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Le système Al-Cu

CHAPITRE II. L’ALUMINIUM

(a) Diagramme de phase du système Al-Cu.

Phase Composition
[%pds Cu]

(Al) 0 à 5.65
✓ 52.5 à 53.7
⌘1 70.0 à 72.2
⌘2 70.0 à 72.1
⇣1 74.4 à 77.8
⇣2 74.4 à 75.2
"1 77.5 à 79.4
"2 72.2 à 78.7

Phase Composition
[%pds Cu]

(suite)
� 77.4 à 78.3
�0 77.8 à 84
�1 79.7 à 84
�0 83.1 à 84.7
� 85.0 à 91.5
↵2 88.5 à 89

(Cu) 90.6 à 100

(b) Composition des phases du système Al-Cu.

Figure II-11 – Diagramme de phase d’équilibre du système Al-Cu.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 3, 2011 ; J.L. Murray, 1985.
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Un simple eutectique côté Al, avec 
un intermétallique (fragile), Al2Cu. 

Alliage à la fois important en 
pratique, et de surcroît excellent du 
point de vue recherche & 
pédagogie. 
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Points triples des diagrammes de phaseC. LE SYSTÈME BINAIRE AL-CU

Table II-2 – Typologie et terminologie des points triples.

Apparence schématique sur
Nom du point triple Réaction lors du refroidissement un diagramme de phase

Eutectique : L ↵+ � ↵ �
L

Eutectoïde : ↵ � + � � �
↵

Péritectique : L + ↵ � L ↵

�

Péritectoïde : ↵+ � � ↵ �
�

Figure II-10 – Système eutectique symbolique.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 9, 2005.

Finalement, lorsque trois phases sont présentes, il n’y a pas de degré de liberté : les trois phases
ne peuvent exister qu’à une seule température et leurs compositions respectives sont aussi fixées.
Ceci donne donc un point sur le diagramme (appelé point triple). À l’équilibre, donc, des trois
phases, une doit disparaître lorsque la température varie autour de ces points. Le voisinage de
tels points triples peut prendre un nombre limité de formes : une phase en haut, deux en bas, ou
l’inverse. Aussi, il existe une typologie (avec sa terminologie) des points triples dans les systèmes
binaires denses (voulant dire sans gaz) ; celle-ci est donnée en table II-2, avec des lettres grecques
pour les phases solides et la lettre « L » pour un liquide. Les transformations correspondantes à
ces points triples y sont écrites dans le sens des transformations induites par une décroissance de
la température.

Un système eutectique simple schématique est donné en figure II-10, avec la nomenclature
correspondante des différentes droites et domaines monophasés et biphasés.

Le diagramme de phase Al-Cu est un premier exemple « vrai » ; il est donné en figure II-
11, où les compositions précises de chaque phase sont données en figure II-11(b). On voit que ce
diagramme de phase est composé de plusieurs domaines, chacun correspondant à soit une, soit
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Le système Al-Cu

Côté Al du diagramme de phase. 

On nomme par la lettre q 
l’intermétallique Al2Cu 
et par la lettre a la solution solide 
de Cu dans Al

Source: M.F. Ashby & D.R.H. Jones, Engineering Materials Vol. 2, 4th Ed., 2006, 
Elsevier Butterworth.
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La loi du levier

CHAPITRE II. L’ALUMINIUM

laquelle nous nous sommes restreints. Le premier liquidus va de l’eutectique au point de fusion de
l’aluminium pur (660°C, 0%pds de Cu). Le liquidus donne par définition la température en dessus
de laquelle un alliage donné est entièrement fondu à l’équilibre (et donc en dessous de laquelle
il doit, à l’équilibre, contenir au moins un peu de solide). Sous le liquidus, et ce jusqu’à la ligne
de solidus, est situé un domaine de coexistence de deux phases : le liquide d’une part, et d’autre
part une solution solide de cuivre dans l’aluminium, notée (Al) dans figure II-11 mais souvent aussi
désigné par la lettre grecque alpha. On utilisera ici cette seconde notation, ↵, pour dénoter la phase
primaire d’aluminium. Dans un tel domaine de coexistence de deux phases d’un alliage binaire, à
température donnée, chacune des phases en présence est de composition uniforme et fixe, donnée
par le liquidus pour le liquide, par le solidus pour le solide.

De façon générale, dans un fuseau biphasé d’un diagramme de phase binaire (mettons entre
les phases arbitraires ↵ et � pour fixer la notation), la composition des deux phases en présence
est fixe : c’est l’intersection de l’horizontale correspondant à la température de l’alliage avec les
deux lignes délinéant le fuseau biphasé. La composition des deux phases en présence étant fixe,
leur quantité respective est dictée par la composition moyenne de l’alliage ; la relation qui donne
celle-ci s’appelle la loi du levier (« lever rule » en anglais).

En effet si pour un alliage de C% de B dans A, qui contient deux phases de composition
C↵ < C� , on doit avoir deux relations. D’une part, la somme des fractions des deux phases doit
être égale à 1, qu’elles soient massiques ou atomiques :

f↵ + f� = 1 (II-4)

D’autre part, la composition de l’alliage doit être retrouvée dans la moyenne de celle des deux
phases en présence :

C = f↵C↵ + f�C� (II-5)

De ceci, on peut déduire (simple question d’algèbre) les fractions respectives de chacune des
phases en fonction de leurs deux différentes concentrations :

f↵ =
C� � C

C� � C↵
(II-6)

f� =
C � C↵

C� � C↵
(II-7)

où fi est la fraction de la phase i par rapport à l’unité utilisée pour la composition C. Par exemple,
si l’unité de mesure de la concentration est le pourcentage massique, fi est la fraction massique de
phase i de l’alliage de composition C. Si C est mesurée en fraction ou pour cent molaire, fi est la
fraction molaire de phase i par atome ou mole d’alliage.

Le nom de loi du levier de ces équations vient de ce que la quantité de chaque phase, ↵ et �,
est telle que si l’on fait un levier à partir du segment d’horizontale traversant le fuseau biphasé et
qu’on fixe le point de rotation du levier à la concentration (moyenne) de l’alliage, il faut accrocher
aux deux extrémités des poids dont le rapport des masses est, à l’équilibre du levier, identique au
rapport des fractions des phases correspondant à chaque bout du levier — figure II-13.

Considérons à présent ce que prédit le diagramme de phase concernant la solidification à l’équi-
libre de divers alliages. Commençons par l’aluminium pur — figure II-12 : celui-ci passe à la
température de 660 �C de l’état liquide à l’état solide, sans autre complication. Considérons en-
suite l’alliage « eutectique », de composition égale à celle du point eutectique CCu = 33%pds.
Celui-ci reste liquide jusqu’à 548 �C, et solidifie entièrement à cette température pour devenir un
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Figure II-13 – Illustration de la loi du levier.

mélange de deux phases, en proportions données par la loi du levier :

(i) une solution solide ↵ de cuivre dans l’aluminium solide, aussi notée (Al) et contenant 5.65%pds
de cuivre,

(ii) et la phase ✓ dont la composition est pratiquement celle du composé intermétallique Al2Cu
(le fuseau correspondant à cette phase intermétallique étant étroit).

En dessous de cette température, donc après solidification de l’alliage eutectique, les composi-
tions et les fractions des deux phases qui le composent évoluent un peu avec la température. En
effet, les lignes de solvus délimitant le domaine biphasé ↵ et ✓ ne sont pas verticales ; pour que la
loi du levier soit obéie il faut que leurs proportions varient un peu. Si on regarde la ligne de gauche,
cette concentration est simplement la solubilité maximale du cuivre dans l’aluminium (phase ↵)
quand celle-ci est en présence de la phase ✓. On note que cette solubilité maximale décroît avec
la température : la phase ↵ s’appauvrit en Cu lorsque la température descend. La composition de
la phase ✓, elle, reste plus ou moins constante. Ainsi, la fraction de la phase ↵ diminue un peu, la
fraction de la phase ✓ augmentant puisqu’elle reprend le cuivre libéré par la phase ↵.

Si nous considérons à présent un alliage contenant 4.5%pds de cuivre, on voit que la solidifi-
cation commence à une température intermédiaire entre le point de fusion de l’aluminium et la
température eutectique. Cette température se lit par l’intersection de la verticale correspondant
à la composition moyenne de l’alliage, CCu = 45%pds, avec le liquidus : elle est de 647 �C. Juste
au-dessus de cette température, l’alliage est formé uniquement de liquide, ayant bien sûr la compo-
sition moyenne de l’alliage (il n’y a qu’une phase). Juste en dessous de cette température, il y a une
très petite fraction de phase ↵ (solide). Lorsque la température baisse encore, la fraction de cette
phase solide augmente continûment, alors que les concentrations en cuivre des deux phases (↵ et
liquide) augmentent. À 569 �C, la température atteint celle du solidus à la concentration de l’alliage
CCu = 4.5%pds. La fraction liquide devient alors nulle : la solidification est, selon le diagramme de
phase, à présent complète. L’alliage est alors devenu un alliage monophasé de 4.5%pds de cuivre
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Le système Al-Cu

C. LE SYSTÈME BINAIRE AL-CU

Figure II-12 – Diagramme de phase partiel du sytème Al-Cu.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 4, 2011.

deux phases, en alternance le long d’une horizontale. En outre, il y a un nombre limité de points
où trois phases coexistent. Les phases en présence peuvent être :

(i) le liquide vers le haut du diagramme, qui aux températures plus élevées (au-dessus du point
de fusion du cuivre) peut contenir les deux éléments en solution en toute proportion,

(ii) deux domaines, respectivement situés à l’extrême droite et à l’extrême gauche et correspon-
dants à des « solutions solides » d’un métal dans l’autre (voulant dire un solide basé, tant
pour sa structure cristalline que pour la majorité de ses atomes, sur un des deux métaux, Al
ou Cu, mais contenant une certaine teneur en l’autre élément),

(iii) et des composés de stœchiométrie et donc de composition relativement bien définie, tel Al2Cu,
dits composés intermétalliques ou tout simplement intermétalliques.

On voit dans ce diagramme de phase beaucoup d’intermétalliques ; mais, si l’on s’en tient aux
compositions riches en aluminium en éliminant toute la portion du diagramme qui contient plus
d’un atome cuivre pour deux atomes d’aluminium, le diagramme devient plus simple — figure II-
12 (nous verrons l’autre extrémité de ce diagramme au chapitre suivant, qui traite des alliages du
cuivre).

Cette portion de diagramme comporte un seul point triple : c’est un point eutectique (voir
ci-dessus) situé à une température T = 548 �C, et à une composition de 33 pour cent de cuivre
par masse (nous utiliserons la notation 33%pds pour la concentration massique). 2 Au-dessus de
ce point, dans un éventail s’étendant entre les deux lignes de liquidus, existe une seule phase :
le liquide, bien sûr plus riche en aluminium qu’en cuivre étant donné la portion du diagramme à

2. Chez les ingénieurs la concentration massique en %pds est habituellement utilisée plutôt que la concentration
atomique en %at. En effet, les alliages sont préparés par pesée et non en comptant les moles. Donc, dans ce qui suit,
une concentration de C% correspond à C%pds, sauf indication contraire.
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Pour les 3 alliages 
Al-4.5 % pds Cu
Al-10 % pds Cu
Al-33 % pds Cu

quelle est la structure d’équilibre 
en fonction de la température ?

a

q
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Pour l’alliage 
Al-4.5 % pds Cu
la phase (primaire) Al (avec du Cu 
en solution solide) est la première 
à croître: celle-ci apparaît sous 
forme de dendrites: 

a

q
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Le système Al-Cu

Pour les 2 alliages 
Al-4.5 % pds Cu
Al-10 % pds Cu
la phase (primaire) Al 
(avec du Cu en 
solution solide) est la 
première à croître: 
celle-ci apparaît sous 
forme de dendrites: 

C. LE SYSTÈME BINAIRE AL-CU

256 Introduction à la  sciences des  matériaux

FIG. 9.12  Mécanismes de développement d’une dendrite: (a) germe cristallin sphérique; (b) dévelop-
pement d’instabilités à la surface du cristal; (c) premier stade de formation de la dendrite; (d) dendrite
en cours de développement (d’après Porter et Easterling, 1981).

FIG. 9.13  Mécanisme de développement d’une structure eutectique: λ représente la distance entre les
lamelles d’une même phase. Les flux d’atomes A et B entre les lamelles à travers le liquide sont indi-
qués par les flèches JA et JB. Ces flux se développent à la suite du rejet par α des atomes B dans le
liquide. De manière similaire, β rejette des atomes A.

tionnels  (λ2v = cste). La vitesse de croissance augmente fortement avec le degré de
surfusion jusqu’au moment où les phénomènes de diffusion ralentissent le processus.

D’une manière générale, on peut dire que toutes ces microstructures deviennent
de plus en plus fines à mesure que la vitesse de transformation augmente.
L’accélération de la transformation n’est possible que si les transferts de chaleur et de
matières sont rapides, c’est-à-dire que si les distances à parcourir sont petites. C’est
pour cette raison que les cristaux se forment presque toujours avec des morphologies
favorables aux phénomènes de transfert, ce qui explique l’apparition de cristaux en
forme d’aiguilles, de dendrites, de lamelles eutectiques.

Figure II-14 – Croissance d’une structure eutectique.
Source: W. Kurz, J.P. Mercier, G. Zambelli, Traité des Matériaux, Vol. 1, Introduction à la Science des Matériaux, 3e

Édition, Presses Polytechniques et Universitaires Romandes, Lausanne, 2002
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tionnels  (λ2v = cste). La vitesse de croissance augmente fortement avec le degré de
surfusion jusqu’au moment où les phénomènes de diffusion ralentissent le processus.

D’une manière générale, on peut dire que toutes ces microstructures deviennent
de plus en plus fines à mesure que la vitesse de transformation augmente.
L’accélération de la transformation n’est possible que si les transferts de chaleur et de
matières sont rapides, c’est-à-dire que si les distances à parcourir sont petites. C’est
pour cette raison que les cristaux se forment presque toujours avec des morphologies
favorables aux phénomènes de transfert, ce qui explique l’apparition de cristaux en
forme d’aiguilles, de dendrites, de lamelles eutectiques.

Figure II-15 – Croissance d’une structure dendritique : (a) germe cristallin sphérique ; (b) déve-
loppement d’instabilités à la surface du cristal ; (c) premier stade de formation de la dendrite ; (d)
dendrite en cours de développement.
Source: W. Kurz, J.P. Mercier, G. Zambelli, Traité des Matériaux, Vol. 1, Introduction à la Science des Matériaux, 3e

Édition, Presses Polytechniques et Universitaires Romandes, Lausanne, 2002 ; d’après Porter et Easterling, 1981.
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Des dendrites

We can see very similar effects during solidification. You may have
noticed long rod-shaped crystals of ice growing on the surface of a pud-
dle of water during the winter. These crystals often have side branches as
well and are therefore called “dendrites” after the Greek word meaning
“tree.” Nearly all metals solidify with a dendritic structure (Figure 7.8),
as do some organic compounds. Although a dendritic shape gives a large
surface-to-volume ratio, it also encourages latent heat to flow away from
the solid!liquid interface (for the same sort of reason that your hands
lose heat much more rapidly if you wear gloves than if you wear
mittens). And the faster solidification that we get as a consequence
“pays for” the high boundary energy. Large driving forces produce fine
dendrites—which explains why one can hardly see the dendrites in an
iced lollipop grown in a freezer (210 "C); but they are obvious on a
freezing pond (21 "C).

To summarize, the shapes of the grains and phases produced during
transformations reflect a balance between the need to minimize the total
boundary energy and the need to maximize the speed of transformation.
Close to equilibrium, when the driving force for the transformation is small,
the grains and phases are primarily shaped by the boundary energies.

FIGURE 7.8
Most metals solidify with a dendritic structure. It is hard to see dendrites growing in metals but they

can be seen very easily in transparent organic compounds like camphene which—because they have

spherical molecules—solidify just like metals.

7.6 Shapes of Grains and Phases 135

Source: M.F. Ashby & D.R.H. Jones, Engineering Materials Vol. 2, 4th Ed., 2006, 
Elsevier Butterworth.

Source: https://www.treehugger.com/macro-photos-
snowflakes-show-impossibly-perfect-designs-4858285

Flocons de neige
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Figure II-12 – Diagramme de phase partiel du sytème Al-Cu.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 4, 2011.

deux phases, en alternance le long d’une horizontale. En outre, il y a un nombre limité de points
où trois phases coexistent. Les phases en présence peuvent être :

(i) le liquide vers le haut du diagramme, qui aux températures plus élevées (au-dessus du point
de fusion du cuivre) peut contenir les deux éléments en solution en toute proportion,

(ii) deux domaines, respectivement situés à l’extrême droite et à l’extrême gauche et correspon-
dants à des « solutions solides » d’un métal dans l’autre (voulant dire un solide basé, tant
pour sa structure cristalline que pour la majorité de ses atomes, sur un des deux métaux, Al
ou Cu, mais contenant une certaine teneur en l’autre élément),

(iii) et des composés de stœchiométrie et donc de composition relativement bien définie, tel Al2Cu,
dits composés intermétalliques ou tout simplement intermétalliques.

On voit dans ce diagramme de phase beaucoup d’intermétalliques ; mais, si l’on s’en tient aux
compositions riches en aluminium en éliminant toute la portion du diagramme qui contient plus
d’un atome cuivre pour deux atomes d’aluminium, le diagramme devient plus simple — figure II-
12 (nous verrons l’autre extrémité de ce diagramme au chapitre suivant, qui traite des alliages du
cuivre).

Cette portion de diagramme comporte un seul point triple : c’est un point eutectique (voir
ci-dessus) situé à une température T = 548 �C, et à une composition de 33 pour cent de cuivre
par masse (nous utiliserons la notation 33%pds pour la concentration massique). 2 Au-dessus de
ce point, dans un éventail s’étendant entre les deux lignes de liquidus, existe une seule phase :
le liquide, bien sûr plus riche en aluminium qu’en cuivre étant donné la portion du diagramme à

2. Chez les ingénieurs la concentration massique en %pds est habituellement utilisée plutôt que la concentration
atomique en %at. En effet, les alliages sont préparés par pesée et non en comptant les moles. Donc, dans ce qui suit,
une concentration de C% correspond à C%pds, sauf indication contraire.
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Pour l’alliage 
Al-33 % pds Cu
les deux phases (primaire) 
Al (avec du Cu = a) et 
Al2Cu (q) vont croître 
simultanément 
(croissance couplée): on 
forme une structure 
eutectique

a

q
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lamelles d’une même phase. Les flux d’atomes A et B entre les lamelles à travers le liquide sont indi-
qués par les flèches JA et JB. Ces flux se développent à la suite du rejet par α des atomes B dans le
liquide. De manière similaire, β rejette des atomes A.

tionnels  (λ2v = cste). La vitesse de croissance augmente fortement avec le degré de
surfusion jusqu’au moment où les phénomènes de diffusion ralentissent le processus.

