’une solution solide
réorientée ou non par rapport a la phase mére qui est appauvrie, et d’une nouvelle phase

dispersée dans la matrice.

On peut, suivant une classification due a Hornbogen, envisager trois types de produit
(Figure 1.9) :

e Des précipités cohérents possédant soit la méme structure cristalline que la matrice
(Figure 1.9a).

e Des précipités semi-cohérents pour lesquels I’interface précipités-matrice contient un
certain nombre de deéfauts linéaires. (Figure 1.9b).

e Des précipités incohérents dont la structure est si différente de celle de la matrice qu’il

ne peut exister aucune interface cohérente. (Figure 1.9c).
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Figure 1.9 : les différents types des précipités
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|.4.b-Précipitation dans les alliages d’aluminium-lithium

» Le systéme binaire AL-LI
Les phases formées dans 1’alliage binaire Al-Li sont : la phase stable & et la phase métastable

8 comme indique dans le diagramme d’équilibre qui a été étudié en détail par Mc Alister [38]
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Figure 1.10: le diagramme d’¢équilibre de I’alliage binaire Al-Li représente les phases & et & [38]

% Laphased’

Il est généralement établi maintenant qu’il existe une lacune de miscibilité déterminant le
domaine d’existence d’une phase métastable, ordonnée, dont la steechiométrie est & ‘AlsLi) &
20°Cune structure a cependant été proposée par Banergee et al [39] dans certaines conditions de
concentrations et des traitements thermiques.

Cette phase &, sphérique conservant sa forme pour de trés grandes tailles [40],
présente une cohérence presque parfaite avec la matrice (solution solide de lithium dans
I’aluminium).

La précipitation de la phase 8 a été observée en 1968[41]. Grace a la forte solubilité du

lithium, les fractions volumiques atteintes en précipités & sont parfois importantes allant de

30a40%. Pour les alliages conventionnels a hautes caractéristiques, la fraction volumique de

phase précipitée reste inférieure a 10%.
26



En 1970, I’alliage binaire Al-Li f(t reconnu comme étant un alliage a durcissement structural.
La cinétique de précipitation de & a été étudiée de maniére détaillée [42-47]. Il semble que la
théorie de Lifschitz —Sloyosov-Wagner [48,49] prédit la croissance du rayon de R’ en t*°.

En effet, la relation de croissance des précipités & décrite par la théorie LSW est :

R3-Ro>=k(t-to) (4)

Ou Ry et tp sont le rayon de la particule et le temps de commencement de la croissance. R est

le rayon de la particule aprés un temps t, et K est la constante de (vitesse) de croissance.

% Laphase o:

La coalescence de la phase  métastable a I’intérieur des grains, se produit aux joints de
grains. Une précipitation de la phase stable, ordonnée, de steechiométrie AlLi. Cette phase n’est
pas cohérente avec la matrice a. Pour minimiser 1’énergie élastique stockeée, elle se développe
aux joints de grains fortement désorientés [41.48].La phase 6 se présente sous forme de

plaquettes [50].

> Le systeme ternaire (Al-Li-Cu)

Trois précipités on été identifié dans ce systeme [51] la phase T1(Al,CuLi), T2(AlsCulLis)
et T3(Al;5CuLi) et aussi la présence de 6 (Al,Cu) et la phase & (AlsLi) [52,53].

> Le systeme ternaire (Al-Li-Mg)

Les différentes phases d’équilibres existantes dans le systéeme (Al-Li-Mg), sont les phases
hétérogénes Aleng, A|3 Mgz i et Alleg]j [51-53]
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> Le systéme quaternaire (Al-Li-Cu-Mg)

Dans ce systeme les séquences de précipitations sont compliquées car les phases d’équilibre dans
I’alliage quaternaire AL-Li-Cu-Mg dépendent de la concentration relative des éléments
d’addition [54,55].

Le rapport en teneur de ces éléments méne a la formation de différentes précipités ; tels que
8’ (AlsLi), 8(AILI), S(ALLCuMg), T1(Al,CuLi), T, (Als Cu(LiMg)s), B (AlsZr)

Le tableau 1.4 montre les caractéristiques des différents précipités formés dans les alliages

d’aluminium-lithium.

Phase | Composition Structure Cohérence | Plan Morphologie | T¢°C
steechiométrie d’habitat

d AlLi Cubique Semi- - Sphérique ~550
Cohérente

3} AlzLi Cubique Cohérente | - Sphérique -

0 CuAl, Tetragonale | Cohérente | - Sphérique -400°

Ty Al,CuLi Hexagonale | Cohérente | (111) lamellaire 520°

S’ Al,CuMg Orthombique | Non- - irréguliére -
Coherente

) AlzZr Cubique Cohérente | - Sphérique ~660

Tableau 1.4 : Caracteéristiques des précipités dans les alliages Al-Li [56].

Les alliages dont la teneur en lithium est comprise entre 1.5% et 3% et avec un rapport de
Cu/Mg

précipitation.

Compris entre 1 et 2 (en particulier les alliages 8090 et 8091) sont durcis par Co-

Dans I’alliage d’aluminium-lithium de type 8090 au cours de vieillissement, les différents
phases métastables formées dans les grains sont 6’(AlsLi), S(Al,CuMg), T1( Al,CuLi) , B(AlsZr).
En plus les phases
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T, (Alg Cu(LiMQ)3) et (AILi).précipitent aux joints de grains de fagon homogene.
La formation de la phase &’ (Al Li) prend la place des zones Gunier Preston (ZGP) suivant la

réaction :

a (ss) — zone(GP) > O > O. (5)

Il a été observé une co-précipitation hétérogéne des phases T;(Al,CuLi), T, (Alg Cu Li), avec &’

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

a(ss) —— 5 atd’+T, — 5 Iy (6)

ass) — 5 atd+T - 5 Ty (7)

La phase T, précipite dans la matrice dans les alliages contenant 1% en masse de magnésium
[57]. Elle germe d’une fagon prédominante sur les joints de grains de fort désorientation. Sa
formation mene au développement de & dans les Zones de G.P et proche des joints de grains.
Elle est stable dans le domaine de température de 170°C jusqu'a 520°C [58]. La formation de la
phase T, de structure hexagonale dépend du degré de sursaturation du cuivre ou du lithium dans
la solution solide, elle germe d’une fagon homogene sur les dislocations et les joints de faibles
désorientations. La phase T; trouve une relative importante plutét dans les systémes ternaire Al-
Li-Cu. Pour une grande concentration du cuivre la phase T, est obtenue par la séquence de

précipitation selon la réaction suivante :

o(ss) —» Zone(GP) — B — 0 —3T: (8)

Pour savoir les differents travaux concernant les alliages (Al-Li-X) se reférer a une source
bibliographique complete : la série de compte- rendus des conférences internationales sur les
alliages aluminium-lithium [59,60].

