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Introduction générale

1

Dans le transport aérien, l’une des priorités du 21ème siècle porte sur l’allègement et/ou

l’amélioration des propriétés mécaniques des matériaux. Les raisons sont d’une part d’ordre

écologique visant une diminution du rejet des gaz à effet de serre, d’autre part économique pour une

diminution de la consommation énergétique. Les alliages d’aluminium représentent la majorité des

alliages utilisés industriellement.

Les nouveaux alliages développés sont les alliages d’aluminium-lithium (Al-Li). En effet le

lithium est le troisième élément le plus léger de la classification périodique. Son addition diminue le

poids du matériau et augmente le module de Young et la limite élastique [1]. Cependant leur

élaboration reste difficile par rapport à celle des alliages d’aluminium conventionnels notamment

durant la fusion et la coulée à cause de la grande réactivité du lithium vis-à-vis de l’oxygène et de

l’eau.

Ces alliages présentent un comportement superplastique. Celui-ci est étroitement lié à une

structure à grains fins et équiaxes obtenue par recristallisation statique (avant la déformation) ou

recristallisation dynamique (durant les premiers stades de la déformation superplastique). Des

études ont montré que le matériau présente une résistance à la recristallisation statique [2-4].

Ce travail étudie l’influence du temps de recuit sur l’évolution de la texture de l’alliage Al-Li

afin d’optimiser les conditions de recristallisation statique.

En plus de cette introduction générale, ce mémoire comprend trois chapitres. Le premier

chapitre porte sur une étude bibliographique comprenant deux parties. La première partie présente

des notions sur la texture cristallographique des matériaux en plus des différentes méthodes de sa

détermination. Alors que la deuxième partie concerne la texture des alliages superplastiques,

précédée par un bref rappel sur le comportement superplastique ainsi que les conditions requises

pour un comportement superplastique.

Le second chapitre présente l’alliage étudié, les traitements thermiques effectués ainsi que les

différentes techniques expérimentales utilisées (d’analyse) telles que la diffraction des rayons X

(DRX), (d’observation) telles que microscope optique et microscopie électronique à balayage

(MEB).

Les résultats expérimentaux ainsi que leur discussion sont présentés dans le troisième

chapitre. Celui ci traite de l’effet du temps sur l’évolution de la texture, la recristallisation ainsi que

le processus de précipitation de l’alliage. Ce qui nous a permis d’énoncer les conditions optimales

de recristallisations statique. Nous terminons ce manuscript par une conclusion générale.



Etude bibliographique Chapitre I

2

Figure I.1. Orientations cristallines d’un matériau [5].

I. 1.Texture cristallographique

I.1.1. Introduction

Les matériaux sont en fait généralement polycristallins, c'est-à-dire constitués d'agrégats de

grains (monocristaux d'orientations différentes). Du fait de ces différences d'orientation, on

comprend que chaque grain peut subir une déformation différente de ses voisins. La distribution des

orientations des grains est appelée texture cristallographique. Elle est naturellement créée lors de la

solidification, et modifiée progressivement lors d'une déformation plastique par rotation du réseau

lorsque les systèmes de glissement sont activés.

La texture est un paramètre important dans la connaissance du matériau, notamment ses

propriétés physiques, chimiques et mécaniques. En effet chaque direction du cristal ne contient pas

la même densité d’atomes, on comprend alors qu’une forte concentration de telle ou telle direction

sur une orientation particulière engendrera une anisotropie du polycristal. La texture peut également

être très utile à la compréhension des mécanismes de déformation. Déterminer la texture d’un

matériau revient à connaître les orientations prédominantes que prennent les grains après une

opération de mise en forme.

Notons K le repère lié à l’échantillon, Kg les repères liés à chacun des grains composant le

polycristal. Nous pouvons alors déterminer pour chaque grain une matrice de passage Tg permettant

de passer de K à Kg :
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Figure I.2. Représentation d’une section 2D d’un échantillon polycristallin [6].

I.1.2. Définition de la texture cristallographique

La texture cristallographique d’un matériau est la connaissance des différentes distributions

d’orientations cristallines existantes dans le matériau.

La texture cristallographique se défini comme étant l’orientation oxyz des cristallites par

rapport à l’orientation OXYZ de l’échantillon, cette description est seulement statistique, car elle est

impossible à définir [6].

I.1.3. Fonction de distribution des orientations(FDO)

a. Grains, cristallites et plans diffractant

Il n’y a pas de relation à priori entre les axes majeurs des cristallites et KB, repère de la

cristallite. Afin de clarifier les trois notions cristallite/grains/plans diffractant, nous avons représenté

dans la Figure I.2 une section de deux dimensions d’un échantillon quelconque. L’échantillon est

constitué de grains, qui peuvent varier en formes et en tailles, suivant le procédé d’élaboration…etc.

A l’intérieur de chaque grain, plusieurs cristallites peuvent être présentes, avec différentes

orientations, tailles et formes. Les cristallites à l’intérieur d’un grain, peuvent posséder des

orientations (données par les plans {hkl}) et des tailles différentes. Dans une même cristallite les

plans {hkl} sont strictement parallèles entre eux.
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b. Définition de la Fonction de Distribution des Orientations(FDO)

L’FDO ou f(g) permet de représenter les différentes orientations des cristallites, ainsi que

leurs distributions. C’est une description quantitative de la texture de l’échantillon f(g) concerne

l’orientation des cristallites d’une seule phase (même composition et même structure cristalline)

Soit g l’orientation d’une cristallite par rapport à l’échantillon. La fonction de distribution des

orientations f(g) est définie comme la fraction de volume dV(g) des cristallites ayant une orientation

comprise entre g et g+dg.

C’est donc une densité volumique par unité d’orientation dg. Pour connaître en pourcentage

d’orientation il faudra donc intégrer f(g) sur un domaine d’orientation g. L’unité utilisée pour f(g)

est la distribution aléatoire multiple. Puisque f(g) est une densité, elle doit être supérieure ou égale à

zéro quelque soit g. Ainsi, pour une ODF quelconque, les valeurs de f(g) pourront s’étendre de 0 à

l’infini, 0 représente une absence de cristaux orientés pour le g correspondant et l’infini représente

la valeur d’un monocristal parfait pour quelques g particuliers. Ainsi, pour un échantillon donné, il

pourra exister des valeurs de g pour lesquelles f(g) = 0, sans pour autant que certaines autres valeurs

de f(g) soient égales à l’infini. Par contre pour un monocristal, seule quelques valeurs de f(g) seront

égales à l’infini, et toutes les autres seront nulles [6].

I.1.4. Représentation des textures

a. Orientation idéale

On note souvent le type de texture présent dans le métal par une (ou plusieurs) orientation

idéale c'est-à-dire par l’indication de plans et de direction cristallographiques parallèles à des plans

ou à des directions caractéristiques de l’éprouvette ; un fil présente une texture <hkl>,si une

direction cristallographique <hkl> a dans chaque grain de l’éprouvette tendance à s’aligner avec

l’axe du fil dans une tôle de texture{ hkl }<uvw> ; un plan {hkl }de chaque grain coïncide presque

avec le plan de la tôle ,tandis qu’une direction <uvw > s’aligne avec la direction de laminage .

Nous allons rappeler à cette occasion les notations cristallographiques en usage pour un cristal

de structure cubique de paramètre a ses indices de Miller (hkl) représentent l’ensemble des plans

réticulaires parallèles et équidistants qui coupent les axes de coordonnées (parallèles aux arêtes du
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cube élémentaire), à distances na/h, na/k, na/l de l’origine (n est comme h, k et l, un entier positif

ou négatif).L’équation de ces plans est donnée par la relation

Si : h, k ou l est négatif, le signe –correspondant est placé au moins au-dessus du

nombre

(3-21) représente les plans coupant les axes en na/3,-na/2, na. Si l’un des indices sont nul, les plans

correspondants sont parallèles à l’un des axes de coordonnées (qu’ils coupent à l’infini). Les plans

{100} représentent l’ensemble des plans réticulaires parallèles à l’une des faces du cube

élémentaire. Le changement simultané des signes de h, k et l ne modifie pas l’ensemble de plans

considérés, il suffit pour le voir de changer le signe de n. {hkl} indique tous les plans

cristallographiquement équivalents aux plans (hkl) dans le système cubique, soit 24 ensembles dans

le cas générale :(hkl), (-hkl), (h-kl), (hk-l), (hlk), (-hlk), (h-lk),(hl-k),(khl),(khl),(khl),(khl),(klh),

(-khl),(k-lh),(kl-h),(lkh),(-lkh),(lk-h),(-lhk),(l-hk),(lh-k).