D’une manière générale, on peut dire que toutes ces microstructures deviennent
de plus en plus fines à mesure que la vitesse de transformation augmente.
L’accélération de la transformation n’est possible que si les transferts de chaleur et de
matières sont rapides, c’est-à-dire que si les distances à parcourir sont petites. C’est
pour cette raison que les cristaux se forment presque toujours avec des morphologies
favorables aux phénomènes de transfert, ce qui explique l’apparition de cristaux en
forme d’aiguilles, de dendrites, de lamelles eutectiques.

Figure II-14 – Croissance d’une structure eutectique.
Source: W. Kurz, J.P. Mercier, G. Zambelli, Traité des Matériaux, Vol. 1, Introduction à la Science des Matériaux, 3e

Édition, Presses Polytechniques et Universitaires Romandes, Lausanne, 2002
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FIG. 9.12  Mécanismes de développement d’une dendrite: (a) germe cristallin sphérique; (b) dévelop-
pement d’instabilités à la surface du cristal; (c) premier stade de formation de la dendrite; (d) dendrite
en cours de développement (d’après Porter et Easterling, 1981).

FIG. 9.13  Mécanisme de développement d’une structure eutectique: λ représente la distance entre les
lamelles d’une même phase. Les flux d’atomes A et B entre les lamelles à travers le liquide sont indi-
qués par les flèches JA et JB. Ces flux se développent à la suite du rejet par α des atomes B dans le
liquide. De manière similaire, β rejette des atomes A.

tionnels  (λ2v = cste). La vitesse de croissance augmente fortement avec le degré de
surfusion jusqu’au moment où les phénomènes de diffusion ralentissent le processus.

D’une manière générale, on peut dire que toutes ces microstructures deviennent
de plus en plus fines à mesure que la vitesse de transformation augmente.
L’accélération de la transformation n’est possible que si les transferts de chaleur et de
matières sont rapides, c’est-à-dire que si les distances à parcourir sont petites. C’est
pour cette raison que les cristaux se forment presque toujours avec des morphologies
favorables aux phénomènes de transfert, ce qui explique l’apparition de cristaux en
forme d’aiguilles, de dendrites, de lamelles eutectiques.

Figure II-15 – Croissance d’une structure dendritique : (a) germe cristallin sphérique ; (b) déve-
loppement d’instabilités à la surface du cristal ; (c) premier stade de formation de la dendrite ; (d)
dendrite en cours de développement.
Source: W. Kurz, J.P. Mercier, G. Zambelli, Traité des Matériaux, Vol. 1, Introduction à la Science des Matériaux, 3e

Édition, Presses Polytechniques et Universitaires Romandes, Lausanne, 2002 ; d’après Porter et Easterling, 1981.
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Pour l’alliage 
Al-33 % pds Cu
les deux phases (primaire) 
Al (avec du Cu = a) et 
Al2Cu (q) vont croître 
simultanément 
(croissance couplée): on 
forme une structure 
eutectique
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Le système Al-Cu

C. LE SYSTÈME BINAIRE AL-CU

Figure II-12 – Diagramme de phase partiel du sytème Al-Cu.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 4, 2011.

deux phases, en alternance le long d’une horizontale. En outre, il y a un nombre limité de points
où trois phases coexistent. Les phases en présence peuvent être :

(i) le liquide vers le haut du diagramme, qui aux températures plus élevées (au-dessus du point
de fusion du cuivre) peut contenir les deux éléments en solution en toute proportion,

(ii) deux domaines, respectivement situés à l’extrême droite et à l’extrême gauche et correspon-
dants à des « solutions solides » d’un métal dans l’autre (voulant dire un solide basé, tant
pour sa structure cristalline que pour la majorité de ses atomes, sur un des deux métaux, Al
ou Cu, mais contenant une certaine teneur en l’autre élément),

(iii) et des composés de stœchiométrie et donc de composition relativement bien définie, tel Al2Cu,
dits composés intermétalliques ou tout simplement intermétalliques.

On voit dans ce diagramme de phase beaucoup d’intermétalliques ; mais, si l’on s’en tient aux
compositions riches en aluminium en éliminant toute la portion du diagramme qui contient plus
d’un atome cuivre pour deux atomes d’aluminium, le diagramme devient plus simple — figure II-
12 (nous verrons l’autre extrémité de ce diagramme au chapitre suivant, qui traite des alliages du
cuivre).

Cette portion de diagramme comporte un seul point triple : c’est un point eutectique (voir
ci-dessus) situé à une température T = 548 �C, et à une composition de 33 pour cent de cuivre
par masse (nous utiliserons la notation 33%pds pour la concentration massique). 2 Au-dessus de
ce point, dans un éventail s’étendant entre les deux lignes de liquidus, existe une seule phase :
le liquide, bien sûr plus riche en aluminium qu’en cuivre étant donné la portion du diagramme à

2. Chez les ingénieurs la concentration massique en %pds est habituellement utilisée plutôt que la concentration
atomique en %at. En effet, les alliages sont préparés par pesée et non en comptant les moles. Donc, dans ce qui suit,
une concentration de C% correspond à C%pds, sauf indication contraire.
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Pour le troisième alliage 
Al-10 % pds Cu
on a à l’équilibre les deux 
structures (d’une puis deux 
phases): 
- des dendrites d’Al primaire (a), 
puis
- l’eutectique (a & q)

a

q
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La loi du levier
C. LE SYSTÈME BINAIRE AL-CU

BA

T

C0

↵

�

C↵ C�

fa

fb

Figure II-13 – Illustration de la loi du levier.

mélange de deux phases, en proportions données par la loi du levier :

(i) une solution solide ↵ de cuivre dans l’aluminium solide, aussi notée (Al) et contenant 5.65%pds
de cuivre,

(ii) et la phase ✓ dont la composition est pratiquement celle du composé intermétallique Al2Cu
(le fuseau correspondant à cette phase intermétallique étant étroit).

En dessous de cette température, donc après solidification de l’alliage eutectique, les composi-
tions et les fractions des deux phases qui le composent évoluent un peu avec la température. En
effet, les lignes de solvus délimitant le domaine biphasé ↵ et ✓ ne sont pas verticales ; pour que la
loi du levier soit obéie il faut que leurs proportions varient un peu. Si on regarde la ligne de gauche,
cette concentration est simplement la solubilité maximale du cuivre dans l’aluminium (phase ↵)
quand celle-ci est en présence de la phase ✓. On note que cette solubilité maximale décroît avec
la température : la phase ↵ s’appauvrit en Cu lorsque la température descend. La composition de
la phase ✓, elle, reste plus ou moins constante. Ainsi, la fraction de la phase ↵ diminue un peu, la
fraction de la phase ✓ augmentant puisqu’elle reprend le cuivre libéré par la phase ↵.

Si nous considérons à présent un alliage contenant 4.5%pds de cuivre, on voit que la solidifi-
cation commence à une température intermédiaire entre le point de fusion de l’aluminium et la
température eutectique. Cette température se lit par l’intersection de la verticale correspondant
à la composition moyenne de l’alliage, CCu = 45%pds, avec le liquidus : elle est de 647 �C. Juste
au-dessus de cette température, l’alliage est formé uniquement de liquide, ayant bien sûr la compo-
sition moyenne de l’alliage (il n’y a qu’une phase). Juste en dessous de cette température, il y a une
très petite fraction de phase ↵ (solide). Lorsque la température baisse encore, la fraction de cette
phase solide augmente continûment, alors que les concentrations en cuivre des deux phases (↵ et
liquide) augmentent. À 569 �C, la température atteint celle du solidus à la concentration de l’alliage
CCu = 4.5%pds. La fraction liquide devient alors nulle : la solidification est, selon le diagramme de
phase, à présent complète. L’alliage est alors devenu un alliage monophasé de 4.5%pds de cuivre
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Notez que la loi du levier, qui découle des règles de la 
thermodynamique, présuppose qu’à chaque instant les phases en 
présence puissent adapter leur concentration. Si cela est vrai des 
liquides car la diffusion y est rapide, cette homogénéisation n’est pas 
possible au sein de la plupart des phases solides dans les temps 
usuellement impartis pour la solidification.

Il en résulte qu’à l’exception de certains systèmes pour lesquels la 
diffusion dans le solide est rapide (soluté interstitiel, dont C dans Fe), 
on observe plutôt l’inverse: une fois formé, le solide ne change plus 
sa composition. Ce qu’on voit donc quand on observe au microscope 
la structure solidifiée est le solide à la concentration qu’il avait 
quand il avait solidifié, presque sans modification pendant la suite de 
la solidification et du refroidissement de l’alliage.
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C. LE SYSTÈME BINAIRE AL-CU

Figure II-12 – Diagramme de phase partiel du sytème Al-Cu.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 4, 2011.

deux phases, en alternance le long d’une horizontale. En outre, il y a un nombre limité de points
où trois phases coexistent. Les phases en présence peuvent être :

(i) le liquide vers le haut du diagramme, qui aux températures plus élevées (au-dessus du point
de fusion du cuivre) peut contenir les deux éléments en solution en toute proportion,

(ii) deux domaines, respectivement situés à l’extrême droite et à l’extrême gauche et correspon-
dants à des « solutions solides » d’un métal dans l’autre (voulant dire un solide basé, tant
pour sa structure cristalline que pour la majorité de ses atomes, sur un des deux métaux, Al
ou Cu, mais contenant une certaine teneur en l’autre élément),

(iii) et des composés de stœchiométrie et donc de composition relativement bien définie, tel Al2Cu,
dits composés intermétalliques ou tout simplement intermétalliques.

On voit dans ce diagramme de phase beaucoup d’intermétalliques ; mais, si l’on s’en tient aux
compositions riches en aluminium en éliminant toute la portion du diagramme qui contient plus
d’un atome cuivre pour deux atomes d’aluminium, le diagramme devient plus simple — figure II-
12 (nous verrons l’autre extrémité de ce diagramme au chapitre suivant, qui traite des alliages du
cuivre).

Cette portion de diagramme comporte un seul point triple : c’est un point eutectique (voir
ci-dessus) situé à une température T = 548 �C, et à une composition de 33 pour cent de cuivre
par masse (nous utiliserons la notation 33%pds pour la concentration massique). 2 Au-dessus de
ce point, dans un éventail s’étendant entre les deux lignes de liquidus, existe une seule phase :
le liquide, bien sûr plus riche en aluminium qu’en cuivre étant donné la portion du diagramme à

2. Chez les ingénieurs la concentration massique en %pds est habituellement utilisée plutôt que la concentration
atomique en %at. En effet, les alliages sont préparés par pesée et non en comptant les moles. Donc, dans ce qui suit,
une concentration de C% correspond à C%pds, sauf indication contraire.
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L’alliage contient de ce fait des gradients 
de concentration voire des phases non 
prévues par le diagramme de phase: 
c’est la ségrégation mineure ou 
microségrégation (microsegregation).

Ceci fait que dans l’Al-4.5 % pds Cu la 
phase q est formée (à la température 
eutectique) pendant la solidification de 
l’alliage. 

a

q

La microségrégation, ou ségrégation mineure
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Notion de base: la microségrégation, ou ségrégation mineure

100 µm

Micrographie d’Al-4.5 % pds 
Cu brut de coulée, la couleur 
y est fonction de la teneur 
en Cu dans la phase a:
on y distingue des dendrites 
avec des gradients de 
concentration et la phase q 
= Al2Cu (en vert) au sein 
d’un eutectique. 

Cette phase q est hors 
équilibre, tout comme les 
gradients de concentration 
au sein du solide. 
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Notion de base: la capillarité 

Les surfaces et interfaces sont des lieux d’énergie locale plus élevée car les liaisons 
atomiques y sont généralement moins stables. Leur création est donc accompagnée d’un 
excédent d’énergie: 
c’est l’énergie de surface ou d’interface g (J/m2).

Notez que 1 J/m2 = 1 N/m; cette énergie de surface/interface se traduit par une tension 
de surface/interface (quand elle est isotrope; quand elle dépend de l’orientation de la 
surface la situation est plus complexe):

1 m2
Il faut, pour créer 1 m2 de surface, tirer sur 1 
m avec une force F = g (J/m2) = g (N/m)1 m2
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Notion de base: la maturation liée à la capillarité 

https://www.kidsmathgamesonline.com/pictures/shapes/spherecutinhalf.html

P+∆P

P g
Sphère de 
rayon R

Donc dans une sphère de matière entourée par une surface ou interface d’énergie 
surfacique g , la matière au sein de la sphère est soumise à une surpression 
∆P donnée par le simple équilibre de forces 
πR2 ∆P = 2πRg 
avec pour résultat: 
∆P = 2g/R.
Ceci augmente l’énergie libre G du solide 
de ∆P = 2g/R fois son volume spécifique (=volume 
par unité de masse, par mole, 
selon la définition de G)
Plus R est faible, donc, 
moins la phase dans la sphère est stable. 
Pour une surface quelconque on a ∆P = gC où C est la courbure (positive ou négative 
en m-1) de la surface. 
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Notion de base: la maturation liée à la capillarité 

Question: j’ai deux ballons faits de caoutchouc ayant une contrainte 
d’écoulement (élastique) constante, gonflés avec l’un plus petit que l’autre. 
Ils sont soudain reliés par une paille: que se passe-t-il ? 

 

https://www.kidsmathgamesonline.com/pictures/shapes/spherecutinhalf.html

g (J/m2)
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Notion de base: la maturation liée à la capillarité 

Réponse: la surpression ∆P = 2g/R est plus grande dans le plus petit des 
deux ballons, lequel va donc se vider dans le plus grand des deux.   

 

https://www.kidsmathgamesonline.com/pictures/shapes/spherecutinhalf.html
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Notion de base: la maturation liée à la capillarité (cas des dendrites)

CHAPITRE II. L’ALUMINIUM

10 1  Grundlagen der Metall- und Legierungskunde

Typisch für krz Metalle ist ein Gefüge, das aus kur-
vig begrenzten, zwillingsfreien Körnern besteht 
(Bild 1.32a). Das Gefüge von kfz Metallen besteht 
aus eckigen  Körnern mit den für diese Werkstoffe 
typischen Zwillingen (Bild 1.32b).

Beim Wachsen des Kristalls wirkt sich die Aniso-
tropie der Struktur aus: die Wachstumsgeschwindig-
keit ist nicht in allen Richtungen gleich groß. Es ent-
stehen z. B. nadel- und plattenförmige Kristallite 
oder auch lamellare  Gefüge als dichte Folge von 
Nadeln oder Platten.

Die mehrfache Symmetrie, die z. B. beim kfz Git-
ter vorliegt, bewirkt gleichartiges Wachstum in be-
stimmten Richtungen. Kann ein Kristall frei wach-
sen, weil er z. B. noch allseitig von Schmelze um ge-
ben ist, so entsteht ein verzweigter Aufbau, den man 
als Dendriten oder  Tannenbaumkristall be zeichnet. 
Bei Legierungen können  Dendriten im Schliffbild 
nachgewiesen werden, weil die zuletzt zwischen den 
Zweigen erstarrende Restschmelze eine andere Zu-
sammensetzung hat (siehe Bild 5.14, S. 280).

Wachsen die Kristalle frei in einen Hohlraum hinein, 
so dass die Zwischenräume nicht ausgefüllt werden, 
werden die »Tannenbäume« auch bei einem reinen 
Metall deutlich sichtbar. Bild 1.33 zeigt Dendriten, 
die aus der Gasphase im Vakuum gewachsen sind.

1.2 Eigenschaften der Metalle

Die Bindung der Atome begründet eine Reihe von 
Eigen schaften der Metalle, wie auf S. 1 angedeutet. 
Dies sind die gute elektrische und thermische Leit fä-
higkeit, sowie die gute plastische Verformbarkeit.

1.2.1  Elektrische und thermische 
Eigenschaften

1.2.1.1 Elektrische  Leitfähigkeit
Die gute elektrische Leitfähigkeit der Metalle be-
ruht auf der freien Beweglichkeit der Valenzelek tro-
nen. Damit diese Elektronen das Wirkungsfeld eines 
Atomrumpfes verlassen können, um in das Feld ei-
nes anderen zu gelangen, müssen sie aber einen an-
deren Energiezustand annehmen.

1) Genau genommen stellt der unterschiedliche Spin der 
beiden Elektronen bereits zwei verschiedene Energie-
zustände dar.

Betrachtet man ein einzelnes Atom, so können die 
Elektronen, die den Atomkern umgeben, sich nur 
auf konkreten Energieniveaus befi nden. Jedem die-
ser Niveaus sind darüber hinaus jeweils nur maxi-
mal zwei Elektronen zugeordnet, die sich im Rich-
tungssinn ihrer Eigenrotation, dem  Spin, unterschei-
den müssen 1).

Nähern sich zwei Atome bis auf den kleinstmögli-
chen Gleichgewichtsabstand x0 (siehe Bild 1.4), so 
geraten die einzelnen Elektronen zunehmend auch 
in den Wirkungsbereich des jeweils anderen Atom-
kerns. Die Folge davon ist, dass statt des einen Ener-
gieniveaus nunmehr zwei dicht beieinander liegen-
de Energiezustände für jedes Elektron möglich sind. 
Bild 1.34 zeigt schematisch die Verhältnisse für zwei 
Energieniveaus, wobei die Wechselwirkung zwi-
schen den beiden Atomen sich auf dem äußeren, hö-
heren Niveau stärker ausprägt.

Bild 1.34
Aufspaltung des Energieniveaus von Elektronen eines Atoms 
in der Nähe eines zweiten Atoms (schematisch)
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Atomabstand  x
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Bild 1.33
Dendriten (REM-Aufnahme, DUNGER)

50 µm

Figure II-16 – Dendrites dénudées, imagées en microscopie électronique à balayage.
Source: H.J. Bargel, G. Schultze, Werkstoffkunde, 10e Édition, Springer, Berlin, 2008.