Dans les alliages Al-Li-Cu-Mg contenant une faible quantité de Zr, d’ou le cas de 1’alliage
8090(Al-Li-Cu-Mg-Zr), deux phases peuvent Co-précipités en plus de la phase 6’ (Als Li)
rencontrée dans 1’alliage binaire Al-Li et la phase B(AlszZr). Ces deux phases supplémentaires
sont S(AI,CuMg) et T1(Al,CuLli). La précipitation de ces deux phases est directement liée aux
concentrations relatives des trois éléments Li, Cu et Mg.

Quand la teneur en Mg augmente par rapport au Cu comme dans le cas de 1’alliage 2090 (Al-

2Li-2.2Cu-1.Mg-0.5Zr) on a seulement la précipitation de la phase S [61]
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En géneral, des quantités de Mg supérieures ou égales a 0.5% en poids sont nécessaires pour

assurer un domaine de S dans des alliages contenant jusqu'a 2.7% Li et 1.4% Cu [62].

La Co-précipitation de la phase S(Al,CuMg) est trés lente et nécessite un peu plus de temps de
vieillissement et de température. La nucléation hétérogene de phase S sur les dislocations et sous

joints de grains [21] est donné par la réaction suivante:

a(ss) — zone(GP) — S S — 5 S €)]

1.4.C-Effet de la déformation plastique sur la précipitation

En pratique ’utilisation des métaux ne se fait qu’aprés certains traitements thermomécaniques
specifiques influencant les réactions pouvant s’y produire. La déformation plastique juste apres
trempe compte parmi les traitements thermomécaniques les plus répandus pour 1’étude de
I’évolution de la structure des alliages au cours du vieillissement a des températures d’utilisation
[63]. L’application d’une déformation plastique sur une solution solide sursaturée contenant déja
un acces de défauts par I’effet de trempe, engendre davantage de deéfauts au sein de celle —ci.
Cela provoque dans la majorité des cas une accélération du processus de précipitation. A
premiére vue cela s’explique par le fait que le processus de précipitation est contr6lé par la
diffusion a longue distance dans la matrice des atomes de soluté. En effet, les défauts ponctuels
en exces permettent une diffusion facile des atomes du soluté, tandis que la densité croissante
des dislocations accélere la diffusion le long des boucles de dislocations. Ce mécanisme est du
moins valable pour des températures de vieillissement ot il n’y a pas une élimination des lacunes
par la forte densité de dislocations introduites par déformation ; comme c’est le cas de certains
alliages [64-65] ou on a remarqué qu’aprés une déformation plastique et un vieillissement a des
temperatures favorisant la formation des zones de Gunnier Preston (GP), ces dernieres
n’apparaissent pas et la précipitation n’est pratiquement pas influencée par ce traitement. Cela a
été expliqué par le fait que pour de telles températures de vieillissement il ya annihilation des
lacunes par les dislocations et par conséquent. La formation des zones GP est rendue difficile. Si
pour ces mémes alliages le vieillissement se fait a plus haute température, la déformation
plastique accéléere les processus de germination et croissance des phases intermédiaires semi
cohérentes. Cela est d0 a une forte concentration de lacunes libérées aprés restauration et
recristallisation, ce qui provoque la formation des zones GP. Ces zones donneront en se

dissolvant des précipités cohérents qui perdront vite leur cohérence du fait de la forte
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concentration des dislocations introduites par déformation, d’ou une accélération notable du

processus de précipitation des phases semi-cohérentes et incohérentes.

Le processus de précipitation est accéléré par la présence d’une forte concentration de défauts
introduit par déformation plastique aprés trempe, mais si la recristallisation se produit elle
¢limine considérablement ces défauts de fagon a ce que la déformation n’ait pas un effet notable
sur la précipitation. D’un autre c0té la formation de germes d’une nouvelle phase au sein d’une
solution solide sursaturée déformée apres trempe s’oppose au mouvement des dislocations et par

conséquent, retarde la recristallisation.
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I1.1- Le matériau étudié
Le matériau utilisé dans ce travail est un alliage d’aluminium —lithium correspondant a la

nuance 8090 et de composition chimique en (poids%) donnée dans le tableau 11.1

Aluminium Lithium Cuivre Magnésium Zirconium

bal 2.5 1.2 0.6 0.1

Tableau 11.1 : composition chimique de I’alliage étudié.

+La nuance utilisée a subit un traitement thermomécanique représenté tres

Schématiquement sur la figure 11.1

500 f mise en solution

recristallisation

in situ

Le travail 4 chaud

Le travail 4 chaud

TEMPERATURE.C®

Le travail 4 froid

TEMPS

Figure 1.1 : lllustration schématique des traitements thermomécaniques de ’alliage utilisé

I1.2- Traitements thermomecaniques

Les échantillons ont été fournies sous forme de tole d’épaisseur 3mm, un vieillissement naturel
a température ambiante a été effectué de 3 ans.

La premiére série correspond aux échantillons ayant subit une déformation uni axiale (traction)

pour un taux de déformation de 100% et une vitesse de 10 s™. Le domaine de température est
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pris entre 300°C et 500°C. Les éprouvettes de traction de forme parallellipidiques ont été usinés

selon les dimensions (mm) présentées dans la figure 11.2

ur

th

Figure 11.2 : la forme de 1’échantillon déformé par traction (éprouvette)

La deuxiéme série concerne les échantillons déformés en compression avec les mémes
conditions de déformation en traction.

Pour étudier la structure avant déformation, des échantillons ont été prélevés des tétes des
éprouvettes de traction. Ces échantillons on subit un recuit dans les domaines de température des

éprouvettes.