Le nombre est plus réduit (12, 6, 4 ou 3) si l’on a des relations entre les nombres h, k l ; le

nombre minimal d’ensembles de plans est de trois :{100} signifie ainsi (100) (010) (001), c’est-à-

dire tous les plans réticulaires parallèles aux faces du cube élémentaire.

La distance réticulaire d des plans {hkl}, distance entre deux plans consécutifs du même

ensemble, est donnée par la relation suivante :

Tandis que l’angle θ entre deux plans (hkl) et ( h’k’l’) est donné par :  

Si La direction [uvw] est située dans le plan (hkl) ; elle est en effet

perpendiculaire à la direction [hkl] normale au plan. < hkl >est l’ensemble des directions

cristallographiques équivalentes à [hkl] dans le système cubique, c’est à dire 24 directions dans le

cas général (elles sont respectivement perpendiculaires aux 24 ensembles de plan {hkl} énumérés

ci-dessus) [7].
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b. Représentation de l’orientation cristallographique

La représentation de la texture est généralement donnée par l’orientation des cristallites par

rapport à un référentiel lié à l’échantillon. (DL, DT, DN) sont les trois directions orthogonales

définissant ce référentiel. Dans le cas d’une tôle laminée, DL est la direction de laminage de la tôle,

DT la direction transverse et DN la direction normale au plan de laminage (DL, DT) (Figure I.3.a).

En revanche, dans le cas de fils présentant une symétrie de révolution, DN est parallèle à l’axe du

fil, DL et DT sont deux directions macroscopiques a priori quelconques contenues dans la section

transverse" du fil (Figure I.3.b).

Le référentiel lié à la cristallite (Oxyz) est construit selon la symétrie cristallographique. Dans

le cas d’une structure cubique, les axes du référentiel lié à la cristallite sont définis usuellement

comme suit : Ox // [100], Oy //[010] et Oz //[001] (Figure I.3.b).
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a

b

DN est la normale transverse de l’échantillon, DL et DT sont deux directions
du plan transverse.

Figure I.3. Définition des repères pour la mesure de la texture cristallographique.
a)fil, b) tôle laminée [8].
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Figure I.4. Représentation de l’orientation cristallographique par les angles

d’Euler [8].

c. Représentation de la texture par les angles d’Euler

C’est la représentation principale utilisée dans l’étude des FDOC (Fonction de Distribution

des Orientations Cristallines). Les angles d’Euler φ 1, ϕ, φ 2 (selon le formalisme de Bunge) définis

ci-dessous, décrivent l’ensemble des trois rotations permettant d’amener le repère associé à

l’échantillon {E} ≡ (O, DL, DT, DN) en coïncidence avec celui associé au cristallite {C} ≡ (Oxyz) 

(Figure I.4).

 φ 1 (2π≥ φ 1 ≥0) rotation autour de DN, (O, DL, DT, DN ----- Ox1y1z1).

 ϕ (π≥ ϕ ≥0) rotation autour de Ox1 (Ox1y1z1 ----- Ox2y2z2).

 φ 2 (2π≥ φ 2 ≥0) rotation autour de Oz2 (Ox2y2z2 ----- Oxyz).

Si g est la transformation qui résulte de ces trois rotations, les repères {C} et {E} sont liés par

la relation:

                     {C} = g (φ 1, ϕ, φ 2)*{E}.

Dans le cas de la symétrie cubique, g est donnée par la matrice de rotation suivante :
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d. Représentation métallurgique

En métallurgie, on représente souvent une composante de texture présente dans le matériau

par son plan et sa direction cristallographique respectivement parallèles à un plan et à une direction

caractéristique de l’éprouvette :

 la texture des tôles est souvent décrite par des orientations idéales :

{hkl}<uvw> (h, k, l, (u, v et w) sont les indices de Miller), où {hkl} est le plan parallèle au plan

de laminage, de normale DN et où <uvw> est parallèle à la direction de laminage DL.

 la texture des fils est donnée par les familles des plans d’orientation <hkl>//DN (texture de

fibre), car une direction cristallographique <hkl> a dans chaque grain tendance à s’aligner avec

l’axe du fil. Nous rappelons que pour un cristal de structure cubique de paramètre de maille "a",

les directions <hkl> représentent l’ensemble des directions perpendiculaires aux plans

réticulaires {hkl} parallèles et équidistants [8].

e. Les Figures de pôles

La première représentation des textures est généralement graphique, la caractérisation de la

texture des matériaux est décrite qualitativement à partir des figures de pôles expérimentales. Il

existe deux types de figures de pôles, directes et inverses.

 Figure de pole directe

Pour mettre en évidence l'anisotropie de répartition des orientations cristallographiques dans

un matériau, on mesure au préalable des figures de pôles directes. Une figure de pôles directe (FDP)

est la projection stéréographique sur le plan de l'échantillon, de la distribution des densités de pôles

d'une famille de plans {hkl} dans toutes les directions de l'échantillon : celles-ci sont données par

l'ensemble des couples (χ, Ф) (χ et Ф sont les angles repérant le plan cristallographique {hkl} par 

rapport aux axes du référentiel échantillon : χ∈[0,90°], Ф ∈[0,360°]) ( la Figure I.5 ). En fait, pour

un élément cristallin de volume unité donné, on suppose qu’il existe un plan cristallographique

{hkl} passant par le centre d’une sphère imaginaire (Σ) ; la normale au plan diffractant <hkl> 

intercepte la demi-sphère de référence en P1. Le point P2 intersection de SP1 avec le plan π est le 

pôle du plan réticulaire étudié. Si l’on recommence avec tous les éléments de volume du matériau,

on obtient la figure de pôle {hkl} qui est rapportée à des axes liés à l’échantillon : en particulier le
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Figure. I.5. Projection stéréographique [8].

plan π est pour un fil un plan perpendiculaire à son axe et pour une tôle le plan de la tôle de 

laminage.

 Figure de pôles inverses

Une figure de pôle inverse est la distribution, sur une projection stéréographique liée au

cristal, de la densité de pôles des différentes familles de plans {hkl} dans une direction donnée de

l’échantillon (Figure I.6.a). La symétrie du système cubique implique la possibilité d’une

représentation dans le triangle stéréographique standard [001], [011], [111] (Figure I.6.b). La

méthode la plus satisfaisante pour représenter une texture de fibre (texture possédant un axe de

révolution, comme celle de notre matériau) est la figure de pôles inverse.
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Figure I.6.Description d’une figure de pôles inverses.

 Densités de pôles

La densité de pôles est définie par le rapport entre le volume de cristaux ayant des plans {hkl}

perpendiculaire à la direction considérée dans l’échantillon et dans un échantillon isotrope de

même. Ce rapport est égal au rapport des intensités diffractées par les plans {hkl} des deux

échantillons respectivement considérés, soit :

 est l’intensité diffractée par les plans {hkl} se trouvant dans un volume dans

l’échantillon texturé.

 ) est l’intensité diffractée par les plans {hkl} se trouvant dans le même volume dans

l’échantillon à distribution aléatoire des cristallites.

I.1.5. Détermination de la texture cristallographique

Plusieurs méthodes peuvent être utilisées pour mesurer des orientations locales au sein d’une

microstructure. Mais, l’une d’entre elles est devenue un outil très répandu dans les laboratoires

universitaires et industriels, la diffraction des électrons rétrodiffusés (Électron Back Scattered

Diffraction, EBSD) dans un microscope électronique à balayage (MEB).