Figure II-17 – Maturation de dendrites planes (vues en transmission entre deux plaques de verre).
Les images ont été prises 1, 3 et 5min après la formation de dendrites.
Source: K.A. Jackson, Kinetic Processes: Crystal Growth, Diffusion, and Phase Transitions in Materials, Wiley-VCH,
2004.
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Notion de base: la maturation liée à la capillarité

C. LE SYSTÈME BINAIRE AL-CU

La maturation est le phénomène par lequel des éléments de phase solide (bras de dendrite,
etc) s’arrondissent et grossissent dans le temps pour diminuer l’énergie interfaciale présente ; un
exemple de maturation d’une structure dendritique est donné en figure II-17. La maturation est,
en termes simples, l’évolution d’une structure fine vers une structure grossière. Cette évolution est
causée par l’excédent d’énergie contenue dans les interfaces : pour diminuer l’énergie du système,
la maturation décroît l’aire des interfaces par unité de volume du matériau.

La vitesse (ou cinétique) de la maturation est souvent régie par la diffusion. L’analyse mène alors
à la conclusion que la dimension moyenne � des éléments de microstructure considérés (séparation
moyenne des bras de dendrite par exemple, ou diamètre moyen des bulles dans une mousse), suit
la loi :

�
3 � �

3
0 = K t (II-9)

où t est le temps, �0 est la valeur de � à t = 0, et K est une constante qui dépend de la température
et du système considéré.

En solidification, la séparation moyenne des bras de dendrite, �, est de fait généralement gouver-
née par la maturation. Celle-ci augmente � sensiblement au-dessus de sa valeur formée initialement
(�0) pendant le temps de solidification tf : � � �0 lorsque t = tf . On a donc �

3 � �
3
0 ⇡ �

3, ce qui
permet d’écrire :

� ' K
0
t
1/3
f (II-10)

où K
0 = 3

p
K est une autre constante dépendante du système. Le temps de solidification étant

inversement proportionnel à la vitesse de refroidissement, on peut aussi écrire :

dT

dt
=

�T

tf
(II-11)

où dT/dt est la vitesse de refroidissement moyenne et �T la gamme de température de solidification
(différence entre les températures de liquidus et solidus ou eutectique par exemple). En combinant
les équations II-10 et II-11, � peut être défini de la manière suivante :

� = K
0
t
1/3
f = K

0 �T
1/3

✓
tf

�T

◆1/3

= K
00
✓
dT

dt

◆�1/3

(II-12)

Cette loi est relativement bien obéie, notamment pour Al-4.5%pds Cu comme pour les alliages
d’aluminium en général, voir figure II-18.

b Ségrégation mineure ; loi de Scheil

En solidification, un autre fait important intervient aussi : la vitesse de diffusion est générale-
ment bien plus rapide dans le liquide que dans le solide. Pour les alliages Al-Cu riches en aluminium,
dans le liquide, Dl ⇡ 3 ·10�9 m2 · s�1 alors que dans le solide ↵, Ds ⇡ 3 ·10�13 m2 · s�1 au voisinage
de la température du liquidus. Le coefficient de diffusion dans le liquide est en fait suffisamment
rapide pour que la concentration à chaque instant reste relativement homogène lorsque l’on solidifie
un alliage à des vitesses typiques. Par contre, la diffusion dans le solide étant de quatre ordres de
grandeur plus lente, la phase solide ne reste que rarement homogène pendant voire après la solidi-
fication, et ce même si l’alliage est solidifié très lentement (la raison en est subtile : si on solidifie
lentement, il y a plus de temps pour la diffusion, mais en même temps la maturation diminue
les gradients de concentration et donc la vitesse de diffusion puisqu’elle rend les structures plus
grossières).

Text copyright Andreas Mortensen, 2012 53



Chapitre 3 – Métaux et Alliages – Al & Cu  - 22

Notion de base: la maturation liée à la capillarité (cas des dendrites)

CHAPITRE II. L’ALUMINIUM

10 1  Grundlagen der Metall- und Legierungskunde

Typisch für krz Metalle ist ein Gefüge, das aus kur-
vig begrenzten, zwillingsfreien Körnern besteht 
(Bild 1.32a). Das Gefüge von kfz Metallen besteht 
aus eckigen  Körnern mit den für diese Werkstoffe 
typischen Zwillingen (Bild 1.32b).

Beim Wachsen des Kristalls wirkt sich die Aniso-
tropie der Struktur aus: die Wachstumsgeschwindig-
keit ist nicht in allen Richtungen gleich groß. Es ent-
stehen z. B. nadel- und plattenförmige Kristallite 
oder auch lamellare  Gefüge als dichte Folge von 
Nadeln oder Platten.

Die mehrfache Symmetrie, die z. B. beim kfz Git-
ter vorliegt, bewirkt gleichartiges Wachstum in be-
stimmten Richtungen. Kann ein Kristall frei wach-
sen, weil er z. B. noch allseitig von Schmelze um ge-
ben ist, so entsteht ein verzweigter Aufbau, den man 
als Dendriten oder  Tannenbaumkristall be zeichnet. 
Bei Legierungen können  Dendriten im Schliffbild 
nachgewiesen werden, weil die zuletzt zwischen den 
Zweigen erstarrende Restschmelze eine andere Zu-
sammensetzung hat (siehe Bild 5.14, S. 280).

Wachsen die Kristalle frei in einen Hohlraum hinein, 
so dass die Zwischenräume nicht ausgefüllt werden, 
werden die »Tannenbäume« auch bei einem reinen 
Metall deutlich sichtbar. Bild 1.33 zeigt Dendriten, 
die aus der Gasphase im Vakuum gewachsen sind.

1.2 Eigenschaften der Metalle

Die Bindung der Atome begründet eine Reihe von 
Eigen schaften der Metalle, wie auf S. 1 angedeutet. 
Dies sind die gute elektrische und thermische Leit fä-
higkeit, sowie die gute plastische Verformbarkeit.

1.2.1  Elektrische und thermische 
Eigenschaften

1.2.1.1 Elektrische  Leitfähigkeit
Die gute elektrische Leitfähigkeit der Metalle be-
ruht auf der freien Beweglichkeit der Valenzelek tro-
nen. Damit diese Elektronen das Wirkungsfeld eines 
Atomrumpfes verlassen können, um in das Feld ei-
nes anderen zu gelangen, müssen sie aber einen an-
deren Energiezustand annehmen.

1) Genau genommen stellt der unterschiedliche Spin der 
beiden Elektronen bereits zwei verschiedene Energie-
zustände dar.

Betrachtet man ein einzelnes Atom, so können die 
Elektronen, die den Atomkern umgeben, sich nur 
auf konkreten Energieniveaus befi nden. Jedem die-
ser Niveaus sind darüber hinaus jeweils nur maxi-
mal zwei Elektronen zugeordnet, die sich im Rich-
tungssinn ihrer Eigenrotation, dem  Spin, unterschei-
den müssen 1).

Nähern sich zwei Atome bis auf den kleinstmögli-
chen Gleichgewichtsabstand x0 (siehe Bild 1.4), so 
geraten die einzelnen Elektronen zunehmend auch 
in den Wirkungsbereich des jeweils anderen Atom-
kerns. Die Folge davon ist, dass statt des einen Ener-
gieniveaus nunmehr zwei dicht beieinander liegen-
de Energiezustände für jedes Elektron möglich sind. 
Bild 1.34 zeigt schematisch die Verhältnisse für zwei 
Energieniveaus, wobei die Wechselwirkung zwi-
schen den beiden Atomen sich auf dem äußeren, hö-
heren Niveau stärker ausprägt.

Bild 1.34
Aufspaltung des Energieniveaus von Elektronen eines Atoms 
in der Nähe eines zweiten Atoms (schematisch)
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Dendriten (REM-Aufnahme, DUNGER)
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Figure II-16 – Dendrites dénudées, imagées en microscopie électronique à balayage.
Source: H.J. Bargel, G. Schultze, Werkstoffkunde, 10e Édition, Springer, Berlin, 2008.

Figure II-17 – Maturation de dendrites planes (vues en transmission entre deux plaques de verre).
Les images ont été prises 1, 3 et 5min après la formation de dendrites.
Source: K.A. Jackson, Kinetic Processes: Crystal Growth, Diffusion, and Phase Transitions in Materials, Wiley-VCH,
2004.
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Figure II-18 – Espacement de bras de dendrites des alliages Al-4.5%pds Cu en fonction du temps
de solidification.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 9, 2005 ; M.C. Flemings, 1991

En pratique il est raisonnable de supposer que la phase solide ne connaît tout simplement pas
la diffusion. On ne respecte dès lors plus la loi du levier. Prenons pour simplifier (cela ne change
rien au fond) le cas d’un diagramme de phase à liquidus et solidus tous deux droits (tel en fait le
diagramme Al-Cu riche en aluminium) — figure II-12. Définissons la constante dite de partition k

par :
Cs = k Cl, (II-13)

est indépendant de la température dans le cas de liquidus et solidus droits.

Puisque la diffusion du soluté est rapide dans le liquide, il est raisonnable de supposer que
dans tout le liquide, ainsi que le long de l’interface liquide/solide, les concentrations s’ajustent par
diffusion de façon à suivre les deux compositions données par le diagramme de phase (liquidus
et solidus). À température T , la composition de toute la phase liquide restante est dès lors la
composition du liquidus, Cl(T ). La composition du solide à l’interface liquide/solide, est celle
donnée par le solidus, Cs(T ) = k Cl(T ). On appelle cette condition l’équilibre local entre les phases
(par opposition à l’équilibre global, qui aurait exigé que le solide soit aussi partout à la composition
du solidus et aurait mené à la loi du levier).

Si fs est la fraction de la phase solide (fraction massique avec C en pour cent de masse), quand
fs augmente de dfs, une certaine quantité de soluté (ici, le cuivre) doit être rejeté dans le liquide.
La raison en est qu’une faible (infinitésimale) quantité de liquide, dfs, est alors remplacée par du
solide, lequel contient bien moins de soluté (k = 0.171 < 1 dans ce système). Or le cuivre ne peut
migrer que vers le liquide (puisque la diffusion est infiniment lente dans le solide). Du fait de ce
rejet, et en accord avec le diagramme de phase, la composition (uniforme) Cl du liquide augmente
avec l’abaissement de la température pendant la solidification. En égalant donc la quantité de soluté
rejeté par la solidification avec le changement de concentration que cela induit dans le liquide, on
peut déduire :

(Cl � Cs) dfs = fl dCl (II-14)

Cette équation peut être combinée avec l’équation II-13 et réécrite comme :

Cl(1� k) dfs = (1� fs) dCl (II-15)
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Résumé: les microstructures d’alliage brutes de coulée 
(= qui résultent de la solidification sans traitement ultérieur)

C. LE SYSTÈME BINAIRE AL-CU
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Figure II-21 – Ségrégation mineure et homogénéisation.

Text copyright Andreas Mortensen, 2012 59

Phases présentes (ségrégation mineure): 
la microstructure peut montrer d’autres phases que 
celles dictées par le diagramme de phase, et va 
généralement contenir des gradients de concentration 
au sein des phases présentes.

Echelle de la microstructure (maturation): 
sera d’autant plus fine que la vitesse de solidification (= 
intensité du refroidissement lors de la solidification) est 
élevée.

Aux grandes vitesses de solidification on peut même 
voir d’autres phases que celles prédites par le 
diagramme de phase (voire une structure amorphe).
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Figure II-12 – Diagramme de phase partiel du sytème Al-Cu.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 4, 2011.

deux phases, en alternance le long d’une horizontale. En outre, il y a un nombre limité de points
où trois phases coexistent. Les phases en présence peuvent être :

(i) le liquide vers le haut du diagramme, qui aux températures plus élevées (au-dessus du point
de fusion du cuivre) peut contenir les deux éléments en solution en toute proportion,

(ii) deux domaines, respectivement situés à l’extrême droite et à l’extrême gauche et correspon-
dants à des « solutions solides » d’un métal dans l’autre (voulant dire un solide basé, tant
pour sa structure cristalline que pour la majorité de ses atomes, sur un des deux métaux, Al
ou Cu, mais contenant une certaine teneur en l’autre élément),

(iii) et des composés de stœchiométrie et donc de composition relativement bien définie, tel Al2Cu,
dits composés intermétalliques ou tout simplement intermétalliques.

On voit dans ce diagramme de phase beaucoup d’intermétalliques ; mais, si l’on s’en tient aux
compositions riches en aluminium en éliminant toute la portion du diagramme qui contient plus
d’un atome cuivre pour deux atomes d’aluminium, le diagramme devient plus simple — figure II-
12 (nous verrons l’autre extrémité de ce diagramme au chapitre suivant, qui traite des alliages du
cuivre).

Cette portion de diagramme comporte un seul point triple : c’est un point eutectique (voir
ci-dessus) situé à une température T = 548 �C, et à une composition de 33 pour cent de cuivre
par masse (nous utiliserons la notation 33%pds pour la concentration massique). 2 Au-dessus de
ce point, dans un éventail s’étendant entre les deux lignes de liquidus, existe une seule phase :
le liquide, bien sûr plus riche en aluminium qu’en cuivre étant donné la portion du diagramme à

2. Chez les ingénieurs la concentration massique en %pds est habituellement utilisée plutôt que la concentration
atomique en %at. En effet, les alliages sont préparés par pesée et non en comptant les moles. Donc, dans ce qui suit,
une concentration de C% correspond à C%pds, sauf indication contraire.

Text copyright Andreas Mortensen, 2012 45

Pour Al-4.5 % pds Cu
après coulée on soumet 
généralement l’alliage à un 
traitement thermique 
d’homogénéisation: on donne le 
temps à la diffusion en phase 
solide de ramener la structure à 
celle dictée par le diagramme de 
phase: la phase a partout, à la 
concentration moyenne de 4.5 % 
pds Cu. 
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Figure II-12 – Diagramme de phase partiel du sytème Al-Cu.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 4, 2011.

deux phases, en alternance le long d’une horizontale. En outre, il y a un nombre limité de points
où trois phases coexistent. Les phases en présence peuvent être :

(i) le liquide vers le haut du diagramme, qui aux températures plus élevées (au-dessus du point
de fusion du cuivre) peut contenir les deux éléments en solution en toute proportion,

(ii) deux domaines, respectivement situés à l’extrême droite et à l’extrême gauche et correspon-
dants à des « solutions solides » d’un métal dans l’autre (voulant dire un solide basé, tant
pour sa structure cristalline que pour la majorité de ses atomes, sur un des deux métaux, Al
ou Cu, mais contenant une certaine teneur en l’autre élément),

(iii) et des composés de stœchiométrie et donc de composition relativement bien définie, tel Al2Cu,
dits composés intermétalliques ou tout simplement intermétalliques.

On voit dans ce diagramme de phase beaucoup d’intermétalliques ; mais, si l’on s’en tient aux
compositions riches en aluminium en éliminant toute la portion du diagramme qui contient plus
d’un atome cuivre pour deux atomes d’aluminium, le diagramme devient plus simple — figure II-
12 (nous verrons l’autre extrémité de ce diagramme au chapitre suivant, qui traite des alliages du
cuivre).

Cette portion de diagramme comporte un seul point triple : c’est un point eutectique (voir
ci-dessus) situé à une température T = 548 �C, et à une composition de 33 pour cent de cuivre
par masse (nous utiliserons la notation 33%pds pour la concentration massique). 2 Au-dessus de
ce point, dans un éventail s’étendant entre les deux lignes de liquidus, existe une seule phase :
le liquide, bien sûr plus riche en aluminium qu’en cuivre étant donné la portion du diagramme à

2. Chez les ingénieurs la concentration massique en %pds est habituellement utilisée plutôt que la concentration
atomique en %at. En effet, les alliages sont préparés par pesée et non en comptant les moles. Donc, dans ce qui suit,
une concentration de C% correspond à C%pds, sauf indication contraire.
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Pour Al-4.5 % pds Cu
après coulée on soumet 
généralement l’alliage à un 
traitement thermique 
d’homogénéisation: on donne le 
temps à la diffusion en phase 
solide de ramener la structure à 
celle dictée par le diagramme de 
phase: la phase a partout, à la 
concentration moyenne de
 4.5 % pds Cu. On chauffe donc là
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Figure II-12 – Diagramme de phase partiel du sytème Al-Cu.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 4, 2011.

deux phases, en alternance le long d’une horizontale. En outre, il y a un nombre limité de points
où trois phases coexistent. Les phases en présence peuvent être :

(i) le liquide vers le haut du diagramme, qui aux températures plus élevées (au-dessus du point
de fusion du cuivre) peut contenir les deux éléments en solution en toute proportion,

(ii) deux domaines, respectivement situés à l’extrême droite et à l’extrême gauche et correspon-
dants à des « solutions solides » d’un métal dans l’autre (voulant dire un solide basé, tant
pour sa structure cristalline que pour la majorité de ses atomes, sur un des deux métaux, Al
ou Cu, mais contenant une certaine teneur en l’autre élément),

(iii) et des composés de stœchiométrie et donc de composition relativement bien définie, tel Al2Cu,
dits composés intermétalliques ou tout simplement intermétalliques.

On voit dans ce diagramme de phase beaucoup d’intermétalliques ; mais, si l’on s’en tient aux
compositions riches en aluminium en éliminant toute la portion du diagramme qui contient plus
d’un atome cuivre pour deux atomes d’aluminium, le diagramme devient plus simple — figure II-
12 (nous verrons l’autre extrémité de ce diagramme au chapitre suivant, qui traite des alliages du
cuivre).

Cette portion de diagramme comporte un seul point triple : c’est un point eutectique (voir
ci-dessus) situé à une température T = 548 �C, et à une composition de 33 pour cent de cuivre
par masse (nous utiliserons la notation 33%pds pour la concentration massique). 2 Au-dessus de
ce point, dans un éventail s’étendant entre les deux lignes de liquidus, existe une seule phase :
le liquide, bien sûr plus riche en aluminium qu’en cuivre étant donné la portion du diagramme à

2. Chez les ingénieurs la concentration massique en %pds est habituellement utilisée plutôt que la concentration
atomique en %at. En effet, les alliages sont préparés par pesée et non en comptant les moles. Donc, dans ce qui suit,
une concentration de C% correspond à C%pds, sauf indication contraire.
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.. tout en restant en-dessous de 
la température eutectique 
car sinon la structure eutectique 
fond, puis la microstructure 
évolue par maturation rapide. 
Ceci donne une structure dite 
brûlée, fragile car contenant une 
phase fragile (Al2Cu) aux joints de 
grains, difficile à homogénéiser 
car son échelle est devenue 
moins fine. 
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Figure II-20 – Micrographie d’un alliage Al-Cu-Mg brûlé, c’est-à-dire dont l’eutectique a fondu
et donc dont la microstructure a fortement grossi.
Source: I.J. Polmear, Light Alloys: from traditional alloys to nanocrystals, Butterworth-Heinemann, 2006.