11.3- Préparation des échantillons
Pour les observations et les mesures expérimentales les échantillons ont subit un polissage
mécanique avec papiers abrasifs de granulométrie décroissante allant de 800 um a 1200 um. Le
polissage se fait habituellement sous eau ou avec arrosage pour éliminer tout risque
d’échauffement de 1’échantillon. Celui-ci est suivi d’un polissage de finition a la pate
diamant de différentes granulométries allant de 6 um a 1/4 um. Une attaque chimique a été
utilisée pour observer la microstructure du matériau . Dans notre étude nous avons utilisé la
solution de Keller de composition chimique :

-Acide fluorhydrique (HF) : 30%

-Acide nitrique (HNO3) : 1.5%

-Eau distillée (H,0) : 67.5%

-Acide chlorhydrique (HCL) :1%
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I1-4-Techniques expérimentales d’observation et de mesures

I1.4.a-Microscopie optique

La métallographie microscopique permet une connaissance précise de la structure du métal : on
peut se rendre compte de la taille et de la morphologie des constituants et de leur distribution. La
micrographie décele des défauts invisibles a 1’ceil (criques .fissures), ainsi que les inclusions
solides (oxyde, silicates ...). La structure peut ¢tre modifiée par tous les traitements mécaniques,
thermiques et chimiques que subit le métal indépendamment des transformations physico-

chimiques qui peuvent résulter de ces traitements.

On a utilisé un microscope métallographique a grand champ du type Ziess relié a un systeme
d’acquisition numérique (figure I1.3). C’est un appareil optique muni de lentilles qui permettent
I’agrandissement de 1’image et par conséquent, d’observer de prés les petits détails. Le
microscope optique sert a déterminer ou observer la microstructure de 1’échantillon (taille et
forme des grains,...), ainsi que I’évolution microstructurale des alliages ayant subi des

traitements thermiques.

Figure 11.3: microscope optique
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11.4.b- Microscopie électronique a balayage (MEB)

Pour une bonne résolution et des grossissements plus important qu’en microscopie optique, on
a eu recours au MEB,( figure 11.4). Ce dernier est a émission Thermoélectronique, de marque
TESCAN équipé d’un systéme d’analyse permettant de faire une étude qualitative et quantitative

des différentes phases intermétalliques.

Le fonctionnement du microscope électronique a balayage (MEB) est basé sur 1’analyse de
radiations émises par un matériau soumis a un bombardement électronique. Un faisceau
d’électrons trés fin (5 @ 20 nm de diamétre) possédant une énergie de quelques keV a 50 keV est
généré par un canon a électrons et balaie la surface de I’échantillon grace a un systéme de
déflexion. Les électrons du faisceau vont perdre leur énergie par collisions multiples avec les
atomes du matériau générant ainsi de nombreuses radiations. Celles-ci sont captées par un

détecteur spécifique. Une image de I’échantillon est reconstituée a partir du signal du détecteur.

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

différents types d’interactions définissent les différents modes d’imagerie.
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Figure I1.4: microscope electronique a balayage

l.4.c-La microdurté Vickers

La dureté d’un matériau caractérise sa résistance a la déformation. La mesure est basée sur la
détermination des dimensions d’empreintes produites dans le matériau par enfoncement d’un
pénétrateur sous 1’action d’une charge appliquée. Le rapport de la force appliquée F a la surface

en cours S de I’empreinte donne la dureté.
H=F/S (10)
Nous avons utilisé un microduremetre Vickers équipé d’un écran pour permettre de
positionner I’empreinte sur la phase désirée et par la suite mesurer le diamétre moyen des

diagonales de I’empreinte, qui est nécessaire pour déterminer HV.

Les variations de microdureté avec les traitements thermiques peuvent-étre

déterminées a 1’aide de la formule :

HV= 1854.4 P/d2 (11)
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Ou, P est la charge appliquée (gf) etd longueur moyenne des diagonales de I’empreinte (p m)
Dans notre cas les mesures de microdureté ont été effectuées sur microduremeétre de type (LEITZ
WETZLAR) a pénétration Vickers, une moyenne de cing mesures a été effectuée lors de chaque

essai avec une charge de 100g.

11.4.d- Diffraction des rayons X
La découverte des rayons X a été faite par Wilhem Conrad Rontgen en 1895. Ce moyen de
caractérisation est souvent utilisé¢ afin de connaitre le degré de cristallinit¢ d’un matériau et

pouvoir montrer une orientation préférentielle des grains constituant la matiére.

La diffraction des rayons X a été utilisée dans le but d’accéder a des informations qualitatives
et quantitatives sur les différentes phases étudiées.
La structure cristalline ainsi que 1’évolution des paramétres de mailles des phases sont autant
d’informations facilement accessibles par cette méthode.

L’ensemble des spectres de diffraction a été réalisé sur un diffractomeétre (Siemens D8 Advance)

Si ’on considére un ensemble de plans réticulaires {hkl} équidistants de d (distance
interréticulaire), La position des pics dans I’espace angulaire étudié est donnée par la condition

de Bragg. Il y a diffraction lorsque la loi de Bragg est respectée c’est a dire :

2. dhkl.sin 0 = nA (12)

Cette équation comporte deux parametres expérimentaux qui sont 6 (I’angle d’incidence du
faisceau X par rapport a la famille de plan {hkl} et A (longueur d’onde de la radiation utilisée).
Pour réaliser les conditions de diffraction sur une famille de plans {hkl}, la longueur d’onde

incidente a été fixée et la variable prise en compte est donc 1’angle 6.
Le rayonnement X est produit par une anticathode en cuivre dont les raies Koy (1.5406 A) et

Kay sont isolées par utilisation d’un monochromateur « arriére » en graphite. Les caractéristiques
d’alimentation du tube sont : V =40kV et [ =30 mA.
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I11-Evolution de la texture

I11.1a- Influence du recuit sur la texture
Les figures I11.1.1 et 1111.2. (a, b, ¢, d) montrent le spectre de diffraction des rayons X de

I’échantillon a 1’état initial .Diverses orientations ont été observées telles que a (200), a (220), a

(311), o (420) avec une orientation dominante a (220).

Les figures 111.2(a,b,c) représentent les spéctres de diffraction des rayons X des
échantillons recuits pendant 30 min dans I’intervalle de température pris entre 300°C et 500°C

Le spectre de diffraction des rayons X obtenu dans| ¢ cas de I’ échantillon recuit a 300 °C
(figure 111.2.a) montre les m émes orientations que celui obtenu pour I'échantillon de reference
avec apparitionde |  ’orientation suplémentaire  a(111) de faible intensité . L ’orientation
dominante reste a(220)avec une intensité relativement basse par rapport celle de I’état brut .

La figure 1112.b montre un spectre de diffraction des rayons X similaire a celui de
I’échantillon recuit a 300 °C. Il faut remarger la disparaition de | ’orientaton o(111) avec une
augmentation de I’intensité des pics correspendant a | ’orientation a(200) et a(311) et une legere
diminution de I ’intensité du pic «(220). Globalement la texture reste inchangée par rapport aux
précedantes .