Depuis les années 1990, avec une version entièrement informatisée, on peut maintenant

représenter des cartographies d’orientations (reconstruction de la microstructure à partir de la
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mesure des orientations cristallographiques). A partir de ces cartographies, une multitude de

données, outre la texture cristallographique elle-même, est accessible, comme la distribution des

joints de grains, les gradients d’orientations intragranulaires, De ce fait, les analyses de structures de

déformation, de recristallisation, de transformation de phases, de croissance de grains sont

largement facilitées.

L’analyse de la texture peut être locale, mais aussi globale, c'est-à-dire comparable à celle

estimée par diffraction des rayons X ou des neutrons, à condition de considérer un nombre suffisant

de grains. La qualité des diagrammes de diffraction est une donnée importante puisqu’elle peut être

un indicateur de l’écrouissage du matériau et un moyen d’estimer la fraction de grains vierges de

dislocations dans un matériau partiellement recristallisé. Une analyse fine de ces diagrammes

permet d’accéder à la mesure de déformations élastiques et plastiques [8].

a. Méthodes Radiocristallographiques

La méthode essentielle dans la détermination des textures est l’étude de la diffraction de

rayons X monochromatiques par l’échantillon métallique. Par diffraction des rayons X, il est

possible d’obtenir des informations sur les propriétés cristallines d’un matériau (information

structural), comme le paramètre de maille, la distance interréticulaire ou encore l’orientation

cristalline et la distribution des atomes. De plus la diffraction des rayons X permet l’analyse

qualitative et quantitative de la matière à l’état solide. En effet la forme des pics de diffraction peut

être reliée à la microstructure cristalline. La connaissance des positions des pics et leur intensité,

permet de déterminer les phases présentes, les contraintes résiduelles, le paramètre de maille, la

taille des grains ainsi que la texture cristallographique (information microstructurale). D’après la

théorie de W.L. Bragg et G.Wulff, le faisceau incident de rayons X de longueur d'onde λ est réfléchi 

par une famille de plan (hkl) dans le cas où il arrive sous un angle θ particulier, appelé angle de 

Bragg, tel que :

Avec : distance interréticulaire.

           θ, le demi-angle de déviation. 

n, l’ordre de réflexion.

           λ, la longueur d’onde des rayons X [7].
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b. Détermination de la texture par diffraction neutronique

La technique de diffraction de neutrons a été utilisée pour mesurer les figures de pôles

directes. Le principal avantage de la diffraction de neutrons par rapport à la diffraction des rayons X

pour l’analyse des textures résulte dans le fait que les coefficients d’absorption des neutrons

thermiques pour les matériaux étudiés sont en général beaucoup plus faibles que ceux relatifs aux

rayonnements X (dans un rapport 103 à 104), ce qui permet une forte pénétration dans la matière.

Cette caractéristique est très intéressante, car elle permet de travailler uniquement en transmission

sans correction de défocalisation, avec une seule correction à faire, celle du bruit de fond. On peut

ainsi analyser des échantillons massifs de quelques centimètres cube, et donc obtenir des résultats

statistiquement représentatifs d’un nombre important de grains.

La diffraction de neutrons est une technique qui permet d’obtenir des figures de pôles

complètes. Son intérêt est surtout évident lorsque l’on veut étudier des matériaux à gros grains

(matériaux recristallisés, minéralogie).

Les neutrons thermiques, fournis par un réacteur nucléaire, possèdent une longueur d’onde de

l’ordre des distances interatomiques. Il est donc possible d’obtenir des figures de pôles par

diffraction de neutrons. Lorsqu'un faisceau de neutrons monochromatique, de longueur d’onde λ, 

rencontre un cristal, il peut y avoir formation d'un faisceau diffracté intense dans certaines

directions privilégiées de l'espace. La technique de diffraction de neutrons consiste à mesurer la

variation d’intensité diffractée par la famille des plans {hkl} donné en fonction de l’orientation de

l’échantillon polycristallin lorsque la loi de Bragg est satisfaite [9].

c. Détermination de la texture par EBSD

La diffraction des électrons rétrodiffusés ou technique EBSD (Diffraction des électrons

rétrodiffusés) est installée sur un microscope électronique à balayage (MEB) pour caractériser

l’orientation des grains. Le principe de l’EBSD est présenté Figure I.6. Le faisceau d’électron

incident va engendrer une diffusion inélastique des électrons. Ces électrons ainsi rétrodiffusés vont

être diffractés sur les plans cristallins lorsque la loi de Bragg est satisfaite [10].

Deux cônes de diffraction de Kossel sont alors engendrés pour chaque plan cristallin

diffractant. L’interception des deux cônes de Kossel avec un écran phosphore forme une ligne de

Kikuchi. L’interception des deux cônes de Kikuchi définit de manière très précise l’orientation du

cristal diffractant .La transformée de Hough est ensuite utilisée pour déterminer l’orientation. La
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Figure I.7. Principe de l’EBSD : diffraction des électrons rétrodiffusés
pour les plans. {hkl}[10].

surface à analyser est incliné de 70° par rapport à l’horizontale pour optimiser la quantité

d’électrons diffractés en direction de l’écran phosphore. En effet, la profondeur d’échappement des

électrons est plus faible lorsque l’échantillon est incliné.

La technique de l’EBSD présente l’avantage de donner une corrélation entre la microstructure

et la texture. Cette technique permet de caractériser les microstructures de déformation, les premiers

germes de recristallisation ainsi que les états complètement recristallisés. La reconstruction de la

microstructure est fondée sur l’indexation de diagrammes de Kikuchi [8].

I.1.6. Texture de recristallisation

I.1.6.1. Recristallisation

a. Recristallisation primaire

La recristallisation primaire est caractérisée par le développement de nouveaux grains aux

dépens d’une matrice qui est dans un état structural moins parfait. Au cours du recuit des germes

apparaissent. Ce sont de nouveaux cristaux d’orientation différente [11].
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Figure I.8. Cinétiques de recristallisation de l’aluminium à 350°C après

une déformation de traction de 5% [11].

 Lois de recristallisation primaire

La recristallisation ne peut produit qu’après une certaine déformation minimale, dite

écrouissage critique.

 Plus la déformation est faible, plus la température de recristallisation est élevée : la température

de recristallisation est la température minimale à laquelle le métal doit être recuit pour que la

recristallisation se produise en un temps donné.

 La température de recristallisation est d’autant plus basse que le temps de recuit est plus long

(pour une même déformation).

 Plus la dimension des grains initiaux est grande, plus la déformation requise pour produire la

recristallisation, dans des conditions de température et de temps données, est élevée .

 Les nouveaux grains ne croissent pas aux dépens de grains déformés d’orientation voisine.

 À une température donnée, la vitesse de recristallisation (volume recristallisé par unité de temps)

part d’une valeur nulle, croît et passe par un maximum : d’où la forme caractéristique des

courbes de cinétique de recristallisation, qui commencent par une période d’incubation

(Figure I.7).

 La température de recristallisation est d’autant plus basse que la pureté du métal est plus

élevée [11].
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Croissance des grains lors de la recristallisation primaire

La croissance des grains se produit spontanément lorsqu’on poursuit le recuit après

recristallisation totale. La force motrice de la recristallisation primaire n’existe plus [11].

b. Recristallisation secondaire

Lorsqu’un métal écroui est recuit à une température bien supérieure à sa température de

recristallisation primaire, on observe parfois, au lieu d’une croissance régulière de grains de

dimensions voisines, la croissance soudaine d’un petit nombre de grains qui envahissent très

rapidement toute la masse de recristallisation.

La recristallisation secondaire n’exige pas de nouvelle germination .Ce sont certains grains de

recristallisation primaire qui croissent spécialement vite. On vérifie facilement, par un raisonnement

analogue à celui du paragraphe précédent, en considérant que la force motrice est l’énergie

interfaciale, que des qu’un grain atteint une certaine taille critique, il croit catastrophiquement en

dévorant tous les grains plus petits qui l’entourent.