(iv) Une solution solide homogène du cuivre dans l’aluminium est la structure stable de l’alliage
Al-4.5%pds Cu au dessus de la ligne de solvus, d’environ 510 �C pour cet alliage, figure II-12.

La mise en solution et l’homogénéisation consistent donc à chauffer l’alliage à une température
supérieure à 510 �C, où tout Al2Cu tend à être en solution solide dans la phase primaire Al. De
même, le cuivre en solution solide tend à diffuser vers les régions où la concentration est plus faible,
ce qui a pour résultat ultime une phase primaire homogène à 4.5%pds de cuivre. Pour atteindre
un tel résultat, il faudra placer l’alliage dans un four et attendre suffisamment longtemps pour que
les atomes aient le temps de diffuser et atteindre leur état d’équilibre, ou presque. On sait que plus
la température est élevée, plus la diffusion sera rapide car D augmente (fortement) avec T d’après
la relation d’Arrhénius. On sait aussi que si l’on dépasse la ligne eutectique (548 �C), l’eutectique
va fondre et la microstructure commencera à grossir par maturation. Une telle maturation est
défavorable, car en agrandissant l’échelle de la microstructure, elle augmente rapidement le temps
requis pour la mise en solution, et ainsi empêche celle-ci de progresser. En effet, la vitesse de
diffusion est proportionnelle aux gradients de concentration, et, comme dit précédemment, plus la
structure est grossière, plus les gradients sont faibles : à écart de concentration constant �C, si la
distance �x entre les sites de ces écarts augmente, dC/dx ⇡ �C/�x diminue.

Un traitement thermique de mise en solution ou d’homogénéisation consiste donc à placer le
métal dans un four dont la température est réglée de façon à être aussi chaude que possible,
mais sans jamais excéder la température de l’eutectique. Selon la précision en température du
four, on chauffe donc le métal à 10, 15, 20 �C en dessous de 548 �C. Si cette température venait
à être excédée, l’eutectique fondrait et la phase primaire grossirait par maturation : il en résulte
une microstructure faite d’îlots et de films d’eutectique entre des éléments d’aluminium primaire
fortement agrandis et arrondis (par maturation) — figure II-20. On dit alors que l’alliage est
« brûlé », montrant une microstructure caractéristique, grossière (et fragile, puisqu’une fissure va
facilement se frayer un chemin le long des films d’eutectique).

La différence entre mise en solution et homogénéisation est bien sûr que pour homogénéiser
l’alliage, on attend plus longtemps que pour uniquement mettre la phase Al2Cu en solution. L’es-
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d’alliage 
“brûlé”.
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Figure II-25 – Variation de la fraction volumique de phase f en fonction du temps. Notez que
la vitesse de transformation est simplement donnée par la pente de la courbe à chaque moment
donné.
Source: W. Kurz, J.P. Mercier, G. Zambelli, Traité des Matériaux, Vol. 1, Introduction à la Science des Matériaux, 3e

Édition, Presses Polytechniques et Universitaires Romandes, Lausanne, 2002.

où V et A sont le volume et l’aire de surface externe de la pièce, ⇢ la densité, et cp la capacité
calorifique de l’alliage en [J · kg�1 · K�1]. Si à t = 0, la température initiale de la pièce est T0, la
température pendant la trempe de l’alliage est obtenue par intégration :

ln

✓
T � TF

T0 � TF

◆
= � Ah

V ⇢cp
t ou

T � TF

T0 � TF
= exp

✓
� Ah

V ⇢cp
t

◆
(II-23)

Dans ce cas limite (petite pièce, à température en son sein toujours uniforme), le refroidissement
est continu et exponentiel. On voit aussi que la vitesse de refroidissement dépend de la taille de
l’échantillon, ainsi que du coefficient h, lequel est fortement influencé par la nature du milieu de
trempe, qu’il soit d’air, d’eau, d’eau salée, d’huile, etc.

Dans un cas de refroidissement continu comme celui-ci, la courbe TTT ne peut donc pas servir
à prédire les phases transformées en fonction du temps : on construit alors d’autres diagrammes,
nommés diagrammes TRC (Transformation en Refroidissement Continu), que nous verrons plus
loin car ils sont importants pour les aciers. Le diagramme TTT est néanmoins très utile, du point
de vue scientifique autant que pratique. En effet, il est le diagramme « de base », la théorie
traitant d’abord les transformations isotherme. Ensuite, il peut aussi servir à la prédiction des
transformations qui n’ont pas lieu. Ceci est rendu possible par la règle simple suivante : « si on
évite le nez de la courbe TTT pendant une trempe, la transformation de phase n’aura généralement
pas lieu ».

Cette règle « du nez » se déduit tout simplement si l’on suppose que la vitesse de transformation
dépend seulement de la température et de la fraction transformée au préalable. En effet, on sait
qu’alors, à toute température autre que celle du nez de la courbe TTT, la transformation a lieu à
vitesse plus lente, quelle que soit la fraction de matière déjà transformée (voir figure II-22). Lors
d’un refroidissement continu (comme c’est le cas dans la pratique), l’échantillon aura passé tout
son temps à une température supérieure à celle du nez avant d’atteindre celle-ci. Donc elle aura
progressé moins vite que si elle avait passé le même temps à la température du nez : la fraction
transformée sera inférieure à la fraction correspondant à la ligne du diagramme TTT décrivant ce
nez (1%, 0.1%, . . . ). Si la courbe temps-température évite donc le nez correspondant à, mettons, 1%
de phase transformée selon le diagramme TTT, la fraction transformée sera moins que cela. De plus,
une transformation de phase n’a pas lieu à vitesse constante : elle suit typiquement une courbe dite
sigmoïdale, voir figure II-25. Donc, lorsque l’échantillon atteint enfin la température de vitesse de
transformation maximale, la fraction transformée sera souvent nettement inférieure à celle prédite

Text copyright Andreas Mortensen, 2012 63

La thermodynamique 
mesure et prédit la 
propension d’une 
transformation à 
avoir lieu, par le 
signe et l’ampleur de 
∆G.

La cinétique mesure 
et prédit la vitesse à 
laquelle elle a lieu.
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Transformations de phases 251

FIG. 9.8  Vitesse de germination I en fonction de la température T. Celle-ci est nulle à Tm et passe par
un maximum entre Tm et T = 0 K.

la transformation à l’état solide comme les transformations eutectoïdes. Ainsi, dans
la transformation de l’austénite en perlite lamellaire qui intervient dans les aciers
eutectoïdes (0,8% C) ou hypoeutectoïdes, la germination d’une lamelle de ferrite α et
d’une lamelle de cémentite Fe3C se produit par germination hétérogène aux joints de
grains.

La densité de germination [m–3] détermine la taille des phases transformées (par
exemple la taille des grains, fig. 9.5). Celle-ci est une caractéristique importante de la
microstructure.

Dans un certain nombre de cas, on ajoute au matériau fondu des agents de ger-
mination (ou agents inoculants). Ceux-ci sont des substances finement divisées qui
induisent la formation d’un grand nombre de germes hétérogènes, ce qui permet de
contrôler la taille des grains. Le mécanisme d’action de ces agents de germination
n’est pas connu avec précision. Dans certains cas (germination chimique), il se pro-
duit une réaction chimique entre l’agent inoculant et le matériau fondu avec forma-
tion in situ de germes hétérogènes.

Les phénomènes de germination homogène ou hétérogène, qui se produisent
dans les matériaux lors de l’amorçage d’une transformation, sont souvent qualifiés de
phénomènes de germination primaire pour les distinguer des phénomènes de
germination secondaire qui interviennent dans certains cas (polymères), lors de la
croissance.

9. 3.3  Croissance de phase à l’échelle atomique

Après formation d’un germe stable, la croissance de la nouvelle phase se fait par
adjonction d’atomes ou de molécules à l’interface qui délimite la phase mère de la
phase en formation. Il se produit un flux d’atomes ou de molécules de la phase mère
vers la phase en développement, mais il y a également un flux d’atomes ou de molé-
cules en sens inverse. Il n’ y a croissance que si le flux d’atomes ou de molécules vers
la phase en formation est plus élevé. La vitesse de croissance est en grande partie

Figure II-22 – Vitesse de germination d’une phase en fonction de la température.
Source: W. Kurz, J.P. Mercier, G. Zambelli, Traité des Matériaux, Vol. 1, Introduction à la Science des Matériaux, 3e

Édition, Presses Polytechniques et Universitaires Romandes, Lausanne, 2002.

Figure II-23 – Diagramme TTT (Température Temps Transformation) schématique.
Source: W. Kurz, J.P. Mercier, G. Zambelli, Traité des Matériaux, Vol. 1, Introduction à la Science des Matériaux, 3e

Édition, Presses Polytechniques et Universitaires Romandes, Lausanne, 2002.
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Près de l’équilibre la 
force motrice (∆G) est 
faible: la 
transformation est 
lente;

près de 0K tout 
processus activé 
thermiquement est 
ralenti: la 
transformation est 
lente.
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Transformations de phases 251

FIG. 9.8  Vitesse de germination I en fonction de la température T. Celle-ci est nulle à Tm et passe par
un maximum entre Tm et T = 0 K.

la transformation à l’état solide comme les transformations eutectoïdes. Ainsi, dans
la transformation de l’austénite en perlite lamellaire qui intervient dans les aciers
eutectoïdes (0,8% C) ou hypoeutectoïdes, la germination d’une lamelle de ferrite α et
d’une lamelle de cémentite Fe3C se produit par germination hétérogène aux joints de
grains.

La densité de germination [m–3] détermine la taille des phases transformées (par
exemple la taille des grains, fig. 9.5). Celle-ci est une caractéristique importante de la
microstructure.

Dans un certain nombre de cas, on ajoute au matériau fondu des agents de ger-
mination (ou agents inoculants). Ceux-ci sont des substances finement divisées qui
induisent la formation d’un grand nombre de germes hétérogènes, ce qui permet de
contrôler la taille des grains. Le mécanisme d’action de ces agents de germination
n’est pas connu avec précision. Dans certains cas (germination chimique), il se pro-
duit une réaction chimique entre l’agent inoculant et le matériau fondu avec forma-
tion in situ de germes hétérogènes.

Les phénomènes de germination homogène ou hétérogène, qui se produisent
dans les matériaux lors de l’amorçage d’une transformation, sont souvent qualifiés de
phénomènes de germination primaire pour les distinguer des phénomènes de
germination secondaire qui interviennent dans certains cas (polymères), lors de la
croissance.

9. 3.3  Croissance de phase à l’échelle atomique

Après formation d’un germe stable, la croissance de la nouvelle phase se fait par
adjonction d’atomes ou de molécules à l’interface qui délimite la phase mère de la
phase en formation. Il se produit un flux d’atomes ou de molécules de la phase mère
vers la phase en développement, mais il y a également un flux d’atomes ou de molé-
cules en sens inverse. Il n’ y a croissance que si le flux d’atomes ou de molécules vers
la phase en formation est plus élevé. La vitesse de croissance est en grande partie

Figure II-22 – Vitesse de germination d’une phase en fonction de la température.
Source: W. Kurz, J.P. Mercier, G. Zambelli, Traité des Matériaux, Vol. 1, Introduction à la Science des Matériaux, 3e

Édition, Presses Polytechniques et Universitaires Romandes, Lausanne, 2002.

Figure II-23 – Diagramme TTT (Température Temps Transformation) schématique.
Source: W. Kurz, J.P. Mercier, G. Zambelli, Traité des Matériaux, Vol. 1, Introduction à la Science des Matériaux, 3e

Édition, Presses Polytechniques et Universitaires Romandes, Lausanne, 2002.
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FIG. 9.8  Vitesse de germination I en fonction de la température T. Celle-ci est nulle à Tm et passe par
un maximum entre Tm et T = 0 K.
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Figure II-23 – Diagramme TTT (Température Temps Transformation) schématique.
Source: W. Kurz, J.P. Mercier, G. Zambelli, Traité des Matériaux, Vol. 1, Introduction à la Science des Matériaux, 3e

Édition, Presses Polytechniques et Universitaires Romandes, Lausanne, 2002.

Text copyright Andreas Mortensen, 2012 61

Notion de base:  la cinétique 
des transformations de phase

Définition du diagramme TTT



Chapitre 3 – Métaux et Alliages – Al & Cu  - 33

Le diagramme TTT

C. LE SYSTÈME BINAIRE AL-CU

Transformations de phases 251

FIG. 9.8  Vitesse de germination I en fonction de la température T. Celle-ci est nulle à Tm et passe par
un maximum entre Tm et T = 0 K.

la transformation à l’état solide comme les transformations eutectoïdes. Ainsi, dans
la transformation de l’austénite en perlite lamellaire qui intervient dans les aciers
eutectoïdes (0,8% C) ou hypoeutectoïdes, la germination d’une lamelle de ferrite α et
d’une lamelle de cémentite Fe3C se produit par germination hétérogène aux joints de
grains.

La densité de germination [m–3] détermine la taille des phases transformées (par
exemple la taille des grains, fig. 9.5). Celle-ci est une caractéristique importante de la
microstructure.

Dans un certain nombre de cas, on ajoute au matériau fondu des agents de ger-
mination (ou agents inoculants). Ceux-ci sont des substances finement divisées qui
induisent la formation d’un grand nombre de germes hétérogènes, ce qui permet de
contrôler la taille des grains. Le mécanisme d’action de ces agents de germination
n’est pas connu avec précision. Dans certains cas (germination chimique), il se pro-
duit une réaction chimique entre l’agent inoculant et le matériau fondu avec forma-
tion in situ de germes hétérogènes.
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Après formation d’un germe stable, la croissance de la nouvelle phase se fait par
adjonction d’atomes ou de molécules à l’interface qui délimite la phase mère de la
phase en formation. Il se produit un flux d’atomes ou de molécules de la phase mère
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Le traitement de mise 
en solution
ou d’homogénéisation

Four separate hardening mechanisms are at work during the aging process:

(a) Solid solution hardening
At the start of aging, the alloy is mostly strengthened by the 4 wt% of
copper that is trapped in the supersaturated α. But when the GP zones
form, almost all of the Cu is removed from solution and the solution
strengthening virtually disappears (Figure 11.7).

(b) Coherency stress hardening
The coherency strains around the GP zones and θv precipitates generate
stresses that help prevent dislocation movement. The GP zones give the
larger hardening effect (Figure 11.7).

(c) Precipitation hardening
The precipitates can obstruct the dislocations directly. But their effective-
ness is limited by two things: dislocations can either cut through the pre-
cipitates or they can bow around them (Figure 11.8).

Resistance to cutting depends on a number of factors of which the shearing
resistance of the precipitate lattice is only one. In fact, the cutting stress
increases with aging time (Figure 11.7).

FIGURE 11.5
TTT diagram for the precipitation of CuAl2 from the Al1 4 wt% Cu solid solution. Note that the

equilibrium solubility of Cu in Al at room temperature is only 0.1 wt% (see Figure 11.3). The quenched

solution is therefore carrying 4/0.15 40 times as much Cu as it wants to.

11.3 Age (Precipitation) Hardening 195

Source: M.F. Ashby & D.R.H. Jones, 
Engineering Materials Vol. 2, 4th Ed., 2006, 
Elsevier Butterworth.

(note: là 
on sort du domaine 
d’utilisation entièrement 
correcte du diagramme car 
l’historique  n’est pas 
isotherme)
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Source: M.F. Ashby & D.R.H. Jones, Engineering 
Materials Vol. 2, 4th Ed., 2006, Elsevier Butterworth.
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Figure II-26 – Phases GP, ✓00, ✓0, et ✓.
Source: Engineering Materials and Processes Desk Reference, Butterworth-Heinemann, U.K., 2009.

en premier, mais plutôt une fine distribution de plaquettes nanométriques orientées selon les plans
(100) de la phase ✓, contenant essentiellement un petit plan de cuivre pour deux d’aluminium. La
stoechiométrie approche donc celle de la phase ✓, à savoir Al2Cu, mais celle-ci est un peu arbitraire
(à quelle phase appartiennent les atomes d’Al avoisinant le petit disque de Cu ?). De plus ces deux
plans d’aluminium sont grosso modo disposés selon la structure cristallographique (cubique face
centrée : cfc ; « face centered cubic » en anglais : fcc) de l’aluminium et donc de la phase mère ↵

(figure II-26), et non selon la structure (plus complexe) de la phase ✓.

Puisque ces précipités sont très petits, on les appelle des zones, plus précisément des zones de
Guinier-Preston (GP), du nom des chercheurs qui les ont identifiés en premier, à l’aide de diffraction
de rayons X (voir plus haut ; le microscope électronique n’était alors pas encore inventé).

Ces zones de Guinier-Preston sont instables : leur stabilité thermodynamique est inférieure à
celle de la phase ✓ (ou en d’autres mots leur énergie libre de Gibbs est plus élevée — voir figure II-
27). Elles apparaissent en premier car leur germination est plus rapide, ceci étant à son tour causé
par le fait que l’interface entre ces précipités et la phase ✓ mère selon les plans (100) ne « coûte »
presque rien sur le plan énergétique. En effet, puisque les positions des atomes de Al avoisinant
la zone sont pratiquement identiques à celles de la phase mère dans ces plans, l’interface ne crée
pratiquement pas de rupture ou de mésorientation grossière des liaisons atomiques. Les liaisons
sont seulement un peu distendues par des déplacements servant à amener les longueurs des liaisons
à une valeur intermédiaire à celle des deux phases mitoyennes.