La figure 1112.c montre le spectre de diffraction des rayons X correspondant a I'échantillon
recuit & 500 °C. Celui-ci montre que | ’orientation dominante reste identique aux précédentes.ll
s’agit de | ’orientation «(220). L ’intensité de ce pic est relativement double par raport a
I’orientation (200) .Un travail similaire a montré une texture dominante «(311) ,quelque soit la
température de recuit  [66]. Dans ce cas nous attribuons ce changement de texture au

veillessement naturel du matérau.
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Figure 111.1.1: Spectre de diffraction des rayons X de 1’état initial
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Figure I11.1.2.a: Spectre de diffraction des rayons X de 1’état initial

Zoom sur le plan au raie (200)
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Figure 111. 2 a : Spectre de diffraction des rayons X de 1’échantillon recuit a 300°C
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Figure 111 2.c : Le spectre de diffraction des rayons X d’échantillon recuit a 500°C
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I11-1b. Effet de déformation par traction sur la texture

Les spectres de diffraction des rayons X des échantillons déformés par traction pour des

températures prises dans I’intervalle 300°C 500°C sont représentés dans les figures 111.3(a,b,c).

Pour I'échantillon déformé a 300 °C (figure 11l 3.a) il n y a pas de changement de texture par

rapport a | ’état initial sauf I "apparition d *une nouvelle orientation o(331) de faible intensité.

L’orientation dominante reste  0(220) surtout dans | ’échantillon déformé a 300 °C et 500 °C
(figures 111 3.a,¢). Le changement de la texure apparait dans | ’échantillon déformé a 400 °C
(figurelll 3.b) ou I ’orientation a(200) prend place par rapport & I ’oriention principale a(220) . De
plus il faut noter I'apparition d’une nouvelle orientation a(400).

On peut dire qu’il y a restauration a 300 °C puisqu ’il y a pas de changement de texture alors
gu’a 400 °C nous observons un changement de texture qui peut  étre attribué a un processus de
polygonisation. Le changment de texture observé a 500 °C montre effectivement que la
recristallisation prend place. En effet le developpement d ’une microstructure est observée dans

ces conditions .
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Figure 111 3.a: le spectre de diffraction des rayons X de la série déformée par traction a 300°C
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Figure 111.3.c: spectre de diffraction des rayons X de la série déformée par traction a 500°C
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111 .1c- Effet de déformation par compression sur 1’évolution de la texture

Les figures Il .4(a,b,c) représentent les spectres de diffraction des rayons X des échantillons
déformés par compression dans I’inervalle de température pris entre 300°C et 500°C .

Le spectre de diffraction des rayons X obtenu pour 1’échantillon déformé en compression a
300C° montre qu’il n’y a pas d’orientation privilégiee mais plutdét une texture partagée entre
deux orientations avec la méme intensité (220) et (311), avec apparition de 1’orientation a (111)
qui disparait a 400°C et réapparait a 500°C. Cette texture observée a 300°C tend a changer vers
une texture d’orientation privilégiée a(220) plus prononceé a 400°C (Figure Il ,4b) qu’a 500C°
(Figure 111 ,4c). 11 faut noter I’apparition de I’orientation a (311) a 500°C observée uniquement

dans 1’échantillon déformé par traction a 300°C.
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Figure I11. 4. a : le spectre de diffraction des rayons X de I’échantillon déformé par compression a
300°C.

49




240

Compression 400°C
o
N
200 4 3
3
160 -
) )
-
< 120 5 N
= @) ~
.(7) ('\V/ ﬂ
c
g 3
£ 80- ~
q—
—~ N
. s
~ ~ D
40 - oYy 8 N
o) o N N
W d
0 WNWMWWWW
! | ! | ! | ! | ! | ! |
0 20 40 60 80 100 120
2(0°)

Figure 111.4.b : le spectre de diffraction des rayons X de I’échantillon déformée par compression a
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I11-2. Identifications des précipités dans ’alliage

I11-2.a- Rayons X

Les figures Il (1- 4) montrent les différents précipités observés dans 1’alliage identifies par
rayons X. Pour les échantillons recuits et déformés on note la présence des phases

B (Als Zr) et 8(Al,Cu). La phase & (Als Li) présente des orientations identiques & celle de la
matrice a.

Il ressort clairement que la phase 6 est bien présente dans les échantillons ; cette phase a été
identifiée dans un travail similaire. [66]. Cette comparaison montre bien que c’est plutot le
vieillissement du matériau qui donne naissance a la phase 6. La phase 0 est identifiée par une
seule orientation (424). 11 faut remarquer que 1’échantillon déformé par traction a 400°C
présente une orientation supplémentaire 6(600), alors que B (Als Zr) correspond aux orientations
(220) et (314) respectivement. Leurs intensités relatives varient étroitement avec la température
Des études similaires ont montré 1’existence de la phase S(Al,CuMg) dans 1’alliage étudié [66] ;
dans notre étude, nous pensons que la non apparition de la phase S est probablement due au long

vieillissement naturel.

111.2b —I’analyse chimique par dispersion des rayons X (EDX)
L’analyse chimique des particules par le EDX montre que les particules observées dans les
échantillons sont des phases riches en Al-Cu —Zr; ce qui démontre 1’existence des phases

0(Al,Cu) et B(AlsZr) comme le montre les figures 1115.a et 1115.b respectivement.
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Figure 11 .5a : Analyse qualitative par EDX de la particule 6(Al,Cu)
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Figure 111 .5b : Analyse qualitative par EDX de la particule B(AlsZr)
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I11-2.c-L’observation des différents phases par microscope optique et

microscope électronique a balayage

Les phases identifiées et observées par microscope optique et microscope électronique a
balayage sont illustrées dans les figures Il (6- 9). Elles sont distribuées de fagcon homogéne pour
les petites particules et hétérogene pour les grandes particules. Elles présentent diverses
morphologies (sphérique, lamellaire,.....). Leur taille moyenne se situe entre 1 et 10um. La
concentration de ces phases diminue avec I’augmentation de la température quelque soit le

mode de déformation.

g " i
DET: BSE Detect | RS R |
DATE: 12/13/08 200 pm

Figure 111.6 : Morphologie, distribution et densité des particules de 1’échantillon de référence
a-microscope optique
b - microscope électronique a balayage (MEB)
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Figure 111.7 : Morphologie, distribution et densité des particules des échantillons recuits a différentes
Températures
a-microscope optique
b - microscope électronique a balayage (MEB)
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Figure 111.8 : Morphologie, distribution et densité des particules des échantillons déformés par
Traction a différents températures
a-microscope optique
b - microscope électronique a balayage (MEB)
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Figure 111.9 : Morphologie, distribution et densité des particules des échantillons déformés par
Compression & différents températures
a-microscope optique
b - microscope électronique a balayage (MEB)
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111.3- Effet de vieillissement sur la recristallisation et la précipitation

111.3.a- effet du temps

Il faut remarquer qu’un long vieillissement naturel a température ambiante influe sur la
texture générale du matériau sans pour autant recristalliser le matériau. Par contre il joue un réle
important dans le processus de précipitation puisque on observe I’apparition de la phase
0(Al,Cu) et non apparition des phases Ti(Al,CuLi) et S(Al,CuMg).