La recristallisation secondaire se produit donc si un petit nombre de grains ont pu atteindre

cette taille critique .Ceci est possible si la croissance des grains est difficile pour la majorité de

ceux-ci, par exemple s’il existe une texture (joints de faible désorientation peu mobiles) ou des

précipités fins dispersés qui bloquent les joints. Dans ce dernier cas certains joints de

désorientation sont assez mobiles, si bien que les grains de recristallisation secondaire pourront

présenter une texture.

La recristallisation secondaire ne se produit qu’au-dessus d’une température critique bien

définie .Le grain est d’autant plus gros que la température de recuit est plus voisine de ce point

critique. La recristallisation secondaire peut être mise à profit pour la préparation de monocristaux

[11].

 Croissance des grains lors de la recristallisation secondaire

Contrairement à ce que nous venons de voir en ce qui concerne la croissance des grains lors

de la recristallisation primaire, les grains qui se développent croissent aux dépens d’un entourage

qui est apparemment dans le même état de perfection [11].
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I.1.6.2.Texture de recristallisation primaire

Dans le cas de la recristallisation, la formation des germes d’orientation particulière est

privilégiée la croissance des grains est anisotrope, il apparait donc une texture de recristallisation

différente de la texture d’écrouissage.

Dans les métaux de structure CFC, les grains de recristallisation possèdent une orientation qui

peut être obtenue par rotation de 38°autour d’une direction <111>. Il en résulte que la texture de

recristallisation pourrait en principe être déduite par des opérations simples de la texture de

laminage.

Dans les métaux de structure CFC possédant la texture de cuivre, les orientations les plus

communes après laminage et recristallisation sont la texture cubique (110) <001>, et la texture de

l’argent (113) [12-1] [11].

I.1.6.3.Texture de recristallisation secondaire

La texture de recristallisation secondaire a une grande importance pratique. Les procédés de

mise en forme comme le laminage ou le tréfilage conduisent à l’existence à de nouvelles textures.

L’importance pratique de ces textures est très grande [11].
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I.2. Texture des alliages superplastiques

I.2.1. Définition de la superplasticité

La superplasticité se définit comme étant le comportement d’un matériau polycristallin qui se

caractérisé par des allongements importants pouvant dépasser 1000 % au cours d’un essai de

traction. Cette grande stabilité de la déformation est mise à profit pour la mise en forme par

emboutissage à chaud de pièces souvent complexes et difficiles à mettre en forme selon la méthode

traditionnelle. La mise en forme superplastique trouve ainsi de nombreuses applications, en

particulier dans l’aéronautique, grâce à l’utilisation des alliages de titane et d’aluminium [12].

I.2.2. Les conditions du comportement superplastique

Trois paramètres ont une influence sur le domaine de superplasticité des alliages métalliques.

Le respect de ces paramètres permet d’avoir ou non un comportement superplastique. Ils sont la

vitesse de déformation, la taille des grains et la température.

a. Température

Un matériau ne peut avoir un comportement superplastique que dans une plage de

température bien définie. La température minimale est de l’ordre de la moitié de la température de

fusion du matériau [13].

b. Vitesse de déformation

De faibles vitesses de déformations sont nécessaires pour être dans le domaine superplastique.

Elles sont généralement comprises entre 10-5 s-1 et 10-3 s-1. Pour de telles vitesses de

déformation(m), une forte dépendance entre la contrainte (σ) et la vitesse de déformation(έ) est 

observée. Pour traduire cette dépendance, le coefficient de sensibilité de la contrainte d’écoulement

à la vitesse de déformation, souvent noté m, est utilisé. K est une constante qui dépend de

plusieurs paramètres dont la température et la taille des grains.
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Le coefficient m est donné par la relation (I.14) :

Il représente un paramètre de première importance dans la caractérisation de la déformation

superplastique [14]. Pour un comportement superplastique la valeur de coefficient m est en général

supérieur à 0.5 [15]. La Figure I.9 montre la relation entre la valeur du coefficient m et la vitesse de

déformation pour quelques matériaux superplastiques. La valeur de m décroit avec l’augmentation

de la vitesse de déformation.

c. Taille des grains

La taille de grains a une influence significative sur le comportement superplastique. Elle doit

être suffisamment faible pour éviter une rupture prématurée. Elle est généralement comprise entre 1

et 15 µm [19,20], ce qui favorise le glissement des grains entre eux. La prise en compte des effets

de la taille de grain dans les modèles numériques est encore relativement complexe. Elle dépend

Figure I.9. Variation de m en fonction de la vitesse de déformation

1 – Ti-6Al-4V [16], 2 – Sn-5Pb [17], 3 - Al-Cu eutectique [18].
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beaucoup des matériaux, des conditions de mise en œuvre et des moyens expérimentaux de

caractérisation.

I.2.3. Les matériaux superplastiques

Pour observer un comportement superplastique, les matériaux doivent avoir une structure à

grain fin, équiaxe et stable. Ils peuvent être répertoriés en trois catégories [21] :

 Les alliages quasi-monophasés où une fine distribution de précipité aux joints de grain freine le

grossissement.

 Les alliages biphasés à structure microduplex où deux phases en proportion sensiblement

équivalente sont présentes.

 Les alliages eutectiques ou eutectoïde où Le grossissement des grains est inhibé par la

dispersion importante de la deuxième phase.

Aujourd’hui, seules deux familles d’alliages présentant un intérêt pour des applications

industrielles, ce sont les alliages d’aluminium et de titane.

a. Les alliages de titane

Les alliages de titane sont très présents dans le domaine aéronautique. Cependant, ce sont des

matériaux coûteux et difficilement formables avec des procédés conventionnels. Ils sont

principalement mis en forme par le procédé de superplasticité.

Au cours de la déformation superplastique, pour ce type d’alliage, les phénomènes

d’endommagement par cavitation sont quasiment négligeables [22,23], ce qui représente un

avantage considérable sur la qualité mécanique des pièces mises en forme.

Parmi les alliages de titane ayant un comportement superplastique, le plus utilisé est le TA6V.

Il fait partie des alliages biphasé, et le domaine superplastique apparait pour des tailles de grain

inférieurs à 20 μ.m. La température de mise en forme est comprise entre 840°C et 980°C et des 

vitesses de déformations variant de 10-5 à 10-3 s-1 [22].

b. Les alliages d’aluminium
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Les alliages d’aluminium présentent un intérêt industriel par leurs faibles coûts, par rapport

aux alliages de titane, et par leur faible densité. Les principaux alliages industriels sont donnés dans

le tableau I.1.

La série L’élément d’addition

principale

La série L’élément d’addition

principale

1000 Al pur 5000 Mg

2000 Cu 6000 Mg, Si

3000 Mn 7000 Zn, Mg

4000 Si 8000 Li

Les alliages de la série 7000 sont principalement utilisés dans le domaine aéronautique, et

plus particulièrement le 7475.Pour cet alliage, la température de mise en forme est comprise entre

430°C et 530°C pour des vitesses de déformation variant de 10-4 à 10-3 s-1.

c. Les alliages Al-Li

Les derniers développements des alliages d'Al-Li incluent les séries 2090 et 8090 des alliages

d’aluminium. Le tableau I.2 énumère les compositions chimiques de quatre alliages d'Al-Li.

Ces alliages comprennent le cuivre, habituellement de zirconium et autres éléments d'alliage

tel que le magnésium. Zirconium et le cuivre sont généralement ajoutés pour améliorer la ténacité,

la dureté et la ductilité [24].

Tableau I.1. Les alliages d’aluminium.
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Tableau I.2.Composition chimique des alliages d’aluminium (% massique) [25].

Alloy Li Cu Mg Mn Zr Zn Cr

2090 2.2 2.8 -- -- 0.1 -- --

2091 2.0 2.2 5 -- 0.1 -- --

8090 2.5 1.2 0.6 -- 0.1 -- --

8091 2.6 2.0 0.9 -- 0.1 -- --

d. Applications des alliages Al-Li

Les alliages d’aluminium –lithium sont utilisés notamment dans :

 Les applications aéronautiques :

Tels que bords avant et arrières, couvercles d’accès, les glissières de sièges et de peaux d’ailes.