Une telle interface est dite « cohérente » car elle maintient l’ordre cristallographique des atomes
en accord avec les deux structures de part et d’autre de sa position, voir figure II-28. Cette interface
est caractérisée par une énergie d’interface � faible selon le plan (100), ce qui explique aussi que
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En fait ce qui se produit est 
plus compliqué: plusieurs 
types de précipités de 
composition proche de Al2Cu 
peuvent se former, car 
certains précipités moins 
stables peuvent avoir une 
cinétique de germination et 
croissance plus rapide que les 
précipités plus stables.
Quatre précipités peuvent se 
former dans Al-Cu sursaturé. 
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Les interfaces cohérentes, semi-cohérentes ou incohérentes

Une raison essentielle pour laquelle un précipité moins stable peut se former et 
grandir avant un précipité plus stable est que son interface avec la phase au sein 
de laquelle il croît est de faible énergie. Cela sera le cas si, entre deux cristaux 
différents, on peut former une interface le long de laquelle les positions des 
atomes coïncident entre les deux cristaux. On appelle cela une interface 
cohérente (coherent interface)

Source: https://www.researchgate.net/figure/Schematic-representation-of-a-
coherent-b-semi-coherent-and-c-incoherent_fig72_322738368

Généralement, si les positions coïncident, les 
distances interatomiques sont souvent 
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Parfois, pour soulager ces contraintes, des dislocations apparaissent le long de 
telles interfaces: ce sont des interfaces semi-cohérentes.
Le long d’une interface incohérente les positions des atomes ne coïncident pas.

Source: https://www.researchgate.net/figure/Schematic-representation-of-a-
coherent-b-semi-coherent-and-c-incoherent_fig72_322738368
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Source: M.F. Ashby & D.R.H. Jones, Engineering 
Materials Vol. 2, 4th Ed., 2006, Elsevier Butterworth.

Dans le temps, la taille 
des précipités tend à 
augmenter, tant car 
elles croissent qu’à 
cause de la maturation.

control of the heat treatment operation without being too long (and
expensive).

Finally, Table 11.4 shows that copper is not the only alloying element that
can age harden aluminum. Magnesium and titanium can be age hardened
too, but not as much as aluminum.

FIGURE 11.9
The gradual increase of particle spacing with aging time.

FIGURE 11.10
Detailed TTT diagram for the Al!4 wt% Cu alloy. We get peak strength by aging to give θv. The lower
the aging temperature, the longer the aging time. Note that GP zones do not form above 180 "C: if we

age above this temperature we will fail to get the peak value of yield strength.
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Notez que moins un 
précipité est stable (ou en 
d’autres mots moins son 
énergie libre de formation 
∆G est négative):
(i) plus la température au-
dessus de laquelle il ne se 
forme pas est faible et 
(ii) plus la teneur en Cu dans 
la phase alpha à partir de 
laquelle il se forme est 
élevée.
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annealing. Commercial purity aluminium and alloys based on the Al–Mg and
Al–Mn systems are the common examples. The second group comprises the
alloys such as Al–Cu–Mg, Al–Mg–Si, and Al–Zn–Mg–Cu that respond to age-
or precipitation-hardening. In the next two sections, it is therefore desirable to

CHAPTER 2 PHYSICAL METALLURGY OF ALUMINIUM ALLOYS 31

Fig. 2.1 Aluminium-rich corner of the Al–Cu eutectic diagram. The positions of the solvus
lines for GP zones and the other metastable precipitates are also shown (from Murray, J.L.,
Int. Met. Rev., 30, 211, 1985).

Fig. 2.2 Section of Al–Ti peritectic phase diagram.

Figure II-29 – Diagramme de phase métastable du système Al-Cu.
Source: I.J. Polmear, Light Alloys: from traditional alloys to nanocrystals, Butterworth-Heinemann, 2006.

ces petits précipités prennent la forme de plaques. En effet, sous cette forme, seule une très petite
surface, à savoir le bord du disque, n’est pas orientée le long du plan commun (100), à savoir le
bord du disque.

À température donnée, la vitesse de germination I est en général proportionnelle à :

I / exp (��G
⇤
g) / exp (��

3) (II-26)

où �G
⇤
g est l’énergie critique de germination. Vu la forme de cette équation, il est clair que si

l’énergie d’interface y est faible, la vitesse de germination sera grande, et ce en proportion de
l’exponentielle du cube de l’énergie d’interface ! La phase de plus faible � apparaîtra alors peut-
être en premier, bien qu’étant moins stable sur le plan thermodynamique. De même, sa germination
étant rapide, cette phase est très finement distribuée dans l’alliage, en fait si finement qu’elle est à
peine décelable au microscope électronique.

Ces zones de Guinier-Preston ne sont pas les seuls précipités ayant une composition proche de
celle de la phase ✓. Des zones de Guinier-Preston plus grandes, plus stables mais à � plus élevé que
les premières, existent aussi : celles-ci sont nommées GP2, ou alternativement ✓

00 et apparaissent
après les premières zones, nommées GP1 — figure II-24. Les zones GP2 sont aussi des petites
plaquettes orientées selon les plans (100) de la phase ↵, mais elles sont plus grandes que les zones
de GP1 (leur taille est dans les 10 nm de hauteur, 100 nm de diamètre) et de structure un peu
différente.

Les zones de Guinier-Preston GP1 et GP2 sont suivies de phases incohérentes (par opposition
à cohérentes, donc telles que les positions des atomes ne sont pas communes de part et d’autre
de l’interface avec la phase ↵). Leur structure cristallographique est tétragonale, et elles sont
nommées ✓

0. Elles germinent sur les défauts cristallins de la phase mère ↵ (dislocations, joints
de grains). Finalement la phase la plus stable, ✓, de structure tétragonale centrée, germine sur
quelques précipités de ✓

0 et y croît pour former des précipités plus gros (et plus stables) que tous
ceux qui les ont précédés.

Chacune des ces phases, GP1, GP2 = ✓
00, ✓

0 et ✓, a une ligne de solvus différente sur le
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Source: M.F. Ashby & D.R.H. Jones, Engineering Materials Vol. 2, 4th Ed., 2006, Elsevier Butterworth.

A température 
suffisamment basse, un 
précipité moins stable 
peut apparaître en 
premier, et rester jusqu’à 
l’apparition d’une phase 
plus stable – laquelle va 
graduellement absorber 
les précipités moins 
stables.

control of the heat treatment operation without being too long (and
expensive).

Finally, Table 11.4 shows that copper is not the only alloying element that
can age harden aluminum. Magnesium and titanium can be age hardened
too, but not as much as aluminum.

FIGURE 11.9
The gradual increase of particle spacing with aging time.

FIGURE 11.10
Detailed TTT diagram for the Al!4 wt% Cu alloy. We get peak strength by aging to give θv. The lower
the aging temperature, the longer the aging time. Note that GP zones do not form above 180 "C: if we

age above this temperature we will fail to get the peak value of yield strength.
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Dans le temps, le nombre et la 
la taille des précipités 
commencent d’abord par 
croître. 

Puis, tant pendant qu’après la 
précipitation, la maturation va 
augmenter la taille moyenne 
et réduire le nombre des 
précipités.  
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t �!

t �!

Figure II-34 – Illustration du processus de germination et maturation de précipités ✓ dans une
matrice ↵.
Source: Fortement inspiré de ASM international Handbook online, 2011

La maturation en phase solide est souvent contrôlée par la vitesse de diffusion des atomes à
travers la phase solide ↵ (la maturation des bras de dendrite, elle, est régie par la diffusion des
atomes de la phase ↵ à travers la phase liquide, et a donc lieu à bien plus grande vitesse). La taille
moyenne R des précipités d’une phase donnée est alors régie par la même loi que celle des bras de
dendrite (équation II-9) :

R
3 �R

3
0 = Kt (II-27)

où R0 est leur taille moyenne au temps t = 0. K une constante, laquelle est bien plus faible que
pour la maturation des bras de dendrite ; aussi, K augmente sensiblement quand la température
augmente. Cette constante varie en outre linéairement avec la concentration moyenne en atomes
de soluté dans la phase mère.

Nous savons ensuite que la déformation plastique des métaux est régie par la création et le
mouvement des dislocations. Tout alliage contient (sauf cas exceptionnel) au moins quelques dis-
locations (bien que celles-ci ne soient pas stables sur le plan thermodynamique), lesquelles se
multiplient lors de la déformation du métal. Pour durcir un alliage il faut ainsi, non empêcher la
formation des dislocations, mais empêcher leur mouvement. Tous les mécanismes de durcissement
d’une phase métallique sont basés sur ce principe : pour durcir une phase métallique il faut rendre
le mouvement des dislocations difficile en son sein. Il faut donc créer des obstacles au mouvement
des dislocations ; or, un précipité constitue un tel obstacle.

Si le précipité est cohérent, une dislocation de la phase mère peut aussi être une dislocation
dans le précipité et donc le traverser ; un exemple du résultat est donné en figure II-35. Ce faisant,
cependant, la dislocation altère souvent lors de son passage la structure du précipité : celui-ci est
en effet cisaillé. Ce cisaillement peut faire que l’ordre d’empilement des plans atomiques (lequel
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Les précipités représentent un obstacle sur 
la trajectoire des dislocations, lesquelles 
vont devoir, pour avancer soit
(a) cisailler les précipités, ceci est prévalent 
avec les précipités de faible taille et 
cohérents ou semi-cohérents; 

CHAPITRE II. L’ALUMINIUM

Figure II-35 – Micrographie d’un précipité �
0 cisaillé dans un alliage de nickel.

Source: M.A. Meyers, K.K. Chawla, Mechanical Metallurgy: Principles and Applications, Prentice-Hall, USA, 1984.

Figure II-36 – Création d’interfaces dans un précipité intermétallique par passage de dislocation
(« apb » pour antiphase domain boundary).
Source: R.E. Smallman, R.J. Bishop, Modern Physical Metallurgy and Materials Engineering: Science, process, applica-

tions, 6th Edition, Butterworth-Heinemann, UK, 1999.
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Source: M.A. Meyers and K.K. Chawla, Mechanical Behavior of 
Materials 2nd Ed., Cambridge University Press, 2009

Source: M.F. Ashby & D.R.H. Jones, Engineering Materials 
Vol. 2, 4th Ed., 2006, Elsevier Butterworth.

FIGURE 11.7
The yield strength of quenched Al!4 wt% Cu changes dramatically during aging at 150 "C.

FIGURE 11.8
Dislocations can get past precipitates by (a) cutting or (b) bowing.
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580 SOLID SOLUTION, PRECIP ITATION, AND DISPERS ION STRENGTHENING

t t t t

Fig. 10.18 (a) The Orowan
model. (After E. Orowan, in
Internal Stresses in Metals and Alloys
(London: Institute of Metals,
1948), p. 451.) (b) Obstruction of
dislocation motion by uniformly
distributed nonshearing particles
in an aluminum alloy (transmission
electron microscope) (Courtesy of
M. V. Heimendahl.)

will be necessary to make a dislocation expand between the parti-
cles. The applied stress should be sufficiently high to bend the dis-
locations in a roughly semicircular form between the particles. If so,
the dislocations will extrude between the particles, leaving disloca-
tion loops around them, as per the mechanism shown schematically
in Figure 10.18(a). Under an applied shear stress τ , the dislocation
bows in between the precipitate particles until segments of dislo-
cation with opposite Burgers vector cancel each other out, leaving
behind dislocation loops around the particle. An example of Orowan
bowing is shown in a TEM in Figure 10.18(b). The material is an Al--
0.2% Au alloy, solution annealed, followed by 60 hours at 200 ◦C and
5% plastic deformation. At points marked A in this figure, one can
see dislocations pinned by the precipitates and Orowan bowing of
dislocation segments. At point B, the dislocations have left the slip
plane and formed prismatic dislocation loops. The dislocations in the
micrograph are characteristically very short and have been severely
impeded in their movement.

Now, the stress necessary to bend a dislocation to a radius r is
given roughly by (see Section 4.4.5, Equation 4.22d)

τ ≈ Gb/2r (10.4)

Let x be the average separation between two particles in the slip lane.
Then a dislocation, under a shear stress τ , must be bent to a radius
on the order of x/2 for it to be extruded between the particles instead

...soit, alternativement,
(b) se plier sous l’action de la contrainte 
appliquée et passer outre les précipités sans 
les cisailler, mais plutôt en les contournant.
 
La contrainte requise pour ce contournement 
est inversement proportionelle à la distance 
entre précipités.

Source: M.A. Meyers and K.K. Chawla, Mechanical Behavior of 
Materials 2nd Ed., Cambridge University Press, 2009
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Source: M.F. Ashby & D.R.H. Jones, 
Engineering Materials Vol. 2, 4th Ed., 2006, 
Elsevier Butterworth.

FIGURE 11.7
The yield strength of quenched Al!4 wt% Cu changes dramatically during aging at 150 "C.

FIGURE 11.8
Dislocations can get past precipitates by (a) cutting or (b) bowing.
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• La contrainte requise pour cisailler les 
précipités augmente avec leur nombre et 
avec leur taille.
• La contrainte requise pour contourner les 
précipités varie comme l’inverse de la 
distance d qui les sépare et donc diminue, 
à fraction volumique de précipités 
constante (donc une fois la précipitation 
terminée) avec le temps car la maturation 
augmente leur taille moyenne et fait donc 
diminuer leur nombre et augmenter la 
distance qui les sépare. 

s ≈ 2Gb/d; 

G= module de 
cisaillement, 
b = vecteur de 
Burgers (≈distance 
interatomique)

d
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Il en résulte que le durcissement créé 
par les précipités croît d’abord (quand 
ils se forment), puis décroît (car la 
distance entre précipités croît du fait 
de la  maturation). 

Il y a donc un temps de durcissement 
optimal.

Ce temps dépend de la température de 
précipitation.

Contrainte d’écoulement, ou dureté

Temps à la température de précipitation

Contournement

Cisaillement
Optimum
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Source: M.F. Ashby & D.R.H. Jones, 
Engineering Materials Vol. 2, 4th Ed., 2006, 
Elsevier Butterworth.

FIGURE 11.7
The yield strength of quenched Al!4 wt% Cu changes dramatically during aging at 150 "C.

FIGURE 11.8
Dislocations can get past precipitates by (a) cutting or (b) bowing.
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La courbe de durcissement 
peut être complexe s’il y a 
plusieurs précipités 
(comme est le cas pour l’Al-
Cu). 
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Le niveau de durcissement 
produit dépend de la 
température (car tant la 
cinétique que la nature des 
précipités varient).

Comme on le voit sur le 
système Al-Cu, le 
durcissement obtenu est 
conséquent.

CHAPITRE II. L’ALUMINIUM

Figure II-32 – Gammes de températures utilisées pour un traitement thermique d’un alliage Al-
5.65%pds Cu.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 4, 2011.

Figure II-33 – Dureté Vickers d’un alliage Al-4%pds Cu en fonction du temps et de la température
de revenu, après une mise en solution de 48 h à 520 �C et une trempe à l’eau à 25 �C.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 4, 2011 ; H. K. Hardy 1951
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Figure II-31 – Traitement thermique d’un alliage Al-Cu.
Source: W. Kurz, J.P. Mercier, G. Zambelli, Traité des Matériaux, Vol. 1, Introduction à la Science des Matériaux, 3e

Édition, Presses Polytechniques et Universitaires Romandes, Lausanne, 2002.

La figure II-31 résume le procédé de traitement thermique dans un alliage Al-Cu. Les gammes
de températures utilisées en pratique sont données en figure II-32.

d Durcissement structural

Si l’on mesure la dureté des alliages en fonction du temps de revenu — figure II-33, on constate
que celle-ci augmente par paliers, puis redescend : le traitement thermique donne lieu à un durcis-
sement qui s’amenuise ensuite. Donc ce durcissement a un optimum, atteint en contrôlant le temps
et la température de revenu. Que se passe-t-il ?

Nous venons de voir que lors d’un maintien à la température de revenu, on observe la formation
et la croissance d’une série de précipités, dont la taille moyenne augmente au fur et à mesure que
l’on passe d’un type de précipité à un autre. Ceci est en partie car la germination des précipités
plus tardifs (et plus stables) est moins facile, et a donc lieu en moins de sites.

De plus, comme pour les bras de dendrite, les précipités sont sujets au phénomène de matura-
tion. Ainsi, les précipités les plus petits se dissolvent dans la phase mère ↵, à travers laquelle leurs
atomes migrent pour se redéposer sur les plus gros précipités — voir figure II-34. Cette migration
des atomes de précipités fins vers les précipités plus gros est provoquée par l’énergie de surface, les
plus gros précipités ayant moins de mètres carrés d’interface par mètre cube de matériau et étant
de ce fait plus stables.
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Le durcissement structural
Ce traitement thermique est nommé 

durcissement structural (precipitation 
hardening or age hardening).

Il comporte trois étapes: 
• mise en solution ou homogénéisation 
(solutionisation or homogenisation), 
• trempe (quench) et 
• revenu si la précipitation est conduite à 
température élevée, ou vieillissement si 
elle est conduite à température ambiante 
(ageing or precipitation treatment en 
anglais, quelle que soit la température).
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Le durcissement 
structural est un des 
mécanismes de 
durcissement les 
plus efficaces. 

Il est  abondamment 
utilisé en pratique; 
les séquences de 
précipités peuvent 
être complexes 
(comme pour Al-Cu)

Source: M.A. Meyers and K.K. Chawla, Mechanical Behavior of 
Materials 2nd Ed., Cambridge University Press, 2009
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Table 10.1 Some Precipitation-Hardening Systems

Base Metal Alloy Sequence of Precipitates

Al–Ag Zones (spheres) −−−− γ ′ (plates) −−−− γ (Ag,Al)
Al–Cu Zones (disks) −−−− θ ′′ (disks) −−−− θ ′ −−−− θ (CuAl2)
Al–Zn–Mg Zones (spheres) −−−− M′ (plates) −−−− (MgZn2)

Al Al–Mg–Si Zones (rods) −−−− β ′ −−−− (Mg2Si)
Al–Mg–Cu Zones (rods or spheres) −−−− S′ −−−− S(Al2CuMg)
Al–Li–Cu Zones −−−− θ ′′ −−−−> θ ′ −−−−> θ (CuAl2)

Ti(CuAl2Li)
δ′ −−−−>δ (AlLi)

Cu Cu–Be Zones (disks) −−−− γ ′ −−−− γ (CuBe)
Cu–Co Zones (spheres) −−−− β

Fe Fe–C ε-Carbide (disks) −−−− Fe3C(“laths”)

Fe–N α′′ (disks) −−−− Fe4N

Ni Ni–Cr–Ti–Al γ ′ (cubes) −−−− γ (Ni2Ti)

general aging sequence as follows:

supersaturated solid solution → transition structures

→ aged phase.