111.3.b- effet de la température

Les figures 111.10 a, b montrent la microstructure développée dans les échantillons recuits et
déformés en traction a 500°C. Il a été observé une microstructure en bande dans 1’échantillon
recuit uniquement a 500°C (figurelll10.a). Il faut noter également que la microstructure
observée pour I’échantillon déformé en traction est relativement homogene( figure 11110.b).
L’alliage étudi¢ présente donc une résistance a la recristallisation statique observée dans les
échantillons recuits. La méme observation a été notée dans une étude similaire montrant que la
recristallisation statique est partielle ; alors que la croissance des grains est rapide pendant la
recristallisation dynamique [67-68].

La température est un facteur important en ce qui concerne la densité des précipités .Celle ci a
tendance a diminuer avec I’augmentation de la température, aussi bien pour les échantillons

recuits ou deformés comme on le montre dans les figures 111 (6.7.8.9).
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Figure 111.10: la microstructure observée dans les échantillons
a- recuit a 500°C par microscope optique
b -déformés par traction a 500C° par microscope optique et balayage
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111.4-Le durcissement structural

La figure 111.11 représente la variation de la microdureté en fonction de la température pour
les trois types d’échantillons. Il faut remarquer que la microdureté augmente au fur et a mesure
que la température augmente. Cette augmentation est plus prononcée pour les échantillons
déformés en compression.

Il n’y a pratiquement pas de différence dans la microdureté des matériaux recuit ou déformé
par traction bien qu’on observe une légére diminution de la microduret¢ dans le cas des
échantillons recuits. Ce comportement peut étre attribué au phénomeéne de restauration a basse
température

Dans le cas des échantillons déformés en compression, la microdureté est plus importante que
les échantillons recuits et déformés en traction. Ce durcissement peut étre attribué a

I’augmentation de la densité de défauts formés au cours de la déformation en compression.

450 - —=— B compression .
—e— C traction
400 - D recuit
15\ 350 - °
5 /
> 4
T
300 "
1 état brut .
250 - — /
200 : . r . r . r . r . r
0 100 200 300 400 500
température(°C)

Figure 111. 11: la variation de la microdureté en fonction de la température.

60



Conclusions

Le travail présent montre tres clairement que le mode de déformation joue un réle
dans la recristallisation dans le matériau, cependant le vieillissement naturel a un effet

remarquable sur les séquences de précipitation du matériau étudié.

= Le recuit restaure le matériau a une température relativement basse (300°C)
suivie d'une polygonisation plus prononcée a 400°C.

= L'orientation préférentielle du matériau reste en général o (220) que ce soit
pour le matériau recuit (sans déformation) ou déformé.

= Un changement de texture a été observé pour les échantillons déformés en
traction a 400°C.

= La recristallisation prend place a 500°C uniquement pour des échantillons

recuits et déformés en traction

= L’alliage étudié présente une résistance a la recristallisation statique.
= La recristallisation dynamique est observée en traction a haute température
= Le long vieillissement naturel influe sur la texture ainsi que sur le processus de
précipitation
= Les différentes phases observées dans le matériau étudié sont principalement
B (AlsZr) et 6 (Al,Cu).
= [l aété noté I’absence des phases S(Al,CuMg ) et T1 (Al,CuLi)
= La densité¢ des précipités dépend largement de la température puisqu’elle
diminue au fur et mesure que la température augmente pour les differents
échantillons étudiés (recuit ou déformé)
" La morphologie des phases observées reste aléatoire alors que la distribution
est relativement homogéne quelque soit la température. La dimension des

particules se situe en moyenne entre 1pum etlOum.

61



References:

[1] W. Rosenhain, D. Ewen, Intercrystalline cohesion in metals, Journal Institute of Metals, p.
149-173, (1912).

[2] A.A. Bochvar, Z.A. Sviderskaya, Superplasticity in Zinc-Aluminum alloy, lzv. Akad. Nauk.
SSSR. Otdel. Tekh. Nauk., p. 821-827,(1945).

[3] C.E. Pearson, Viscous properties of extruded eutectic alloy of Pb-Sn and Bi-Sn, Journal
Institute of Metals, p. 111-123,( 1954 ).

[4] M.G. Lozensky, Z.A. Simeonova, Superhigh plasticity of commercial iron under cyclic
fluctuation of temperature, Acta Metall, p. 709-715, (1959 ).

[5] K. Higashi, unpublished research, University of Osaka Prefecture, (1992).

[6 ] T.G. Nieh, J. Wadsworth, O.D. Cherby, Cambridge university press,( 1997 ).

[7] J. Lian, B. Baudelet, Materials Science and Engineering, p. 157-162,( 1986 ).

[8]D. Lee and W. A. Backofen, , Final Report, Metal Processing Lab. M.1.T.(1966 ).

[9] F.Jovane, Theory and experiments, Int. J. Mech. Sci. Pergamon Press, p. 405-427, (1968 ).
[10] D. H. Holt, W. A. Backofen, Trans. Am. Soc. Metals p 59, 755, (1966 )

[11] A.K. Ghosh, C.H. Hamilton, Metallurgical transactions A, p. 733-743, (1982).

[12 ] C.H. Hamilton, C.C. Bampton, N.E. Paton, Meta. Soc. Of AEIM, p. 173,

(1982).

[13 ] D. Jobart, J.J. Blandin, Materials Science Engineering A, p.170and -180,(1996 ).

[14] C. Vargel, Corrosion de I’aluminium, paris : Dunod, p. 501,(1999)

[15] J. E. Hatch, Aluminum: Properties and Physical Metallurgy, Ohio: Metals Park, p.319
,(1984).

[16] Noble B., Harris S.J., Dinsdale K., J. Mat. Sci., 17, p 461, (1982)

[17] Dinsdale K., Harris S.J. and Noble B., Proc. 1st Int. Al-Li Conf., New York. TMS-AIME,
Ed. T.H. Sanders Jr. and Sarke Jr, p.461, (1981).