 Les applications militaires:

Certains pièces d'avions militaires comme caisson de voilure principale, centrales du fuselage,

surfaces de contrôle sont faites par les alliages d’Al-Li. Ces alliages sont utilisés comme substitut

pour les alliages Al classiques dans les hélicoptères, les fusées et les systèmes de satellites [26].

 Propriétés physiques des alliages Al-Li

Ces alliages présentent une grande rigidité et une faible résistance à la rupture. Le tableau I.3

donne quelques propriétés physiques des alliages d’aluminium se référant aux nuances 2000 et

8000.
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Propriété 2090 2091 8090

Densité

g/cm3

2.59 2.58 2.55

Température

de diffusion °C

560-650 560-670 600

Module d’élasticité

G.Pa

76 75 77

Coefficient

de poisson 0.34 -- --

Conductivité thermique à

T=25°C (W/m.k) 84-92.3 84 93.5

 Processus de précipitation

L’addition du lithium permet de la précipitation de la phase δ’(Al3Li), sa distribution est

homogène et cohérente avec la matrice.

Les huit sites coin partagés sont occupés par Li, et six faces communes sont occupées par Al.

Les alliages Al-Li à base de Li ont une microstructure unique. Il y a une précipitation homogène

de la phase δ’(Al3Li) qui, reste cohérente avec la matrice même après un vieillissement artificiel.

L’alliage Al-Li (8090) présente une microstructure constituée de différentes phases comme

δ’(Al3Li), S'(Al2CuMg), T1(Al2CuLi) et β'(Al3Zr).

En outre, plusieurs phases constitutives d'autres tels que T2 (Al6CuLi3), δ(AlLi) précipitent 

dans les joints de grains [26].

Tableau I.3. Quelques propriétés physiques des alliages d’aluminium

rapportés à la nuance de 2000 et 8000[27].
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 Précipitation des phases δ’ (Al3Li) et δ (AlLi)  

La germination de la phase « δ »  lors de la trempe ou le vieillissement peut être soit sur les 

zones de Guinier-Preston (ZGP) soit sur les joints de grains suivant la réaction :

Il y a une coprécipitation des phases T1 (Al2CuLi) et T2 (Al6Cu Li3) phases avec la phase

δ'(Al3Li) au cours du vieillissement. La réaction de précipitation des phases T1 et T2 est donnée par

les équations suivantes [26] :

La coprécipitation de la phase S' (Al2CuMg) avec la phase δ' et T1 est la réaction importante.

La précipitation de la phase S’est très lente et demande du temps de vieillissement long [26].

f. Les avantages et les inconvénients des alliages d’Al-Li

L'industrie d'aluminium a beaucoup d'avantages en développant les alliages d'aluminium plus

légers:

 Il y a un approvisionnement suffisant en réserve de lithium qui peut être employés pour la

production des alliages d'Al-Li. L’ingénierie des alliages d’aluminium a une base forte basée sur

des années d’expérience [28].

 Les alliages d'Al-Li émergent en tant qu'alliages d'aluminium bien équilibrés [29].

 Les machines actuelles et les niveaux d'habileté de l'industrie sont bien établis et laisseront une

introduction rapide des alliages d'Al-Li [30].

Les soucis de l'industrie d'aluminium pour des alliages d'Al-Li incluent :

 Le problème de dureté, particulièrement dans la direction transversale courte, il doit encore être

amélioré.

 La ductilité basse des alliages binaires d’Al-Li est un inconvénient important les raisons de cette

diminution doivent faire l’objet des recherches supplémentaires.
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I.2.4.Texture de déformation des métaux et alliages CFC

Les composantes de laminage des métaux CFC, leurs symboles et leurs angles d’Euler

correspondant dans le formalisme de Bunge sont regroupés dans le tableau (I.4).

Composantes,

Symboles

{hkl} <uvw> φ1 Φ φ2

Copper, C {112} <111> 90 35 45

S {123} <634> 59 37 63

Goss, G {011} <100> 0 45 90

Brass, B {011} <211> 35 45 90

Dillamore, D {4 4 11} <11 11 8> 90 27 45

Cube {001} <100> 0 0 0

La représentation de la texture par des orientations idéales est commode, mais elle ne rend pas

bien compte de la dispersion des orientations ; une description plus complète de la texture est sa

représentation par un tube continu d’orientations. Par exemple, dans les métaux de faible énergie de

faute d’empilement, le tube de la fibre β s’étend de l’orientation {110}<112>  (B : Φ = 45°,φ2 =

90°,φ1 = 35°) jusqu’à {112}<111> (G : Φ =35°,  φ2 = 45°, φ1= 90°) en passant par {123}<634> (S :

Φ = 37°, φ2 = 63°, φ1= 59°). Une autre fibre est souvent observée, elle comprend les orientations

{110} <001> (G : Φ =45°, φ2=90°, φ1= 0°) et {110} <112>35°), cette fibre est appelée la fibre α 

(Figure I.10).

Tableau I.4. Composantes de textures observées dans les métaux CFC laminés [31].
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Par comparaison avec les métaux d’énergie de faute d’empilement élevée, la fibre α est plus 

dominante pour les textures d’alliage, avec l’apparition d’autres textures de fibre telles que γ et τ ; 

la fibre τ est une texture caractéristique des matériaux de valeurs intermédiaires d’énergie de faute 

d’empilement (≈ 40 mjm-2).

Les quatre fibres généralement observées sur les matériaux CFC laminés sont schématisées

sur la Figure I.10 La fibre γ correspond aux plans {111} parallèles au plan de laminage, elle 

comprend toutes les orientations situées entre {111} <112> (Φ = 55°, φ2 = 45°, φ1= 30/90°) et 

{111} <110> (Φ = 55°, φ 2 = 45°, φ1= 0/60°). La fibre τ correspond aux orientations ayant les 

directions <110> parallèles à la direction transversale, elle s’étend le long de la ligne φ1= 90°, dans

la section φ2 = 45°, de l’orientation {112} <111> (G avec Φ = 35°) jusqu’à l’orientation {110} 

<001> (G avec Φ = 90°). 

α-fibre

γ fie 

Φ

φ1

<001> [1-10]

<112> [1-10]

<111> [1-10]

<111> [1-21]

<111> [0-11]

<111> [1-12]

φ2

Figure I.10. Représentation des fibres α et δ dans l’espace d’Euler [32]. 
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I.2.5. Texture de déformation superplastique dans les alliages Al-Li (8090)

Les alliages modèles d’Aluminium-Lithium désignée par 8090 ont été utilisés lors de travail

de V.Panchali et al [33]. Ce travail expérimental a été réalisé sur des éprouvettes monocristallines

déformées en compression par le gaz d’argon sous pression de 0.25 MPa ; la déformation est

effectuée à une température de maintien de 530°C et une vitesse de déformation

Le tableau résume les orientations de texture de ces alliages.

L’orientation {hkl} <uvw>

D {4 4 11} <11 11 8>

C {112} <111>

G {011} <100>

B {011} <211>

CG {021} <100>

Cu {112} <111>

H {001} <110>

Tableau I.5: Les composantes de texture de déformation superplastique dans les
alliages Al-Li (8090) [33].
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Tableau II.1.Composition chimique de l'alliage étudié massique.

II.1.Matériau étudié

Nous avons travaillé sur l’alliage d’Al-Li de la série 8000 et de nuance (8090) .La

composition chimique en pourcentage massique de cet alliage est présentée dans le tableau II.1.

Aluminium Lithium Cuivre Magnésium Zirconium

Bal 2.5 1.2 0.6 0.1

II.2. Les traitements thermiques effectués

Les échantillons sont fournis sous forme de tôle d’épaisseur 2 mm. Ils ont subit un recuit à

une température fixée à 530° C et un temps variable allant de 4 heures à 48 heures.

Les traitements thermiques ont été réalisés dans un four du type (NABERTHERM)

appartenant au laboratoire de microstructure et défauts des matériaux (LMDM). Les différents

traitements effectués sont reportés dans le tableau II.2.