In the initial stages of the aging treatment, zones that are coher-
ent with the matrix appear. These zones are nothing but clusters of
solute atoms on certain crystallographic planes of the matrix. In the
case of aluminum--copper, the zones are a clustering of copper atoms
on [100] planes of aluminum. The zones are transition structuring
and are referred to as Guinier--Preston zones, or GP zones, in honor of
the two researchers who first discovered them. We call them zones
rather than precipitates in order to emphasize the fact the zones
represent a small clustering of solute atoms that has not yet taken
the form of precipitate particles. The GP zones are very small and
have a very small lattice mismatch with the aluminum matrix. Thus,
they are coherent with the matrix; that is, the lattice planes cross
the interface in a continuous manner. Such coherent interfaces have
very low energies, but there are small elastic coherency strains in the
matrix. As these coherency strains grow, the elastic energy associated
with them is reduced by the formation of semicoherent zones where
dislocations form at the interface to take up the misfit strain. Further
growth of the semicoherent zones, or precipitates, results in a com-
plete loss of coherency: An incoherent interface forms between the
precipitate and the matrix.

The nature of precipitate/matrix interface produced during the
aging treatment can be coherent, semicoherent, or incoherent
(Figure 10.15). Coherency signifies that there exists a one-to-one cor-
respondence between the precipitate lattice and that of the matrix.
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Le durcissement structural requiert certaines caractéristiques de la part de 
l’alliage:

• une solubilité qui décroît avec la température d’éléments formant une 
seconde phase 

• que cette seconde phase précipite avec une cinétique (diagramme TTT) 
permettant de tremper l’alliage et de la faire apparaître à des temps et 
températures praticables

Ce durcissement a aussi une limitation importante: on ne peut utiliser 
l’alliage à des températures où agit la maturation.
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Le durcissement structural 
requiert aussi des 
précipités qui durcissent 
l’alliage efficacement.
 
Les alliages Al-Mg 
fournissent un exemple de 
système où ce mécanisme 
de durcissement est 
inefficace pour cette 
(seule) raison.

D. DEUX AUTRES SYSTÈMES BINAIRES

(a) Diagramme de phase du système Al-Mg.

Phase Composition
[%pds Mg]

(Al) 0 à 17.1
� (Al3Mg2) 36.1 à 37.8

R 39
� (Al12Mg17) 42.0 à 58.0

(Mg) 87.1 à 100

(b) Composition des phases du système
Al-Mg.

Figure II-41 – Diagramme de phase d’équilibre du système Al-Mg.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 3, 2011 ; J.L. Murray, 1985.
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La solubilité de Mg 
dans la phase solide a 
décroît bien avec la 
température...

D. DEUX AUTRES SYSTÈMES BINAIRES

(a) Diagramme de phase du système Al-Mg.

Phase Composition
[%pds Mg]

(Al) 0 à 17.1
� (Al3Mg2) 36.1 à 37.8

R 39
� (Al12Mg17) 42.0 à 58.0

(Mg) 87.1 à 100

(b) Composition des phases du système
Al-Mg.

Figure II-41 – Diagramme de phase d’équilibre du système Al-Mg.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 3, 2011 ; J.L. Murray, 1985.
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... et la cinétique de 
précipitation est a priori OK... 
mais le durcissement obtenu 
par formation de précipités 
n’est pas élevé.

On durcit ces alliages de deux 
autres façons - lesquelles 
opèrent aussi dans les alliages 
AlCu.

at room temperature. As Table 11.3 shows, this supersaturated Mg gives a
substantial increase in yield strength.

Solution hardening is not confined to 5000 series aluminum alloys. The other
alloy series all have elements dissolved in solid solution; and they are all
solution strengthened to some degree. But most aluminum alloys owe their
strength to fine precipitates of intermetallic compounds, and solution
strengthening is not dominant as it is in the 5000 series. Turning to the other
light alloys, the most widely used titanium alloy (Ti!6Al 4V) is dominated by
solution hardening (Ti effectively dissolves about 7 wt% Al and has complete
solubility for V). Finally, magnesium alloys can be solution strengthened with
Li, Al, Ag, and Zn, which dissolve in Mg between 2 and 5 wt%.

FIGURE 11.2
Semischematic TTT diagram for the precipitation of Mg5Al8 from the Al!5.5 wt% Mg solid solution.

Table 11.3 Yield Strengths of 5000 Series (Al!Mg) Alloys

Alloy (wt% Mg) σy (MN m22) (Annealed Condition)

5005 0.8 40

5050 1.5 55

5052 2.5 90

120
145

160

9
>>=

>>;
supersaturated5454 2.7

5083 4.5

5456 5.1

192 CHAPTER 11: Light Alloys

Source: M.F. Ashby & D.R.H. Jones, Engineering Materials Vol. 2, 4th Ed., 2006, Elsevier Butterworth.
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Les dislocations sont entourées d’un 
champ de contraintes élevées.

Les atomes étrangers en solution 
solide aussi.

CHAPITRE II. L’ALUMINIUM

Figure II-42 – Contraintes dans un cristal contenant une dislocation.

où « il y a de la place ». De même, un atome de soluté substitionnel plus petit que le solvant aura
tendance à remplacer les atomes situés près du demi-plan supplémentaire à la ligne de dislocation
en coin, voir figure II-42. On en tire deux conséquences :

1. Les atomes, quand ils peuvent migrer, c’est-à-dire à température suffisamment élevée, ont
tendance à migrer vers les dislocations.

2. Les dislocations sont repoussées ou attirées, selon le cas, vers les atomes de soluté. Dans
ces deux cas indifféremment il faudra augmenter la force nécessaire pour le mouvement des
dislocations. En effet, si un élément de la microstructure repousse une dislocation, il faudra
évidemment augmenter la contrainte pour faire avancer celle-ci vers l’élément en question. Si
par contre, un élément attire une dislocation, le mouvement de celle-ci vers cet élément en sera
d’abord facilité, mais sera ensuite rendu plus difficile lorsqu’il faudra séparer la dislocation
de l’élément qui l’attire.

La théorie de l’augmentation de la contrainte de déformation par les solutés est complexe, mais
de façon générale cette force, et donc la contrainte d’écoulement plastique ⌧ , tendent à augmenter
avec la concentration C. Les lois régissant cette dépendance varient selon l’approche théorique et
on observe plusieurs dépendances différentes en pratique. Une des théories les plus simples, obéie
par l’expérience dans un certain nombre de cas (mais pas toujours), prévoit que la contrainte
d’écoulement ⌧ varie linéairement avec la racine de la concentration : ⌧ = ⌧0 +A

p
C. L’interaction

entre dislocations et atomes en solution solide augmente aussi quand la différence de taille entre
atomes de soluté et de solvant augmente. Pour cette raison, les atomes les plus efficaces pour durcir
un métal quand ils sont en solution solide sont souvent ceux qui ont une grande différence de taille
avec le solvant.

Si le champ de contraintes d’un atome de soluté peut interagir avec celui d’une dislocation
de façon à créer une force d’attraction ou de répulsion entre les deux, on s’attend à ce qu’il en
soit de même entre deux dislocations voisines, puisque toutes deux sont entourées de champs de
contraintes : les dislocations s’attirent ou se repoussent, selon leurs orientations et leurs vecteurs
de Burgers respectifs. Comme pour les interactions entre atome de soluté et dislocation, quand une
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Il en résulte que les dislocations et les 
atomes en solution solide se 
repoussent ou s’attirent mutuellement 
(selon le signe des contraintes et leurs 
situations réciproques). 

Dans les deux cas (attraction ou 
répulsion) les forces qui en résultent 
interfèrent avec le mouvement des 
dislocations. Ceci augmente la 
contrainte requise pour faire avancer 
les dislocations (= la contrainte 
d’écoulement de l’alliage).

CHAPITRE II. L’ALUMINIUM

Figure II-42 – Contraintes dans un cristal contenant une dislocation.

où « il y a de la place ». De même, un atome de soluté substitionnel plus petit que le solvant aura
tendance à remplacer les atomes situés près du demi-plan supplémentaire à la ligne de dislocation
en coin, voir figure II-42. On en tire deux conséquences :

1. Les atomes, quand ils peuvent migrer, c’est-à-dire à température suffisamment élevée, ont
tendance à migrer vers les dislocations.

2. Les dislocations sont repoussées ou attirées, selon le cas, vers les atomes de soluté. Dans
ces deux cas indifféremment il faudra augmenter la force nécessaire pour le mouvement des
dislocations. En effet, si un élément de la microstructure repousse une dislocation, il faudra
évidemment augmenter la contrainte pour faire avancer celle-ci vers l’élément en question. Si
par contre, un élément attire une dislocation, le mouvement de celle-ci vers cet élément en sera
d’abord facilité, mais sera ensuite rendu plus difficile lorsqu’il faudra séparer la dislocation
de l’élément qui l’attire.

La théorie de l’augmentation de la contrainte de déformation par les solutés est complexe, mais
de façon générale cette force, et donc la contrainte d’écoulement plastique ⌧ , tendent à augmenter
avec la concentration C. Les lois régissant cette dépendance varient selon l’approche théorique et
on observe plusieurs dépendances différentes en pratique. Une des théories les plus simples, obéie
par l’expérience dans un certain nombre de cas (mais pas toujours), prévoit que la contrainte
d’écoulement ⌧ varie linéairement avec la racine de la concentration : ⌧ = ⌧0 +A

p
C. L’interaction

entre dislocations et atomes en solution solide augmente aussi quand la différence de taille entre
atomes de soluté et de solvant augmente. Pour cette raison, les atomes les plus efficaces pour durcir
un métal quand ils sont en solution solide sont souvent ceux qui ont une grande différence de taille
avec le solvant.

Si le champ de contraintes d’un atome de soluté peut interagir avec celui d’une dislocation
de façon à créer une force d’attraction ou de répulsion entre les deux, on s’attend à ce qu’il en
soit de même entre deux dislocations voisines, puisque toutes deux sont entourées de champs de
contraintes : les dislocations s’attirent ou se repoussent, selon leurs orientations et leurs vecteurs
de Burgers respectifs. Comme pour les interactions entre atome de soluté et dislocation, quand une
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Et pour la même raison (les dislocations sont entourées d’un champ de contraintes élevées), 
elles aussi s’attirent ou se repoussent mutuellement. Ceci fait qu’il faut aussi un excédent de 
contrainte pour faire avancer les dislocations si ces dernières sont en concentration élevée 
au sein du matériau cristallin qu’on veut déformer.  CHAPITRE II. L’ALUMINIUM

Figure II-42 – Contraintes dans un cristal contenant une dislocation.

où « il y a de la place ». De même, un atome de soluté substitionnel plus petit que le solvant aura
tendance à remplacer les atomes situés près du demi-plan supplémentaire à la ligne de dislocation
en coin, voir figure II-42. On en tire deux conséquences :

1. Les atomes, quand ils peuvent migrer, c’est-à-dire à température suffisamment élevée, ont
tendance à migrer vers les dislocations.

2. Les dislocations sont repoussées ou attirées, selon le cas, vers les atomes de soluté. Dans
ces deux cas indifféremment il faudra augmenter la force nécessaire pour le mouvement des
dislocations. En effet, si un élément de la microstructure repousse une dislocation, il faudra
évidemment augmenter la contrainte pour faire avancer celle-ci vers l’élément en question. Si
par contre, un élément attire une dislocation, le mouvement de celle-ci vers cet élément en sera
d’abord facilité, mais sera ensuite rendu plus difficile lorsqu’il faudra séparer la dislocation
de l’élément qui l’attire.

La théorie de l’augmentation de la contrainte de déformation par les solutés est complexe, mais
de façon générale cette force, et donc la contrainte d’écoulement plastique ⌧ , tendent à augmenter
avec la concentration C. Les lois régissant cette dépendance varient selon l’approche théorique et
on observe plusieurs dépendances différentes en pratique. Une des théories les plus simples, obéie
par l’expérience dans un certain nombre de cas (mais pas toujours), prévoit que la contrainte
d’écoulement ⌧ varie linéairement avec la racine de la concentration : ⌧ = ⌧0 +A

p
C. L’interaction

entre dislocations et atomes en solution solide augmente aussi quand la différence de taille entre
atomes de soluté et de solvant augmente. Pour cette raison, les atomes les plus efficaces pour durcir
un métal quand ils sont en solution solide sont souvent ceux qui ont une grande différence de taille
avec le solvant.

Si le champ de contraintes d’un atome de soluté peut interagir avec celui d’une dislocation
de façon à créer une force d’attraction ou de répulsion entre les deux, on s’attend à ce qu’il en
soit de même entre deux dislocations voisines, puisque toutes deux sont entourées de champs de
contraintes : les dislocations s’attirent ou se repoussent, selon leurs orientations et leurs vecteurs
de Burgers respectifs. Comme pour les interactions entre atome de soluté et dislocation, quand une
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Figure II-42 – Contraintes dans un cristal contenant une dislocation.

où « il y a de la place ». De même, un atome de soluté substitionnel plus petit que le solvant aura
tendance à remplacer les atomes situés près du demi-plan supplémentaire à la ligne de dislocation
en coin, voir figure II-42. On en tire deux conséquences :

1. Les atomes, quand ils peuvent migrer, c’est-à-dire à température suffisamment élevée, ont
tendance à migrer vers les dislocations.

2. Les dislocations sont repoussées ou attirées, selon le cas, vers les atomes de soluté. Dans
ces deux cas indifféremment il faudra augmenter la force nécessaire pour le mouvement des
dislocations. En effet, si un élément de la microstructure repousse une dislocation, il faudra
évidemment augmenter la contrainte pour faire avancer celle-ci vers l’élément en question. Si
par contre, un élément attire une dislocation, le mouvement de celle-ci vers cet élément en sera
d’abord facilité, mais sera ensuite rendu plus difficile lorsqu’il faudra séparer la dislocation
de l’élément qui l’attire.

La théorie de l’augmentation de la contrainte de déformation par les solutés est complexe, mais
de façon générale cette force, et donc la contrainte d’écoulement plastique ⌧ , tendent à augmenter
avec la concentration C. Les lois régissant cette dépendance varient selon l’approche théorique et
on observe plusieurs dépendances différentes en pratique. Une des théories les plus simples, obéie
par l’expérience dans un certain nombre de cas (mais pas toujours), prévoit que la contrainte
d’écoulement ⌧ varie linéairement avec la racine de la concentration : ⌧ = ⌧0 +A

p
C. L’interaction

entre dislocations et atomes en solution solide augmente aussi quand la différence de taille entre
atomes de soluté et de solvant augmente. Pour cette raison, les atomes les plus efficaces pour durcir
un métal quand ils sont en solution solide sont souvent ceux qui ont une grande différence de taille
avec le solvant.

Si le champ de contraintes d’un atome de soluté peut interagir avec celui d’une dislocation
de façon à créer une force d’attraction ou de répulsion entre les deux, on s’attend à ce qu’il en
soit de même entre deux dislocations voisines, puisque toutes deux sont entourées de champs de
contraintes : les dislocations s’attirent ou se repoussent, selon leurs orientations et leurs vecteurs
de Burgers respectifs. Comme pour les interactions entre atome de soluté et dislocation, quand une
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FigureII-42–Contraintesdansuncristalcontenantunedislocation.

où«ilyadelaplace».Demême,unatomedesolutésubstitionnelpluspetitquelesolvantaura
tendanceàremplacerlesatomessituésprèsdudemi-plansupplémentaireàlalignededislocation
encoin,voirfigureII-42.Onentiredeuxconséquences:

1.Lesatomes,quandilspeuventmigrer,c’est-à-direàtempératuresuffisammentélevée,ont
tendanceàmigrerverslesdislocations.

2.Lesdislocationssontrepousséesouattirées,selonlecas,verslesatomesdesoluté.Dans
cesdeuxcasindifféremmentilfaudraaugmenterlaforcenécessairepourlemouvementdes
dislocations.Eneffet,siunélémentdelamicrostructurerepousseunedislocation,ilfaudra
évidemmentaugmenterlacontraintepourfaireavancercelle-civersl’élémentenquestion.Si
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defaçongénéralecetteforce,etdonclacontrainted’écoulementplastique⌧,tendentàaugmenter
aveclaconcentrationC.Lesloisrégissantcettedépendancevarientselonl’approchethéoriqueet
onobserveplusieursdépendancesdifférentesenpratique.Unedesthéorieslesplussimples,obéie
parl’expériencedansuncertainnombredecas(maispastoujours),prévoitquelacontrainte
d’écoulement⌧varielinéairementaveclaracinedelaconcentration:⌧=⌧0+A

p
C.L’interaction

entredislocationsetatomesensolutionsolideaugmenteaussiquandladifférencedetailleentre
atomesdesolutéetdesolvantaugmente.Pourcetteraison,lesatomeslesplusefficacespourdurcir
unmétalquandilssontensolutionsolidesontsouventceuxquiontunegrandedifférencedetaille
aveclesolvant.

Silechampdecontraintesd’unatomedesolutépeutinteragiravecceluid’unedislocation
defaçonàcréeruneforced’attractionouderépulsionentrelesdeux,ons’attendàcequ’ilen
soitdemêmeentredeuxdislocationsvoisines,puisquetoutesdeuxsontentouréesdechampsde
contraintes:lesdislocationss’attirentouserepoussent,selonleursorientationsetleursvecteurs
deBurgersrespectifs.Commepourlesinteractionsentreatomedesolutéetdislocation,quandune
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Figure II-42 – Contraintes dans un cristal contenant une dislocation.

où « il y a de la place ». De même, un atome de soluté substitionnel plus petit que le solvant aura
tendance à remplacer les atomes situés près du demi-plan supplémentaire à la ligne de dislocation
en coin, voir figure II-42. On en tire deux conséquences :

1. Les atomes, quand ils peuvent migrer, c’est-à-dire à température suffisamment élevée, ont
tendance à migrer vers les dislocations.

2. Les dislocations sont repoussées ou attirées, selon le cas, vers les atomes de soluté. Dans
ces deux cas indifféremment il faudra augmenter la force nécessaire pour le mouvement des
dislocations. En effet, si un élément de la microstructure repousse une dislocation, il faudra
évidemment augmenter la contrainte pour faire avancer celle-ci vers l’élément en question. Si
par contre, un élément attire une dislocation, le mouvement de celle-ci vers cet élément en sera
d’abord facilité, mais sera ensuite rendu plus difficile lorsqu’il faudra séparer la dislocation
de l’élément qui l’attire.

La théorie de l’augmentation de la contrainte de déformation par les solutés est complexe, mais
de façon générale cette force, et donc la contrainte d’écoulement plastique ⌧ , tendent à augmenter
avec la concentration C. Les lois régissant cette dépendance varient selon l’approche théorique et
on observe plusieurs dépendances différentes en pratique. Une des théories les plus simples, obéie
par l’expérience dans un certain nombre de cas (mais pas toujours), prévoit que la contrainte
d’écoulement ⌧ varie linéairement avec la racine de la concentration : ⌧ = ⌧0 +A

p
C. L’interaction

entre dislocations et atomes en solution solide augmente aussi quand la différence de taille entre
atomes de soluté et de solvant augmente. Pour cette raison, les atomes les plus efficaces pour durcir
un métal quand ils sont en solution solide sont souvent ceux qui ont une grande différence de taille
avec le solvant.