[18] Miller W.S. Cornish A. J., Titchener A.P. and Bennet D.A., Proc. 2nd Int. Al-Li Conf.,
Montery, CA, TMS-AIME, Ed. T. H. Sanders Jr. and E. A. Starke, Jr, , p.335. (1983).

[19] Ghosh A.K. and Gandhi C., Pro. ICSMA-7, Ed. H. Mc Queen et al, Oxford, Pergamon
Press, p 2065. (1986).

[20] Registration Record Series, Aluminum Association, Washington, DC, US, p 1-26,(
2004).

[21] The New Generation Aerospace Alloys_ Amit Joshi (Mechanical Engineer) Junior Research
Fellow Mechanical Engineering Department Indian

62



[22 ] Metals handbook, 1Oth edition, Vol. 2, ASM.

[23] W.R.D Jones, P.P Das, The mechanical properties of Al-Li alloys, The Journal of Institute
of metals, Vol.88, 60. (1959).

[24] Nelson Lloyd S, Duda Patricia M, Hyndman David A, Interactions between drops of a
molten Al-Li alloy with liquid water, Metall. and mats. Trans. B, VVol.25, n4, (1994).

[25] Williams D.B, Edington J.W., Met. Sci. 9, p.529 (1975).

[26] Noble B., HarrisS.J., Dinsdale K., J. Mat. Sci. 17; p 461 (1982).

[27] J. M. Silcock, J. Inst. Met. p88 , 357. (1960).

[28] L. F. Mondolfo, Aluminum Alloys- structures and Properties (Buttenuorth, London), p554.
(1976)

[29] K. Dinsdale, S.J. Harris. and B. Noble. p101 (1988).

[30] Métallurgie générale J. Bénard , A. Michel, J Philibert et J. Talbot préface du P" G.
Chaudron. Masson et C*®. (1969).

[31] M. Guillopé and J. P. Poirier. Dynamic recristallization during creep of single —crystalline
halite . p 5557-5567 , (1979).

[32] J. P. Poirier. Creep of crystals. Univ. Press. (1985).

[33] M.R. Drury and J. L. Urai . Deformation related recrystallization processes. Tectonophy-
scs, p172 -235,(1990).

[34] P.G.Schewmon, Transformations in metals, MC. Grow-Hill, New York, p.118 (1969).

[35] C. Zener, private communication to C.S. Smith, p.15- 175. (1949).

[36] J.P. Drolet and A.Galibois, Met.Trans., p.2, 53 (1971).

[37] N.E. Hannerz and F. Deka. Zuisky, J. Iron, Stell Inst., p. 208- 475. (1970).

[38] A.J .Mc. Alister: Ball. Alloy Phase Diagrams. 3.p177.(1982).

[39] Banerjee S., Arya A ., Das G.P., Acta Mater. p. 1167 (1997).

[40] Che D. Z., Spooner S., Hoy J. J., Acta Mater. p.1167 (1997).

[41] Yoshiyama T., Hasebe K., J. Phys .Soc. Japan. 25, p. 908 (1968).

[42] Sainfort P., These de Docteur Ingénieur , Institut National Polytechnique de Grenoble,
(1985).

[43] Livet F., Bloch D., Scripta Met. p.1147 (1985).

[44] Spooner S., Williams D.B., Sung C.M., Proc. 111 rd Conf On Al-Li Alloys, Oxford, (1985).
[45] Sluiter M., Asta M ., Kawazae Y., Sci. Rep. Ritu A41, 2, p.97, (1996).

[46] Gu B.P., S. L., Mahalingham K., Lidel G.L., Sanders T.H., Mat. Sci. Eng. p.71 (1986).

[47] Baumann S.F., Williams D.B, Scripta Met., 18, p. 611, (1984).

[48] Lischfitz J.M., Sloyosov V.V, J. Phys. Chem. Solids, 19, p. 35, (1961).

[49] Wagner C., Z. Elechstrochem, 65, p. 581, (1961).
63



[50] Noble B., Thompson G.E., Met. Sci. Rep. Ritu A41, 2, p. 97, (1996).

[51] H.K. Hardy and J.M. sicock, J. I. M. p 84, 342(1955).

[52] J.M. Silcock, J. I. M. p. 88 -35 (1959).

[53]B. E. Noble and G.E Thompson, Met. Sci. J. p 6, 167 (1972).

[54] P.J. Gregson and H.M. Flower, Acta Meta Il. p 33. 57. (1985).

[55] P. Sainfort and B. Dubost, Alumibum-Lithium N, edited by G. Champier, B. Dubost, D.
Miannay, and L. Sabety, (France: Les Editions de physique).p 407. (1987).

[56] P.J.Gregson and H.M. Flower ,Acta Meta ,p 527, (1985).

[57] J. Morlet, G. Murry Technique de I’ingénieur, volume MB3. Numéro M 240 25. (2000) .
[58] W. A. Cassada, G. J. Sheflet and .E. A. Jr. Starker, Aluminum Alloys — Theirphysicul and
Mechanical Properties, p 695. (1986).

[59] First Int. Conf. On Al-Li Alloys (Store Mountain ) TSM AIME Warrendale. p51. (1981).
[60] Fourth Int. Conf .On Al-Li Alloys (Paris) Journal de physique, Tome 48, Colloque C3.
p271. (1987).

[61] M. H. Toslen, A.K. Vasudevan and P.R. Howell, Ibid, p490. (1988).

[62] W.S. Miller and J.W. Morris, phil. Mag. A, Vol 56, 4 .p507.(1987).

[63] A. Boutefnouchet, These de magister, Université Annaba, (1991).

[64] H. J. Rack, Mat, Sci. Eng., 29,2, (1977).

[65] W. Bonfieled, B.C. Edward, Jour.Mater.Sci.9, p 415,(1974).

[ 66] Bourahla smain, these de magistére . Université mentouri Constantine (2007).

[67] N.Ridley, D. W. Livesey and J. Pilling: J. phys. Collog. C3. P.239-244. (1987).

[68] R. Amichi and N. Ridley: in Aluminum-Lithum V, (ed.T.H Sanders and E.A Starke), p.159-
167. (1989).