Température

(°C)

530°C

L’échantillon

Temps (heures)
Etat

brut
4 8 16 24 48

Tableau II.2. La température et les temps de recuits appliqués.
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II.3. Préparation des échantillons

La préparation métallographique des échantillons consiste à les polir mécaniquement avec des

papiers abrasifs de granulométrie croissante du grade 600 jusqu’au grade 1200. Les échantillons

sont nettoyés dans un bac à ultrasons contenant de méthanol avant de savoir un polissage de finition

à la pate diamantée granulométrie 3 et 1 /4 µ.m. Pour mettre en évidence la microstructure ainsi que

les phases présentes, les échantillons ont subit une attaque chimique pendant 30 secondes utilisant

le réactif de Keller constitué de :

 Acide fluorhydrique (HF) :30٪

 Acide nitrique (HNO3) :1.5٪

 Eau distillée (H2O) : 67.5٪

 Acide chlorhydrique (Hcl) : 1٪

II.4. Techniques de caractérisation

II.4.1. Diffraction des rayons X

La diffraction des rayons X a été utilisée dans le but d’accéder à des informations qualitatives

et quantitatives sur les différentes phases étudiées. La structure cristalline ainsi que l’évaluation des

paramètres de mailles des phases sont facilement accessibles par cette méthode. Si l’on considère

un ensemble de plans réticulaires {hkl} équidistants de d (distances interréticulaires ).

Montage expérimentale

L’ensemble des spectres de diffraction a été réalisé sur un diffractomètre Siemens D8 advance

(Figure II.1) appartenant au «laboratoire de transformation des phases. Le rayonnement X est

produit par une anticathode en cuivre dont les raies Kα1 (1.54 A°) et Kα2 sont isolées par utilisation

d’un monochromateur « arrière » en graphite. Les caractéristiques d’alimentation du tube sont :

V= 35kV, I= 30 m A.
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Figure II.1. Le diffractomètre de type Siemens D8 advance.

Mesure de la taille des grains :

Tous les échantillons ont été analysés par diffraction des rayons X, Cette technique a permis

de définir la taille des grains. On observe un élargissement très important des pics de diffraction, est

reliée à la taille Φ des grains par la relation de Scherrer :                                                                    

 Où : λ : est la longueur d’onde des faisceaux. 

        β : largeur de mi -hauteur du pic de diffraction relatif à des  

        θ : l’ongle de diffraction des rayons X. 

A partir de la mesure de la taille des grains, on peut suivre l’évolution de la grosseur des grains.
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II.4.2. Mesures de la microdureté

Parmi les méthodes utilisées pour mesurer la microdureté, nous avons utilisée la méthode

Vickers. La microdureté Vickers (HV) est l’une des caractéristiques mécaniques des alliages suivie

durant les traitements thermomécaniques. En général la dureté d’un matériau caractérise sa

résistance à la déformation ; sa mesure est basée sur la détermination des dimensions d’empreintes

produites dans le matériau par enfoncement d’un pénétrateur, sous l’action d’une charge appliquée.

Le rapport de la force appliquée F à la surface en cours S de l’empreinte donne la dureté du

matériau :

Nous avons utilisé un microduromètre semi-automatique de type ZWICK à pénétration

Vickers (Figure II.2) appartenant au « laboratoire de transformation des phases ». Le diamètre

moyen « d » des diagonales de l’empreinte laissée par cette pyramide après suppression de la

charge est nécessaire pour déterminer HV. La valeur de « d » est une moyenne de cinq mesures

pour une charge appliquée de 200g. Les variations de microdureté avec les traitements thermiques

peuvent-être déterminées à l’aide de la formule :

Où : P : charge appliquée (Kg.f).

d : longueur moyenne des diagonales de l’empreinte (mm).
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II.5. Techniques d’observations

II.5.1. Microscope optique

L’observation et la détermination de la microstructure des échantillons a été effectuée à l’aide

d’un microscope métallographique à grand champ OLYMPUS de type BX51 (Figure II.3)

appartement au laboratoire de transformation de phase.

Figure II.2. Microduromètre utilisé de type ZWICK piloté

par un microordinateur.
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II.5.2. Microscopie électronique à balayage (MEB)

Le microscope électronique à balayage (MEB) est de type TESCAN (Figure II.4) appartenant

au laboratoire de microstructure et défauts des matériaux (LMDM). Celui-ci est équipé de deux

détecteurs permettant l’observation topographique soit en mode SE (électron secondaire) ou BSE

(électron secondaire rétrodiffusé), soit d’analyse qualitative et quantitative des phases présentes

utilisant un système EDX (énergie dispersive des rayons X).

Les différentes images observées ont été prises en mode BSE pour un meilleur contraste sous

un voltage 20 Kv.

Figure II.3. Microscope optique de type OLYMPUS BX51M.
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Figure II.4. Microscopie électronique à balayage (MEB) TESCAN.
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III.1. Evolution de la texture par diffraction des Rayons x

III.1.1. Texture de l’échantillon de référence

Le diagramme de diffraction des rayons X (DRX) obtenu pour l’échantillon de référence (sans

traitement thermique) est représenté sur la Figure III.1.

Les Figures III.1 (a, b, c, d, e) regroupent les diagrammes des diffractions des rayons X

(DRX) de l’échantillon brut (référence) montrant les différents pics identifiés.

Les pics identifiés correspondent à ceux de la matrice d’aluminium désignée par α. Il s’agit des 

familles des plans α(200), α(220), α(311), α(420). L’orientation préférentielle observée est  α(220) 

ayant une intensité relativement élevée.

Figure III.1. Spectre de diffraction des rayons X de l’état brut.
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Figure III.1. (a, b, c, d, e). Spectres de diffraction des rayons X de l’état initial :

                                                         a) Zoom sur le plan  α(200). 

                                                         b) Zoom sur le plan  α (220) . 

                                                        c) Zoom sur le plan  α(311) et β(314). 

                                                        d) Zoom sur le plan  α (311) et θ(523). 

e) Zoom sur le plan  α(311) et θ(424) 
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III.1.2. Texture des échantillons recuit

 Echantillons recuit à 530°C pendant 4 heures

Le spectre de diffraction des rayons X obtenu pour l’échantillon recuit à 530° C pendant 4

heures est représenté dans la Figure III.2. Les orientations identifiées correspondent à  α(111), 

α(200), α(220), α(311), et sont presque identiques à celles observées dans l’échantillon brut. On 

note la disparition de l’orientation α(420) laissant apparaître l’orientation α(111). De plus 

l’orientation préférentielle reste α(200). Cependant son intensité est nettement supérieure à celle 

observée dans l’état de référence.

Figure III.2. Spectre de diffraction des rayons X de l’échantillon recuit à 530 °C
pendant 4 heures.
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 Echantillons recuit à 530 °C pendant 8 heures

La Figure III.3 montre le diagramme de diffraction des rayons X de l’échantillon recuit à

530°C pendant 8 heures. Il faut noter la présence des mêmes orientations que celles identifiées dans

l’échantillon précédant c.-à-d. recuit pendant 4 heures, à savoir α(111), α(220), α(311). Néanmoins 

il faut relever la disparition du pic d’orientation α(200). Par ailleurs l’orientation préférentielle reste 

identique à celle observée dans les deux échantillons précédents : α(220) mais son  intensité est 

légèrement supérieure à celle observée précédemment.

Figure III.3. Spectre de diffraction des rayons X de l’échantillon recuit à 530°C
pendant 8 heures.
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 Echantillons recuit à 530°C pendant 16 heures

Les différents pics d’orientation identifiés par diffractions des rayons X de l’échantillon recuit

à 530°C pour un temps de maintien de 16 heures sont représentés dans la Figure III.4. Il faut noter

qu’il ne reste que deux pics d’orientations α(111) et α(220). Il y a donc disparition de l’orientation 

jusque là présente qui est α(311). Notons également que l’orientation  α(220) reste l’orientation 

dominante avec une intensité nettement inferieure aux précédentes.
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Figure III.4. Spectre de diffraction des rayons X de l’échantillon recuit à 530°C pendant16 heures.
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 Echantillons recuit à 530°C pendant 24 heures

La Figure III.5 montre les différentes orientations observées par diffraction des rayons de

l’échantillon recuit à 530°C pendant 24 heures. Nous relevons deux orientations α(111) et α(311). 