Si le champ de contraintes d’un atome de soluté peut interagir avec celui d’une dislocation
de façon à créer une force d’attraction ou de répulsion entre les deux, on s’attend à ce qu’il en
soit de même entre deux dislocations voisines, puisque toutes deux sont entourées de champs de
contraintes : les dislocations s’attirent ou se repoussent, selon leurs orientations et leurs vecteurs
de Burgers respectifs. Comme pour les interactions entre atome de soluté et dislocation, quand une
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Et pour la même raison (les dislocations sont entourées d’un champ de contraintes élevées), 
elles aussi s’attirent ou se repoussent mutuellement. Ceci fait qu’il faut de même un 
excédent de contrainte pour faire avancer les dislocations si elles sont en concentration 
élevée au sein du matériau cristallin qu’on veut déformer.  
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Et comme les dislocations 
s’accumulent au sein d’un métal ou 
alliage qu’on déforme, il se durcit 
au fur et à mesure qu’on le 
déforme. 

C’est l’origine principale de 
l’écrouissage (work hardening) des 
métaux et alliages. 

D. DEUX AUTRES SYSTÈMES BINAIRES

Figure II-44 – Micrographie au TEM de l’écrouissage : (a) 2% de laminage ; (b) 5% de laminage ;
(c) 60% de laminage.
Source: J.E. Hatch, Aluminum: properties and physical metallurgy, ASM International, USA, 1984 ; courtesy of Alcan
International Ltd.

Figure II-45 – Courbes de restauration pour une plaque d’aluminium 1100-H18.
Source: J.E. Hatch, Aluminum: properties and physical metallurgy, ASM International, USA, 1984 ; Courtesy of Aluminum
Company of America.
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cold-working after ageing are comparitively small, except at very high strains,
and are often limited by the poor workability of alloys in this condition. The
principal use of this practice is for some extruded and drawn products such as
wire, rod and tube which are cold-drawn after heat treatment to increase
strength and improve surface finish. This applies particularly to products made
from Al–Mg–Si alloys.

Work-hardening curves for annealed, recrystallized aluminium alloys, when
plotted as a function of true stress and true strain, can be described by

! " k#n

where ! is true stress, k is the stress at unit strain, # is the true or logarithmic
strain, which is defined as ln Ao/Af where Ao and Af are the initial and final

2.1 WORK HARDENING AND ANNEALING 35

Fig. 2.6 Work-hardening curves for the alloys 1100 (99Al), 3003 (Al–1.2 Mn), 5050 (Al–1.4
Mg) and 5052 (Al–2.5 Mg) (from Anderson, W. A., in Aluminium, Vol. 1, K. Van Horn (Ed.),
American Society for Metals, Cleveland, Ohio, 1967).

Figure II-43 – Effet de l’écrouissage sur la résistance en traction et la contrainte d’écoulement.
Source: I.J. Polmear, Light Alloys: from traditional alloys to nanocrystals, Butterworth-Heinemann, 2006 ; W.A. Anderson,
in Aluminium, Vol. 1, K. Van Horn (Ed.), American Society for Metals, Cleveland, Ohio, 1967.

dislocation en approche une autre, elles auront tendance à se ranger de façon à annuler leurs champs
de contraintes et à éviter que ceux-ci ne s’additionnent. Il existe de ce fait une force empêchant
une dislocation de se rapprocher d’une autre si les deux dislocations se repoussent, ou une force
empêchant l’une de s’éloigner de l’autre si elles s’attirent : il faudra une certaine contrainte pour
maintenir le mouvement des dislocations outre ces forces. Les dislocations constituent ainsi, comme
les atomes de soluté ou les précipités cohérents, des obstacles à leur mouvement mutuel.

L’intensité des interactions entre dislocations augmente quand la distance entre dislocations
diminue, et donc quand la densité volumique de dislocations (mètres de dislocation par mètre cube
de matériau) augmente. De ce fait, plus il y a de dislocations au sein d’un métal, qu’il soit pur
ou allié, plus la contrainte qu’il faudra imposer pour engendrer la déformation plastique du métal
sera grande. Dans la pratique on trouve que la contrainte d’écoulement (c’est-à-dire la contrainte
requise pour déformer le métal par déformation plastique, englobant tant la limite d’élasticité que
la contrainte requise après déformation plastique) ⌧ des métaux et des alliages obéit de façon très
générale la loi :

⌧ = ⌧0 + ↵Gb
p
⇢d (II-29)

où ⌧0 et ↵ sont des constantes, ⌧0 étant la contrainte d’écoulement intrinsèque (c’est-à-dire avec
une très faible proportion de dislocations) et ↵ étant environ égal pour l’aluminium pur à 0.5. G
est le module de cisaillement du métal, et ⇢d la densité de dislocations, en [m/m3 = m�2]. 7

7. Voir W. Kurz, J.P. Mercier, G. Zambelli, Traité des Matériaux, Vol. 1, Introduction à la Science des Matériaux,
3e Édition, Presses Polytechniques et Universitaires Romandes, Lausanne, 2002, p. 338.
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Durcissement par solution solide et 
par écrouissage sont tous deux 
utilisés pour donner aux alliages Al-
Mg des propriétés mécaniques 
attrayantes. 
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Les dislocations représentent un surcroît d’énergie interne pour le cristal qui 
les contient; elles sont thermodynamiquement instables. Cela se traduit par 
le fait que, si environ 95-90% de l’énergie dépensée à déformer un métal 
par déformation plastique est relâchée sous forme de chaleur, environ 5 à 
10% de celle-ci est emmagasinée au sein du métal.

De ce fait, la structure riche en dislocations caractéristique d’un métal 
fortement écroui (work hardened metal) a tendance à évoluer pour 
diminuer la densité de dislocations. Les mécanismes de suppression des 
dislocations étant activés thermiquement, celle-ci va se faire d’autant plus 
rapidement que la température est élevée. 

Ceci a lieu tant pendant, qu’après, la déformation.
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Les dislocations peuvent réduire leur densité (mesurée en m/m3) de deux 
façons. 

La première est la restauration (“recovery”): les dislocations de signe opposé 
(qui de ce fait s’attirent) migrent avec l’aide de l’activation thermique l’une vers 
l’autre pour réduire leur longueur et se positionner de façons plus stable. La 
densité de dislocations chute et avec elle la contrainte d’écoulement du métal.

L’effet de la restauration sur la contrainte d’écoulement est moins 
spectaculaire que pour l’autre mécanisme de suppression des dislocations 
créées par l’écrouissage, à savoir la recristallisation.
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La seconde est la recristallisation 
(“recrystallisation”).
Celle-ci est la germination et 
croissance de nouveaux grains, 
au sein du matériau écroui, ayant 
la même composition et 
structure, mais plus stables car 
comptant bien moins de 
dislocations. Dans une structure 
fortement déformée
on les reconnait à 
leur structure equiaxe.

CHAPITRE II. L’ALUMINIUM

Figure II-46 – Recristallisation d’un alliage 5182 recuit à 245 �C : (a) sans recuit ; (b) après 1 h
de recuit ; (c) après 2 h de recuit ; (d) après 3 h de recuit ; (e) après 4 h de recuit ; (f) après 7 h de
recuit. Attaque par solution de Barkers.
Source: J.E. Hatch, Aluminum: properties and physical metallurgy, ASM International, USA, 1984 ; Courtesy of B.A.
Riggs, Kaiser Aluminum and Chemical Corp.

et donc de la contrainte d’écoulement ⌧ ; ceci dit cette diminution est souvent relative /quelques
dizaines de pour cent de la différence entre structure écrouie et structure pleinement recuite).

Le second mécanisme de recuit entraîne, par contre, une diminution radicale et soudaine de la
contrainte d’écoulement : il s’agit de la recristallisation (« recrystallisation » en anglais). Celle-ci
consiste en la germination et la croissance de nouveaux grains de la même phase que celle qui
contient les dislocations — figure II-46. Ces nouveaux grains sont presque exempts de dislocations
et ont donc une énergie libre plus basse que celle des anciens grains écrouis, qu’ils remplacent
graduellement.

La recristallisation est donc analogue à un changement de phase et en effet, elle procède par
les mêmes deux étapes principales de germination et de croissance. La recristallisation a de ce fait
une cinétique analogue à celle que nous avons vue en détail pour les transformations de phase, avec
une courbe sigmoïdale de la fraction transformée en fonction du temps (voir figure II-25). Grâce
à cette analogie, sachant que la force motrice de cette transformation est la densité de dislocation
fois leur énergie de ligne (⇢dGb

2), les règles principales gouvernant la recristallisation deviennent
relativement faciles à comprendre :

1. Le temps de recristallisation diminue quand la température de recristallisation augmente.
Cela est simplement dû au fait que plus la température est élevée, plus la cinétique est
rapide. Le temps de recristallisation en pratique doit bien sûr être un temps réaliste, tel que
quelques minutes.

2. La température de recristallisation diminue quand la déformation préalable augmente. En
effet, la force motrice étant la densité de dislocation, plus cette densité est élevée, plus la
transformation aura lieu rapidement à température donnée, ou à température faible pour un
temps donné. En particulier, en dessous d’un certain seuil de déformation, on n’observe plus
la recristallisation : si le métal n’est pas assez déformé, il ne recristallisera pas.
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La recristallisation change 
entièrement la structure 
de grains du matériau. La 
taille de grain obtenue 
dépend en particulier du 
taux d’écrouissage avant 
recuit: plus il est élevé 
plus il y aura de sites de 
germination de nouveaux 
grains et donc plus les 
nouveaux grains
 seront fins.

D. DEUX AUTRES SYSTÈMES BINAIRES

Figure II-47 – Recristallisation en fonction du taux d’écrouissage avant recuit : (a) 0% ; (b) 2% ;
(c) 4% ; (d) 6% ; (e) 8% ; (f) 10%.
Source: D.G. Altenpohl, Aluminum: technology, applications, and environment, 6th Edition, The Aluminum Association,
USA, 1999.

3. La taille des grains recristallisés diminue quand la quantité de déformation préalable aug-
mente. En effet, plus la différence d’énergie entre la structure de départ et la structure d’arri-
vée (la force motrice de la transformation) est importante, plus la germination est abondante.
Cet effet est illustré avec éloquence en figures II-47 et II-48.

4. Pour une déformation préalable donnée, la température de recristallisation augmente quand :

a. La taille de grain du métal pendant la déformation est plus grande (la raison est que
plus la taille de grain est grande, moins les joints de grains bloquent le mouvement des
dislocations, lesquelles s’accumulent donc moins) ;

b. la température de déformation est plus élevée (si la diffusion est plus importante, il y
a annihilation de dislocation, donc moins de dislocations emmagasinées lors de la dé-
formation — en d’autres mots la restauration peut à température élevée agir avant la
recristallisation) ;

c. la vitesse de chauffe vers le palier de recristallisation est plus faible (ici aussi car la restau-
ration agit avant la recristallisation, diminuant la force motrice pour la recristallisation).

Souvent, après recristallisation complète du métal, on observe que les joints de grains continuent
à bouger à température élevée, menant à un accroissement continu de la taille des grains. Cette
deuxième phase de la recristallisation est dite recristallisation secondaire, ou phase de croissance
des grains. Parfois aussi, certains grains croissent pendant cette phase plus vite que les autres, les
englobant pour devenir nettement plus grands que la moyenne — figure II-49 ; ceci s’appelle la
croissance de grain anormale ou exagérée (« abnormal grain growth » en anglais).

Lors d’une telle croissance des grains après recristallisation complète, le mouvement des joints
de grains ne peut pas être causé par les dislocations, puisque celles-ci ont été presque entièrement
éliminées. Cette continuation de la croissance des grains est, plutôt, due au faits que :

(i) à cette température les joints de grains sont mobiles,

(ii) tout joint de grain représente, comme les interfaces et les surfaces libres, un excédent d’énergie
que le système va tendre à éliminer.

Il s’agit donc (encore) d’un processus de maturation, analogue à celui observé lors de la solidi-
fication des dendrites ou lors de la précipitation. En fait, ici, la maturation est tout à fait similaire
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La recristallisation a aussi 
besoin pour se produire qu’un 
certain seuil de déformation 
ait été excédé au sein du 
matériau (= qu’il y ait plus 
qu’une certaine  concentration 
de dislocations). Illustration; 
notez que (i) les grains sont 
plus gros là où le métal a été 
moins déformé (moins de 
germination) et que (ii)  toute 
la tôle n’a pas recristallisé.

CHAPITRE II. L’ALUMINIUM

Figure II-48 – Pièce emboutie en alliage 5052, recuite après déformation.
Source: D.G. Altenpohl, Aluminum: technology, applications, and environment, 6th Edition, The Aluminum Association,
USA, 1999.

11.5.1 The phenomenon

The driving force for abnormal grain growth is usually the reduction in grain boundary
energy as for normal grain growth. However, in thin materials an additional driving
force may arise from the orientation dependence of the surface energy (§11.5.4).
Abnormal grain growth originates by the preferential growth of a few grains which have
some special growth advantage over their neighbours, and the progress of abnormal
grain growth may be described in some cases by the JMAK kinetics of equation 7.17
(Dunn and Walter 1966).

An important question to consider is whether or not abnormal grain growth can occur
in an ‘ideal grain assembly’ i.e. one in which there are no impurities and the boundary
energy is constant. As was shown by Thompson et al. (1987), the answer to this question
can be deduced from the theory of grain growth, and we will base our discussion on the
analysis presented in chapter 10.

Consider the growth of a particular grain of radius R in an assembly of grains of mean
radius !RR. The growth rates of the grain and the assembly are given by equations 10.10.
and 10.13 respectively, and the condition for the abnormal growth of the particular
grain is given by equation 10.14. For the ‘ideal’ material, all boundary energies and
mobilities are equal and the condition for abnormal growth then becomes

4R

RR
!R2

RR2
! 4 > 0 ð11:40Þ

This condition is never achieved, although the left hand side equals zero when R¼ 2 !RR.

Thus a very large grain will always grow more slowly than the average grain relative to the
grain assembly, and will eventually rejoin the normal size distribution. Therefore abnormal
grain growth cannot occur in an ‘ideal grain assembly’.

Monte-Carlo simulation of abnormal grain growth (Srolovitz et al. 1985) has been
found to produce a similar result. Abnormal grain growth can therefore only occur

Fig. 11.19. Abnormal grain growth in Al–1%Mg–1%Mn annealed at 600%C.

Grain Growth Following Recrystallization 369

Figure II-49 – Croissance anormale.
Source: F.J. Humphreys, M. Hatherly, Recrystallisation and related annealing phenomena, Pergamon, Oxford, 1995.
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On peut donc adoucir un 
métal écroui en le 
chauffant pour y réduire la 
densité de dislocations: 
c’est le recuit (”annealing”) 
des métaux et alliages (qui 
produit la restauration 
et/ou la recristallisation). 
Le recuit diminue la 
résistance et augmente la 
ductilité (et donc va à 
l’inverse de ce que fait 
l’écrouissage.

D. DEUX AUTRES SYSTÈMES BINAIRES

Figure II-44 – Micrographie au TEM de l’écrouissage : (a) 2% de laminage ; (b) 5% de laminage ;
(c) 60% de laminage.
Source: J.E. Hatch, Aluminum: properties and physical metallurgy, ASM International, USA, 1984 ; courtesy of Alcan
International Ltd.

Figure II-45 – Courbes de restauration pour une plaque d’aluminium 1100-H18.
Source: J.E. Hatch, Aluminum: properties and physical metallurgy, ASM International, USA, 1984 ; Courtesy of Aluminum
Company of America.
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La recristallisation a lieu 
car à haute température 
les joints de grain sont 
mobiles. 
Etant mobiles, les joints 
de grain peuvent aussi 
se mouvoir pour 
diminuer l’aire de joint 
de grain volumique au 
sein du matériau (pour 
diminuer l’énergie 
d’interface volumique).

D. DEUX AUTRES SYSTÈMES BINAIRES

Figure II-50 – Maturation de bulles de savon.
Source: R. Abbaschian, L. Abbaschian, R.E. Reed-Hill, Physical Metallurgy Principles, Cengage Learning, USA, 2009.

à la croissance de bulles facilement observables dans les mousses fluides, telles que les mousses de
savon ou de bière — figure II-50.

Comme nous le verrons plus loin, il est en général (à quelques exceptions près) désirable que la
taille des grains des métaux et des alliages soit aussi fine que possible. La phase de croissance des
grains est donc en général évitée. En termes pratiques, ceci se traduit par une attention à ne pas
chauffer trop longtemps lors du recuit, afin de ne pas entrer dans cette deuxième phase.

Une deuxième stratégie souvent utilisée pour éviter la croissance des grains est de produire au
sein de la microstructure une dispersion de seconde phase (de précipités fins ou d’autre forme),
qui reste inerte pendant la recristallisation. En effet, toute seconde phase inerte représente un
obstacle au mouvement des joints de grains : quand un joint de grain intersecte un tel précipité,
la surface d’intersection avec le précipité représente autant de surface de joint de grain en moins
— figure II-51. De ce fait, le joint de grain aura tendance à « vouloir » rester près des particules
de seconde phase, puisque l’énergie libre du système devra augmenter pour que le joint de grain
s’en sépare. Les secondes phases attirent donc les joints de grains, puis bloquent le mouvement de
ceux-ci, comme on peut le voir en figure II-52. Beaucoup d’alliages utilisent une fine dispersion de
secondes phases pour stabiliser la taille des grains lors de la recristallisation.

L’écrouissage et le recuit (presque toujours avec recristallisation) représentent donc un méca-
nisme dual de contrôle puissant des propriétés mécaniques des métaux et alliages. En effet, avec
l’écrouissage il est possible d’augmenter la densité de dislocations, alors qu’avec le recuit il est pos-
sible de la diminuer, et ce sur une gamme relativement étendue de valeurs. Entre les deux valeurs
extrêmes de celles-ci (mesurées par exemple par la dureté), on peut atteindre toute une gamme de
duretés intermédiaires par déformation partielle, ou par déformation conséquente suivie de recuit
partiel. On notera que ces deux procédés ne donnent pas nécessairement les mêmes combinaisons
de propriétés : ainsi, un recuit partiel après forte déformation donne aux alliages d’aluminium une
meilleure ductilité en traction que ne le fait une déformation partielle directe — figure II-53.