64



Annexe

pasiasal sy [[y e USRI Jo] XU [RUGTRUINU]-S4IF 1002 @ ﬂjﬁ‘

22 8 NIRAGLd

0F 99 ) umioy gEeE MK (L2E1-58 A04) 004D 0531

88 48 54 ‘dnodn palapiesip-3] ‘dnolngadng pon adiy Ll
(0861) S02 GO “[eauny wy Aprua npgnop o sataads [msaumy
(pauagagip 4q) +6°66 IV 10000 § "Z0000D N “¥O00 WD 'B000
J11000°0 U LO0'0 24 900°0 ND IO 1§ (%) Ssdpun [eanuaya
ML VEN puniiaey Bangsayyen gHN 1@ padedasd wnunune

Jo ddwes paepuws quod Junpan v ses adwes gy oy o)
pasn [eaaqem au) G-08-g2kL  F BV D 62 19 uaye) waqig
anpmam Andd qulr) cdoje)

(6 ° 010 )e6 = B 4 ‘mod/s8 cg] BRI

"pH] o

dw ki i 5| i

by | N it q L S L

(oz2) wgmy ooy Mqny rede

_ (£561)

I b s 111 ‘666 2113 ('§0) ‘PumS “Ing ey ‘aduy ‘uosuag jay

1 & & & Iv0zll 20 00| R <y Jie 1)

m _m w m m%_wm ds-p  ®jag N 34 9S0KGT Y [RERD Cpey

[ O R R ¥4 T U4g “wnuiny
0 2 2 & GRS
0 0 2 LF  BELV

T 11 0l 2ivee ST

I 14 W " V)

9S0KG T =Mduapany L8L0-¥0

65



e
g
[
1]
He
0
I

!

pantasal sygFL [ wieg UonPRYY Joj S1jua) [RuonEWRU-SIF 1002 @ TR

e A NIRAADd

Ol 0% = O 0 ~— 0T 6F

—

at P e = P =t - =

=

I el e A

E

92k eIl
6SFOIT
ELEFlI
Gelell
652 66
FG0 LG
605°CE
E12E6

g

DO 00O OO0 =000 O e s e O O

Ll =l = A el B e =Rl o B = i ]

i

— 0 00 O e 00T OF = 0w D e o OO U e O WU w0
ERREEEREONE®R® D

=]
E

LBTE6
FOR1G
12868
G60°GR
ErESH
Gil'e
GER'lA
100718
L908
LLEBL

9CVEL
#o1'69
6e0°LY

1E¥18
#2019
] A
CORLk
B2t Ly
#Ree
#a0 e
GER'LE
FBt'6e
619°02

e

0261 :[0jpwniop “IGLI1 1N (2L61) 691 "L2 “1aN
uolrey) -SSP e {3 elume] BIuaajel [[33 YU GOEI-2
aawdad o], ‘ZIN 2084 2ddy m) ZIV ZLE'E=0 "E90'9-® Spodal

asuatajay quawamjal satenbs ysea| Aq payesauad siajaweaed jjag

(cv ° er00)s1 = OB -ND4/SS | e T |
(2LB1) 691 "£2 19N UOWWO)-SS¥] [ V(@ 19 wHUmel JaYy

dm ¥z L 4 o

FEOR'0 D Vo (01)2eeEE 2 g ()¥co0'g @
(0¥1) wow /] o'g [FuoFesyal, skg

(£261) "uoneolnwmo) ajeaLig
‘SpUBLIAjaN AL “UanoypUIY 'qe] yoseasay sdijnyg “wuiaey jay

10311 AR e g

ds-p g QORG'T v JeNn) TpEY
uks “argAymgy

Jaddony wmumuny

ZIvny

COFS'T =1[}FUI|IAR |

cli0-%

66



22 A NIMGd)d
PaAIISDL SIYHLE [V "RYR( UONIRINIQ J0) DX)U) [RUSHILINUL-SAJIF 1002 ® T

‘o2 lapjpumiop 9121 MK (2661) 11

"B IUNIG (RIMPONNG f dag “adofmsls) MRy @ 12

A BN 92udsajad [wananag (6861) G1 ‘2yz Tway) diouy

7 U0 Csenwag @ouasajea (199 wun (0661) 422 '£91 1N
UOWIO) - §8¥] [ “F ‘MY N e eoussajar wayywd Japmogd

SR @ Iael '£601 -2 9oR|dad 0L "9I[) DS ‘PUVIS [RUIDYUI U SO PIEN UON|IS
1o 1 ¢ e 2dLy a7 gIv PoRIINg 240 UORIN UR Ul SJUDD[D W) PIZISIYUAS
01 € & HEw

Sy & UM S (v * 2200)02 = Y24 WOA/SS g L0y Xa
1 o0& §  LS90L

u m w wo mmw.% (6£61) S1 '2yz “wayy Fiouy ‘7 “H anelq oy
8 02 09 429 ‘dw v 2 g B o
2y SBa Nigyd v 19241 2 q 600V
g 1 1 §  802%s (6£1) wuru/y] “0'§ [euo¥val, shg
8 0 1 S 8L SBT)
t 12 0F 69IlS ‘UONRIUNWINIOY) JYRALL] “RIRIISNY ‘IPIROPY ‘wIjRsISny 5”8 o
b 0 2 O S0I0S s by, s o . R :
00 2 09 80zCH ATU) BJAPUTL] B4, BIOUMDG [BIISAY ] JO [00YIS TN NVI) Y
8 0 0 05 €9LI¥ 400} /| uonewnsy <y 3o )
L o il RS sommy ds-p OUO UMY SOVG'T Tt TeNm) “pey
01 1 o0 BISIE

£ 0 1 02 60

101 09 ez

¥ 00 05 1¥502 WNIWOIJYY, WnuIwnfy
X9 "2 TZEW

SOV T ~fiudjaany GRET-BY

67



PaAJISAL S [y WIRq UONIRIYJIG J0] D1YUY) [RUOTRUINUI-SAIr 1002 @ T T

a2 N NGO

=

£ € L 0y GWE9
0 0 8 8y A6l

08 062'LEl
2 ¥ 9 001 [02oEl

09 L¥lozl
bV ¥ v Oy 062%H
e e % o LIreol
02 9 69 00966
1 €6 09 VhLl6
0 v ¥ 09 01598
I 1§ 09 688
¢ e v 8 OW2L
I € € 8 EWEY
0 0 v 8y 50285
L& 09 Gy
0 2 2 08 66B6E
L1 09 9868
A% W b2

YRRGE |(DPWNIO 26'EE WMN 9140 adhy
o o

(1 #N (P4) sonmsuajur jo aflues ajenbapeul jo asnedaq paulfisse
(02 * 09z0)e = S04 Kod/ss  caL1 twq W1 ixg
P oY