L’orientation préférentielle observée précédemment  α(220) passe à l’orientation α(311) avec une 

très faible intensité.

Figure III.5. Spectre de diffraction des rayons X de l’échantillon recuit à 530°C pendant
24 heures.

0 20 40 60 80 100 120
0

10

20

30

40

50

Recuit à 24heures


(1
1

1)


(3

1
1

)

in
te

n
si

té
(u

.a
)





Les résultats expérimentaux et interprétations Chapitre III

41

 Echantillons recuit à 530°C pendant 48 heures

La Figure III.6 représente le spectre de diffraction des rayons X obtenu pour l’échantillon

recuit à 530°C pendant 48 heures. Les différents pics identifiés correspondent aux familles des

plans  α(111) et α(200). On assiste  à un basculement plus précisément à un retour à l’orientation 

privilégiée α(220) mais de moindre intensité par rapport aux précédentes.

Figure III.6. Spectre de diffraction des rayons X de l’échantillon recuit à
530°C pendant 48 heures.
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Des études à ce travail antécédentes effectuées sur le même alliage, ont observé la même

texture quelque soit le temps de recuit [4].

En ce concerne le vieillissement naturel, il y a une stabilité de la texture puisqu’on observe la

même orientation préférentielle α(220). Pour les échantillons recuits à différents temps, le 

changement de texture observé α(311) puis le retour vers la texture initiale α(220) est attribué au  

processus de restauration du matériau. Dans notre travail le changement de la texture observé sera

expliqué dans le paragraphe « recristallisation de l’alliage ».

III.2. Etude de la recristallisation du matériau

III.2.1. Observation métallographique

La Figure III.7 montre les structures observées par microscopes optique et électronique des

échantillons recuit à 530°C pendant 16 heures et attaqués chimiquement par la solution de Keller.

Elle révèle qu’il y a un changement de la microstructure. En effet, on observe une structure

recristallisée pour la durée de maintien de 16 heures avec une taille moyenne des grains estimée à

1μ.m environ.  

Pour le maintien de 24 heures, on observe un grossissement des grains dépassant environ 15

μ.m [26] .Ceci peut être lié au changement de texture observée. La structure recristallisée à 16 

heures présente une orientation préférentielle des grains α(220). Il faut noter qu’il y a un 

changement de texture (orientation préférentielle α(311)) qui peut être associé au grossissement des 

grains.
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b
a 10 μ.m

Recuit à 16 heures

b

a 10 μ.m

Vieilli à 24 heures
Figure III.7. Observation métallographique des échantillons recuit à 16

heures et 24 heures.

a) Microscope optique.

b) Microscopie électronique à balayage.

Recuit à 24 heures
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III.2.2. La microdureté

La Figure III.8 représente la variation de la microdureté en fonction du temps de recuit pris

entre 4 heures et 48 heures, en tenant en compte de la mesure de la microdureté de l’état de

référence.

L’évolution de la microdureté présente deux variations. Il y a une légère augmentation de la

microdureté du matériau observée jusqu’à 8 heures. Celle-ci est accompagnée d’une chute de la

microdureté pour la durée de maintien de 16 heures .Se durcissement structural peut être attribué à

la présence de la phase β(Al3Zr). Cette phase constitue un site de germination et croissance des

grains.

La diminution de la microdureté peut être associée à plusieurs processus .En effet le premier

peut être lié au phénomène de restauration entre 8 heures et 16 heures, suivi du processus de

recristallisation [34] ;ce dernier même une chute importante de la microdureté qui peut être liée au

grossissement des grains.
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Figure III. 8. Evolution de la microdureté en fonction du temps de recuit.
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III.3. Effet du temps de recuit

III.3.1. La texture

Il ressort clairement qu’il n’y pas de nouvelles textures (nouvelle orientation) puisque la

texture reste inchangée entre l’état de référence et les différents états recuit jusqu’à 16 heures

(Figure III.1). Ceci est bien propre aux matériaux superplastiques .En effet des études précédentes

[4] ont montré que le vieillissement naturel n’apporte aucun changement la texture du matériau.

III.3.2. La recristallisation

La Figure III.7 montre les différents structures observées .Il faut noter que la recristallisation

est observée pour l’échantillon recuit à 530°C pendant 16 heures .De plus le recuit à une

température relativement élevé (TDS=530°C) pendant un maintien assez long apporte un

changement de la structure sans pour autant changer la texture ceci montre qu’il n’y a pas de texture

de recristallisation

En effet des études similaires ont montré qu’il n’y a pas de texture de recristallisation même

pendant la recristallisation dynamique [3]. Ceci est donc une caractéristique des matériaux

superplastiques qui montre les différentes texture des matériaux ; ceci nous même à dire qu’il y a un

mécanisme de recristallisation différent de celui des matériaux conventionnels.

III.3.3. Le processus de précipitation

La Figure III.9 montre les différents précipités dans l’alliage identifiés par la diffraction des

rayons X. Pour l’échantillon de l’état brut, on note la présence des phases β(Al3Zr) et θ(Al2Cu).

Pour des états recuits, il y a une disparition totale de la phase θ avec l'apparition de la phase 

S(Al2CuMg). L’intensité des pics identifiés de S  varie suivant les temps de recuit. La présence de θ 

peut être attribuée au vieillissement naturel et sa disparition est influe aussi bien par la température

que par le temps de recuit. En effet ceci se produit quand le temps est relativement bas pendant des

temps de maintien assez longs [4] ou bien par une température élevée pour des temps relativement

courts dans ce travail.
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Le tableau III.1 récapitule les intensités des pics de diffraction des rayons X des phases β et S 

dans tous les échantillons analysés. Il faut noter que les différentes phases sont observées dans l'état

brut et l’état recuit ainsi que leur orientation et intensité. Il faut remarquer que l’intensité de la

phase β augmente avec le temps de recuit  jusqu’à 8 heures puis diminue brusquement à partir de 16 

heures ; sa présence peut expliquer l’augmentation de la microdurete observée .Il y a un

durcissement structurale lié à la présence de la phase β [35]. 

La diminution de l'intensité de la phase β observée à 16 heures peut expliquer la diminution 

de la microdureté .Ceci peut être attribué à la restauration du matériau Nous remarquons que la

diminution de la densité de cette phase entraine le grossissement des grains. D’où la détérioration

des propriétés mécaniques (diminution importante de la microdureté).

Les Figures III.10.11.12 montrent la densité, la distribution ainsi que la morphologie des

différentes phases observées de l'état brut et recuit respectivement.

Il faut remarquer que le temps de recuit influe beaucoup plus sur la densité des différentes

phases, puisqu’elle tend à décroître au fur et à mesure que le temps augmente. Cependant la

distribution des phases reste relativement homogène alors que la morphologie observée est presque

sphérique [36], [37], [38].
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Figure III.9. Les spectres de diffraction des rayons X de l’état brut et les

échantillons recuits pendant différents temps de maintien pris entre 4 heures et 48 heures

montrant uniquement les pics des phases observées.
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Echantillon La phase L’orientation L’intensité

I (u.a)

Etat structural
observé

Etat brut

β 

θ 

θ 

(314)

(523)

(424)

9700.54

165.83

174.61

Recuit 4 heures

β 

S

(314)

(132)

295.00

435.78

Recuit 8 heures

β 

S

(314)

(132)

468.30

234.99
Restauration

Recuit 16 heures S (131) 20.38
Recristallisation

Recuit 24 heures S (132) 31.85 Grossissement

des grains

Recuit 48 heures S (131) 52.34

Tableau III.1. Les différentes phases observées, leurs intensités, et orientations

correspondantes pour l’ensemble des échantillons analysés.
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b
a

10 μ.m

Etat brut

Figure III.10. Observation métallographique de l’échantillon de l’état brut.

a) Microscope optique.

b) Microscopie électronique à balayage.
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10 μ.m b
a

Recuit à 4 heures

10 μ.ma

b

Recuit à 8 heures

Figure III.11. Observations métallographiques des échantillons recuits à 4 heures
et 8 heures.

a) Microscopie optique.

b) Microscopie électronique à balayage.
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a
b

10 μ.m

Recuit à 16 heures

a
b

10 μ.m

Recuit à 24 heures

Figure III.12. Observations métallographiques des échantillons recuits à 16 heures et

24 heures.

a) Microscope optique.

b) Microscopie électronique à balayage.



Les résultats expérimentaux et interprétations Chapitre III

53

II.4. Mécanisme de recristallisation de l’alliage Al-Li

Il faut observer la stabilité de la structure jusqu’au recuit de 16 heures puisqu’il n’y a pas de

changement d’orientation préférentielle.

La recristallisation de l’alliage étudié est observée pour un recuit de 16 heures. Pendant le

recuit, les différentes phases identifiées par diffraction des rayons X sont S(Al2CuMg) et β(Al3Zr).

Sa densité tend à diminuer avec l’augmentation du temps de maintien. On note que leur intensité

chute brusquement à 16 heures .Il faut remarquer que ces phases retardent la migration des joints

des grains [39-41] .Par conséquent, la recristallisation peut prendre place à 16 heures. En effet plus

le temps de maintien augmente, plus leur densité ne diminue, ce qui est observé à 48 heures puisque

la structure change. C’est la que nous observons un important grossissement des grains .Il est donc

important de signaler que la phase β est responsable de changement de structure pouvant même 

aller au changement de texture pour des temps de recuit relativement long ;ce qui peut expliquer le

mécanisme de recristallisation de cet alliage puisque le processus de précipitation contrôle la

recristallisation statique.
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Le but de ce travail est de suivre l’évolution de la texture des alliages Al-Li désignés

par (8090) en fonction du temps de recuit.

La diffraction des rayons X et la microdureté sont les principales techniques

d’analyse utilisées pour suivre l’évolution de la texture. La microscopie optique et

microscopie électronique à balayage (MEB) sont les principales techniques utilisées pour

l’observation de la microstructure.

Parmi les résultats obtenus on peut citer :

 Le temps de recuit joue un rôle principalement dans l’évolution de la texture.

 Les spectres de diffraction de rayons X montre qu’il y a une stabilisation de la

texture d’orientation préférentielle α(220), de l’état brut jusqu’à 16 heures. Le recuit 

pendant 24 heures présente un changement de texture d’orientation α(311) 

provoquant le grossissement des grains.

 Le matériau présente une évolution microstructurale.

 Trois états sont observés et correspondent à la restauration, la recristallisation et le

grossissement des grains, sans pour autant qu’il y ait il y une texture de

recristallisation.

 Il y a une disparition de la phase T1(Al2CuMg) observée normalement dans cet

alliage.

 Il y a une apparition de la phase θ non observée dans cet alliage. 

 l’apparition de la phase θ est liée au vieillissement naturel. 

 La présence de la phase S est attribuée au recuit.

 Le mécanisme de cette évolution a été expliqué.

 Les conditions optimales de la recristallisation statique ont été déterminées.

 Le durcissement structural observé est relié à la présence de la phase β. 

 Sa présence modérée de la phase θ est  responsable de la  recristallisation du 

matériau.

 La diminution de sa densité entraine la croissance des grains.

 La densité des phases β et S diminue avec l’augmentation du temps de 

vieillissement.
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Texture evolution of superplastic Alloys 

 
Abstract 

The superplastic behavior required a fine grain structure. This could be obtained by 

either static recristallization before superplastic deformation or for dynamic recristallization 

during the first stages of superplastic deformation (SPD). 

 

The aluminum alloys witch develop a fine and equiaxed grain structure by the two 

previous recristallization modes, are Al-Li alloys. However these alloys remain partially 

recristallized during the first mode. 

 

The object of the present work is to study the effect of natural aging and annealing on 

texture evolution of Al-Li alloy (8090) for a fixed temperature 530°C (superplastic 

deformation temperature). The experimental techniques used for texture evolution are X ray 

diffraction (XRD) and microhardness. For metallographic and electronic observation, we have 

used optical microscope and scanning electron microscope (SEM). 

 

The observed results show the existence of tree structure evolution stages of the studied 

material. The first one corresponds to the restoration stage followed by recristallization stage. 

However we observe a grain growth structure in the last stage .The only texture change is 

observed with grain growth. 

  

 

Key-words: Al-Li, superplasticity, texture, static recristallization, XRD.  

 
 
 



 تطور النسيج البنيوي لسبائك ما فوق اللدنة
  

 ملخص
  

الحبيبات الصغيرة  التي يمكن الحصول عليھا من خلال طريقتي  ذاتتتعلق ظاھرة ما فوق اللدنة ببنية المادة 

 .للتشوه ما فوق اللدن الأولىخلال المراحل  الديناميكي التبلور أو ,ي قبل التشوه ما فوق اللدنتيكي أالتبلور الستا

  

البلورية   ةيمكن الحصول علي البنيھي السبائك الوحيدة التي  (Al-Li) ليثيوم - الألمنيوممن نوع  الألمنيومسبائك 

  .لكن التبلور الستاتيكي غير كامل. الحبيبات الصغيرة بواسطة الطرقتين  ذات 

  

-Al  ليثيوم - الألمنيوم على تطور البنية النسيجية لسبائك التقادم  زمن تأثير ھدف عملنا الحالي ھو دراسة

Li)8090 ( أيخلال درجة حرارة ثابتة  ذلكو °C530. 

  

البنية   لملاحظة .وقياس الصلادةالسينية  الأشعةھي حيود للمعايرة  ةالتقنيات التجريبيالدراسة  ھذهفي استعملت 

 (MEB).سح الالكترونيالمجھر الضوئي و المجھر الم ناستعملالنسجية ا

  

   الترميم البنيويتتعلق ب الأولىالمرحلة : تطور البنية يتم خلال ثلاث مراحل أنالنتائج المتحصل عليھا تبين 

وھي المرحلة الوحيدة المرافقة لتغير النسيج  المرحلة الأخيرة لالحبيبات خلانمو بينما نلاحظ مرحلة التبلور تتبعھا 

 .البنيوي للمادة

 

  

  : الكلمات المفتاحية

, Al-Liالسينية الأشعةحيود  ,الستاتيكي رالتبلو ,البنيويالنسيج  ,اللدنةما فوق  ظاھرة.  



Résumé  

Le comportement superplastique est étroitement lié  à une structure à grains fins .Celle-

ci est obtenue soit par recristallisation statique (avant la déformation superplastique), soit par 

recristallisation dynamique (pendant les premiers stades de  la déformation superplastique). 

Les  seuls alliages d’aluminium pouvant développé une microstructure à grains fins et 

équiaxes par les  deux modes de recristallisation  sont les alliages aluminium-lithium (Al-Li).  

Cependant ces alliages restent partiellement recristallisés durant le premier mode de 

recristallisation.  

Le travail actuel a pour but d’étudier l’effet  du  temps de vieillissement naturel et du 

recuit sur l’évolution de la texture de l’alliage Al-Li (8090) à 530° C (température de 

déformation superplastique). 

 Les techniques expérimentales de caractérisation utilisées  sont La diffraction des 

rayons X (DRX) et la microdureté. Pour l’observation métallographique et électronique, nous 

avons utilisé le microscope optique et la microscopie électronique à balayage (MEB). 

Les résultats obtenus montrent qu’il y a trois stades d’évolution de la structure du 

matériau étudié. Le premier  stade correspond au stade de la restauration du matériau .Celui-ci 

est suivi par le stade de recristallisation. Alors que nous observons un grossissement des 

grains dans le dernier stade. Le seul changement de texture  observé apparaît avec le  

grossissement des grains. 

 

Mots clés : AL-Li, superplasticité, texture, recristallisation statique, DRX. 
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