82 K R m

¥ 2 q gLeg @

(L22) wgp4 108 aqny sdg

wsm 26 “waydfrsuy shydjeisuy
___zu__s.av_ :_s.::.ss_:a.:%sé“z

v10}/| uoneuIsy Y] 0 )

ds-p g IN G BTRGTT Y R Cpey

WINIIe] wnurn]y

v

BIVG T =ndudpaaey

GIZI-£0

68



22 0 NIWAQdOd
paatasad SYIL [IV "ByRQ UCRPRAJ] Joj ajua) [RUCTIRWINU]-SOIr 1002 @ jﬁ

—_— 0 =
Lot = ]

127661 ‘[a0]awmjop GFEg] N ZIdY

69

m m w ﬁ ww.% D8 GEE =D "WEE=0 BeE F=" 122 paunay ‘a|qissod ospe (La])
2W9-d, 40 (E81) wigd, ‘(LL1) 2294, dnodd asedg ‘passasqo
902 0 n____n”m..____ suonounxa oy sydeadojoyd voneos i yiom [eslio-ajdus
M _“H_ MH“ Mm MMWWM dnotd aoedg ¢ ) ‘opg ny ..__M.i_”. sisk[euR [EaNWAL)
F 1 2 06 ©990L
g 0 £ 08 LloOo@9 . ol = OF 7 - . .
e 02 01 (8298 (g " w00)8 = U g 'WO4/S8 R | A I |
9 0 1 0 GoEEn
e 1T & 0l 11504 . ;
9 0 0 01 18¥6S Pl 32
P02 08 les duw ¢ € - .
w # m m# %MH [ L N GE'g - q 98'p e
S0 0 02 1EHeE (161) won/gd ©0g [eucdexay rsig
e 0 £ 001 859
F 0 1T 0f E.w_v—.
w ﬂ w ﬁ_ %_w.w" (GeB1) £2F "#8 19N 1SU] T "yooapg “Apaey 3y
P00 09 0698E raeay/] uorjewnsy S| @01 e n)
e 0 1T 02 18FeE . - e : _ —_—— . i
>0 1 08 ZPEER g¥11 "g-akgaq ds-p vl Iy I BIFGT ¥ BNy Spey
a0a-a8 I 0 1T 08 10Es
LE9GH 00 1T 08 090
Y Sl e 0 0 001 T2661
obb 18 I 00 02 8IFS wnryyr] Jaddey wnununpy
03 [ 44 1w 82 TR

BIFCT =Y Fuajaney 1100-82



v R o OV DD DD D w e T ow DD D D o WD e e 0 OV e D G0 e T

pantasas s [y wyRq OTIRAJY] J0) AN|UI) [PUOKELIIU]-SOAN 1002 @ &Jﬁ

2o & NG

el g = ol T it = s - gl e sl BT J s = e R e i

F= L R — - Rl — - e N — R e R — - N — e R — o — N — ]

FEHEL
190°EL
BiL 2L
96504
BFag
0czes
L BEI'LS
BOES9
ELG T
LLAES
U i At

82

-:'-.1r'.'-—mn—mmmﬂnnﬂi—n—ﬂm-ﬂ-ﬂm—ﬂm—m
w3
=

sk
=]

S=0 =N S == NN =00 = 0= 00—

[

Ll R =Tl Rl el B e e Bl o = — - - R e il e =

= oo SIS o —=—=0MNMoMNME=oo=N=S=D

E EZREZETERTEER"T

Od TP 0 0 = = = = = 2 O ==

—

"G5¥92 00wy

TRTFL WK C(EFST) €1 "A91 (00D TRy My

My uasihsay "Tyag asuaajal (19 YU G100 I8
(Cojwewy="v5 ‘F2i¥ 0=9/7 "DELLD=-9/® "D00¥=2 ‘052 6=T
051 L=0 a0 @D adiy B ng ZIy CAysuagm jgdoy yeay

(96 ° o010 )L = 64 Mod/58 -] 195¢ X
(e#81)

£ HOI 1090 [RIIUIN THaY Iy ‘uaidisay TjHa Ay

:du ¥y 4 + o

OBLLO D FELFD W 0sIL = 0526 1 000'F ¥
(£g) wawry o8 UG T8hg

. (GL61) pry-u1-quesy
(02 "SPURHAGIIN “WIN] VU] dqISIAN] YIsTUYRa], (Y

203 /1 PAMEMaTR) -] i L LS

paemae) ds—p S 060K Y TENND PR

wnisaufey Jaddor) wnummy

) WEA

050KS'] ~IUREARY

¥100-82

70



Deformation effect on recristallization of Al-Li alloy
ABSTRACT

The superplastic behavior depends upon the structure of the material. Following appropriate
thermo mechanical heat treatments a fine grain and stable microstructure can be obtained prior or
during the early stages of superplastic deformation.

The aim of the present work concerns the effect of deformation on the texture evolution of Al-
Li alloy designed as (8090).

In this study two deformation modes. uniaxial and compression have been used. They have a
similar strain of 100%and the same temperature range between 300°C and 500°C.In order to
study the initial structure of the material samples have been taken from the head of tensile
specimens.

To study the texture changes and the precipitation process, X rays have been used. The optical
microscopy and scanning electron microscopy (SEM) have been used for simple observation.

The results show that the recrystallization of the studied material is obtained during uniaxial
testing mainly during the early stages of superplastic deformation. The recrystallization is also
observed at a relatively high temperature.

Keywords: Al-Li alloy, super plasticity, texture, dynamic recrystallization, precipitation ,

X rays.
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L’influence de la déformation sur la recristallisation de I’alliage

superplastique Al-Li

Résumé

Le comportement superplastique dépend de la structure du matériau. Celle ci peut étre
obtenue par un traitement thermomeécanique adapté en vue de développer une microstructure a

grains fine et stable avant ou pendant les premiers stades de déformation superplastique.

L’objectif de notre travail concerne 1’effet de la déformation sur 1’évolution de la texture de
I’alliage AL-Li(8090).

Nous avons pris en considération deux types de déformation ; une traction et une compression
ayant le méme taux de déformation 100% et le méme intervalle de température pris entre 300°C
et 500°C. En vue d’étudier la structure initiale avant chaque déformation, des échantillons ont été

prélevé des tétes des éprouvettes.

La diffraction des rayons X constitue la technique principale utilisée pour I’étude de la texture
et le processus de précipitation. La microscopie optique et la microscopie électronique a

balayage (MEB) permettent 1’observation des échantillons.
Les resultats obtenus montrent que la recristallisation du matériau étudié est obtenu par

traction uni-axial pendant les premier stades de déformation superplastique .Elle est également

observée pour des températures élevées.

Mots clefs : Alliage Al-Li, superplasticité, texture, recristallisation statique et

Dynamique, précipitation, rayonsX
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