Revenons ainsi aux l’alliages Al-Mg. Ceux-ci peuvent donc être durcis par écrouissage et aussi
par la présence d’atomes étrangers de magnésium dissouts dans l’aluminium. Ces alliages, avec
quelques autres additifs, sont largement utilisés en pratique. Ils présentent de bonnes propriétés
mécaniques sans requérir de traitement thermique. Leurs propriétés comprennent une très bonne
déformabilité et une bonne résistance à la corrosion (tant que la phase � n’interfère pas). De plus,
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Les mousses sont un système analogue
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Le système Al-Mg

Si quelques grains sont 
nettement plus grands 
que les autres, on peut 
avoir ce qu’on appelle 
une croissance de grain 
anormale (abnormal 
grain growth): les gros 
grains, plus stables que 
le reste, absorbent tous 
ceux qui les entourent, 
menant à un contraste 
de taille de grain 
exagéré.

CHAPITRE II. L’ALUMINIUM

Figure II-48 – Pièce emboutie en alliage 5052, recuite après déformation.
Source: D.G. Altenpohl, Aluminum: technology, applications, and environment, 6th Edition, The Aluminum Association,
USA, 1999.

11.5.1 The phenomenon

The driving force for abnormal grain growth is usually the reduction in grain boundary
energy as for normal grain growth. However, in thin materials an additional driving
force may arise from the orientation dependence of the surface energy (§11.5.4).
Abnormal grain growth originates by the preferential growth of a few grains which have
some special growth advantage over their neighbours, and the progress of abnormal
grain growth may be described in some cases by the JMAK kinetics of equation 7.17
(Dunn and Walter 1966).

An important question to consider is whether or not abnormal grain growth can occur
in an ‘ideal grain assembly’ i.e. one in which there are no impurities and the boundary
energy is constant. As was shown by Thompson et al. (1987), the answer to this question
can be deduced from the theory of grain growth, and we will base our discussion on the
analysis presented in chapter 10.

Consider the growth of a particular grain of radius R in an assembly of grains of mean
radius !RR. The growth rates of the grain and the assembly are given by equations 10.10.
and 10.13 respectively, and the condition for the abnormal growth of the particular
grain is given by equation 10.14. For the ‘ideal’ material, all boundary energies and
mobilities are equal and the condition for abnormal growth then becomes

4R

RR
!R2

RR2
! 4 > 0 ð11:40Þ

This condition is never achieved, although the left hand side equals zero when R¼ 2 !RR.

Thus a very large grain will always grow more slowly than the average grain relative to the
grain assembly, and will eventually rejoin the normal size distribution. Therefore abnormal
grain growth cannot occur in an ‘ideal grain assembly’.

Monte-Carlo simulation of abnormal grain growth (Srolovitz et al. 1985) has been
found to produce a similar result. Abnormal grain growth can therefore only occur

Fig. 11.19. Abnormal grain growth in Al–1%Mg–1%Mn annealed at 600%C.

Grain Growth Following Recrystallization 369

Figure II-49 – Croissance anormale.
Source: F.J. Humphreys, M. Hatherly, Recrystallisation and related annealing phenomena, Pergamon, Oxford, 1995.
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Le système Al-Mg

Les secondes phases stables 
(précipités ou autres) sont des 
obstacles au mouvement des 
joints de grain (les deux s’attirent 
car un précipité logé à cheval sur 
un joint de grain en réduit l’aire 
et donc l’énergie). 

Une dispersion de fin précipités 
est ainsi utilisée pour restreindre 
la taille des grains formés lors de 
la recristallisation.

CHAPITRE II. L’ALUMINIUM

Figure II-51 – Précipité à un joint de grain.

Figure II-52 – Image TEM d’un joint de grain bloqué à un précipité, dans un alliage Al-Mn.
Source: D.G. Altenpohl, Aluminum von innen, 5. Auflage, Aluminium-Verlag, Düsseldorf, 1994.
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Le système Al-Mg
Par écrouissage ou par recuit, on peut donc durcir ou 
adoucir les métaux et les alliages. 
La combinaison des propriétés, de résistance mécanique 
et de ductilité, qui en résulte n’est pas indifférente à la 
trajectoire de mise en forme: 

D. DEUX AUTRES SYSTÈMES BINAIRES

(a) Comportement schématique en fonction du re-
cuit et de l’écrouissage.

(b) Comportement mesuré pour de l’alumi-
nium pur à 99.5%.

Figure II-53 – Recuit et écrouissage de l’aluminium.
Source: D.G. Altenpohl, Aluminum: technology, applications, and environment, 6th Edition, The Aluminum Association,
USA, 1999.
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une déformation suivie d’un 
recuit partiel donne dans 
l’aluminium de meilleures 
propriétés qu’un simple 
durcissement par 
déformation directe 
(mais cette voie est plus 
onéreuse). 
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Récapitulatif

Nous avons donc vu trois mécanismes de durcissement des métaux (donnés 
ici par ordre de découverte): 
- l’écrouissage, et son contraire le recuit, que l’on peut aussi utiliser dans les 
métaux purs;
- le durcissement par solution solide;
- le durcissement structural (par formation de nombreux précipités fins).

Tous trois sont à la base des mécanismes d’ajout, au sein de la 
microstructure du métal, d’obstacles au mouvement des dislocations; 
respectivement:
- les dislocations,
- les atomes étrangers,
- de petits cristaux étrangers.
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Le système Al-Si

Voyons maintenant un système, Al-Si, surtout présent dans les alliages de 
fonderie; il est utilisé 
car les alliages Al-Si sont  
faciles à couler (et peu onéreux).

D. DEUX AUTRES SYSTÈMES BINAIRES

(a) Diagramme de phase du système Al-Si.

Phase Composition
[%pds Si]

(Al) 0 à 1.61
(Si) 99.985 à 100

(b) Composition des phases du
système Al-Si.

Figure II-56 – Diagramme de phase d’équilibre du système Al-Si.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 3, 2002 ; J.L. Murray, 1984.

Figure II-57 – Structure de lingot coulé typique, avec des zones équiaxes au bord et au centre du
moule, le reste étant des grains colonnaires.
Source: Engineering Materials and Processes Desk Reference, Butterworth-Heinemann, U.K., 2009.
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Le système Al-Si

Une des raisons principales 
en est que le retrait de 
solidification: la plupart 
des métaux se contractent 
de plusieurs % par volume 
en solidifiant. 

Il en résulte la formation 
de retassures (”shrinkage 
voids”) que l’on cherche à 
exclure de la pièce coulée:

CHAPITRE II. L’ALUMINIUM

Figure II-58 – Retassure macroscopique (en gris foncé) dans un alliage en aluminium coulé : (a)
au microscope optique ; (b) au SEM, confirmant la présence de la retassure, grâce aux dendrites
dénudées.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 15, 2009.

Figure II-59 – Retassures microscopiques : (a) pores gazeux ; (b) retassures dispersées ; (c) amas
de retassures.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 9, 2010 ; M. Biel-Golaska, 2001.
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Figure II-58 – Retassure macroscopique (en gris foncé) dans un alliage en aluminium coulé : (a)
au microscope optique ; (b) au SEM, confirmant la présence de la retassure, grâce aux dendrites
dénudées.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 15, 2009.

Figure II-59 – Retassures microscopiques : (a) pores gazeux ; (b) retassures dispersées ; (c) amas
de retassures.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 9, 2010 ; M. Biel-Golaska, 2001.
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Le système Al-Si

Pour ce on utilise des masselotes (”risers”) qui restent liquides plus longtemps 
que la pièce et peuvent de ce fait alimenter en métal liquide le retrait de 
solidification au sein de la pièce. CHAPITRE II. L’ALUMINIUM

 

Fig. 3 Methods of controlling shrinkage in an iron cube to reduce riser size. (a) Open-top riser. (b) Open-top 
riser plus chill. (c) Small open-top riser plus chill. (d) Insulated riser. (e) Insulated riser plus chill 

As illustrated in Fig. 3, the riser must often be larger than the casting it feeds, because it must supply feed metal for as 
long as the casting is solidifying. Various methods are used to reduce the size of the required riser, including chilling the 
casting (that is, reducing its solidification time) or insulating the riser (that is, extending its solidification time). 

 
Reference 

1. H.F. Taylor, M.C. Flemings, and J. Wulff, Foundry Engineering, John Wiley & Sons, 1959 
 
 
Optimum Riser Design 

The role of the methods engineer in designing risers can be stated simply as making sure that risers will provide the feed 
metal:  

• In the right amount  
• At the right place  

Figure II-61 – Masselotte : (a) simple ; (b, c) avec refroidissement de la pièce ; (d) avec un isolant ;
(e) avec un isolant et refroidissement.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 15, 2002.

par implantation de blocs de cuivre dans un moule en sable le long de sa surface à des endroits
stratégiques (ce qui a la vertu supplémentaire de mener à des structures de solidification plus fines).
On peut alternativement entourer la masselotte avec un isolant, ou même la chauffer à la flamme
ou à l’aide d’un produit exothermique (chauffant par réaction chimique) — figure II-61.

En général, le calcul et l’emplacement des masselottes est plus complexe que ne l’indique le
simple calcul ci-dessus. En particulier, si on place la masselotte près d’une zone où la pièce est plus
fine, il peut se former un bouchon solide séparant celle-ci de la partie de la pièce qui va solidifier en
dernier : dans ce cas la masselotte sera inefficace. De plus, d’autres problèmes peuvent se présenter
sous l’action du retrait de solidification lors de la coulée. Si deux parties larges sont séparées par
une partie étroite, le moule peut déchirer la pièce quand sa partie fine est partiellement solide. En
effet, le métal est incapable d’y pénétrer afin de compenser la perte de volume car elle est déjà en
partie solide tout en étant mécaniquement faible car partiellement liquide — et donc incapable de
résister aux contraintes dues au retrait volumique. Les fissures qui en résultent, nommées criques
(« hot tears » en anglais), ont un faciès caractéristique car on y distingue souvent des dendrites
dénudées — figure II-62. Ces fissures, comme les retassures, sont souvent invisibles à la surface de
la pièce, et peuvent donc causer de graves accidents.

Une autre stratégie consiste à exercer une pression sur la pièce pendant sa solidification, afin
d’écraser sa paroi externe pour en remplir le centre. Cette dernière approche nécessite de fortes
pressions et donc de grands outillages, mais elle est pratiquée dans plusieurs procédés, dits de
coulée sous pression. Le « squeeze casting » est un exemple extrême : ce procédé hybride entre
coulée et forgeage consiste à écraser la pièce pendant solidification dans un moule, dont les deux
parties coulissantes compriment la pièce selon un axe (comme le fait une presse de forge).
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Figure II-60 – Formes de masselotte : (a), (b) incorrectes ; (c), (d) correctes.

la contraction des parties internes quand celles-ci solidifient en dernier. Pour cette raison, quand on
coule de l’aluminium liquide dans un moule, on trouve après solidification des pores situés là où le
métal a solidifié en dernier. Ces pores peuvent être situés au centre de la pièce, ou alternativement
au sommet de sa surface externe si à tout moment la partie liquide du métal contacte la surface
supérieure et peut « tomber » pour nourrir la contraction de ce qui solidifie plus bas. Les pores
dus au retrait de solidification peuvent être visibles à l’oeil nu, voir figure II-58, ou être bien plus
petits et visibles seulement au microscope, voir figure II-59. De telles porosités, grandes et petites,
dues au retrait de solidification sont nommées des retassures (« shrinkage cavities » ou « shrinkage
porosity » en anglais). Si leur échelle est microscopique, ce sont des micropores (en anglais aussi).

Les retassures sont presque toujours indésirables dans une pièce produite par coulée (dite aussi
moulée ; « cast » en anglais), car elles représentent des sites de concentration de contrainte, où la
résistance mécanique de la pièce est fortement diminuée. De plus, l’emplacement et la forme des
retassures sont souvent mal contrôlés. Pour ces raisons, une composante primordiale de l’art du
fondeur est de dominer et d’éliminer la formation des retassures.

Il existe plusieurs façons d’éviter la formation des retassures dans une pièce coulée, et celles-
ci varient un peu selon l’alliage. La façon principale est de laisser les pores former ailleurs, dans
des parties adjacentes à la pièce, nommées masselottes (« risers » en anglais), qui seront ensuite
éliminées par coupe après solidification. Ces masselottes sont généralement ensuite refondues pour
être recoulées dans la même fonderie.

Pour qu’une masselotte soit efficace, voulant dire pour qu’elle attire vers elle les retassures, il
faut qu’elle solidifie après la pièce moulée, voir figure II-60. Or on sait que

(i) la vitesse de solidification est déterminée par la vitesse d’extraction de chaleur le long des
parois du moule,

(ii) et que la masselotte doit contenir toute la porosité correspondant au retrait de tout le métal,
tant dans la masselotte que dans le reste de la pièce.

Il faut donc que la masselotte prenne plus de temps pour solidifier que la pièce coulée. Pour le
cas le plus simple d’une évacuation uniforme de chaleur le long de la paroi moule/métal, le temps
de solidification sera proportionnel au rapport du volume par l’aire de contact avec le moule. Donc,
pour qu’une masselotte soit efficace, il faut que sa forme et son volume (contenant les futurs pores)
soient telles que :

Vm � �(Vp + Vm)

Am
� Vp

Ap
) (1� �)

Vm

Vp
� Am

Ap
+ � (II-30)

où � = ⇢s�⇢l

⇢s
représente la fraction du volume de liquide éliminé lors de la solidification, donc le

volume des pores, Ai et Vi sont respectivement la surface en contact avec le moule et le volume, de
la masselotte et de la pièce coulée respectivement. Pour qu’une masselotte soit efficace, il faut donc
qu’elle soit suffisamment grande. Des « astuces » permettent, ceci dit, d’en diminuer le volume
ou d’en augmenter l’efficacité. On peut accélérer la solidification de la pièce coulée, par exemple
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Une autre source de porosité dans les 
pièces coulées est l’hydrogène, qui dissout 
dans le métal va créer des bulles dans le 
métal fondu (on ”dégaze” donc souvent les 
alliages d’aluminium avant la coulée) 
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Figure II-63 – Phase Si dans les alliages Al-Si selon la composition.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 9, 2010.

que les alliages Al-Si. De plus, cette zone étant plus riche en phase primaire solide, elle se déforme
bien plus facilement dans l’Al-Si pour compenser le retrait de solidification.

Ces faits combinés se traduisent par une bonne aptitude à la coulée, faisant que les alliages
Al-Si forment la base des principaux alliages de fonderie de l’aluminium : ils sont faciles à couler
et de surcroît les éléments qu’ils contiennent (Al et Si) sont peu onéreux.

Dans ces alliages, la phase Si tend à adopter une forme de cristaux à facettes, qui sont assez
grands s’ils forment la phase primaire d’un alliage hypereutectique, plus fins pour les cristaux de
Si faisant partie de l’eutectique Al-12%pds Si — figure II-63. Le silicium étant peu ductile, celui-ci
tend à rendre l’alliage fragile. Par contre le silicium est dur et confère aux alliages Al-Si une bonne
résistance à l’usure. Le silicium contracte peu avec la température, faisant qu’il décroît la dilatation
thermique du métal. C’est ainsi que les alliages eutectiques ou hypereutectiques sont par exemple
utilisés pour fabriquer les pistons et les blocs moteurs dans les automobiles.

On peut aussi affiner et arrondir le Si de l’eutectique par des procédés dits de « modification »,
consistant en un ajout de petites quantités, vers 0.03%pds, de sodium ou de strontium. Ces élé-
ments transforment les plaquettes facettées de Si formées habituellement dans l’eutectique en une
structure plus fine et filandreuse, laquelle confère de meilleures propriétés mécaniques à l’alliage —
figure II-64. Une même modification de l’alliage peut aussi être accomplie par solidification accélé-
rée par un refroidissement rapide. Ces alliages, lorsque leur teneur en Si excède 12%pds, peuvent
aussi être altérés par ajout de phosphore, lequel permet d’affiner la taille des grains de Si primaire
dans les alliages hypereutectiques — figure II-65.

Il convient finalement de noter que le retrait de solidification n’est pas la seule source de porosité
dans les pièces coulées.

Premièrement, le mouvement turbulent du métal lorsqu’il coule pour remplir le moule peut
entraîner des bulles d’air, qui deviennent des pores si elle ne peuvent pas s’échapper avant la
solidification. Les pièces coulées par injection sous pression dans un moule contiennent souvent de
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Le système Al-Si
Dans les alliages coulés Al-
Si, le Si prend la forme de 
cristaux à facettes: 
• des grands cristaux 
formés en premier si 
l’alliage est 
hypereutectique;
• des  plaquettes fines 
irrégulières quand le Si fait 
partie de l’eutectique
(notez que ces 
micrographies n’ont pas 
d’échelle: grosso modo les 
clichés font ≈ 100 µm de 
côté)
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Le système Al-Si

Si la vitesse de 
solidification est élevée, 
ou si on ajoute de petites 
quantités de strontium ou 
de sodium, le silicium de 
l’eutectique prend la 
forme de fines branches, 
au lieu des plaquettes 
typiquement formées 
dans l’alliage coulé 
normalement. Cette 
modification de la phase 
Si (Si modification) 
augmente les propriétés 
mécaniques de l’alliage.

D. DEUX AUTRES SYSTÈMES BINAIRES

Figure II-64 – Modification de la phase Si dans un alliage hypoeutectique (356) : (a) sans ajout
de sodium ; (b) avec ajout de 0.025%pds de sodium. Attaque par 0.5% HF.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 9, 2010.

Figure II-65 – Modification de la phase Si dans les alliages hypereutectiques : (a) sans phosphore,
(b) avec ajout de phosphore.
Source: I.J. Polmear, Light Alloys: from traditional alloys to nanocrystals, Butterworth-Heinemann, 2006 ; J.L. Jorstad,
Met. Soc. AIME, 242, 1219, 1968.
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Un panorama d’ensemble des alliages de l’aluminium E. LES ALLIAGES D’ALUMINIUM

Figure II-66 – Les différentes classes d’alliages d’aluminium.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 9, 2011.

durcissement structural, et aussi par écrouissage. Les seconds ne sont à l’évidence pas durcis par
écrouissage, puisqu’ils sont destinés à la production de pièces moulées utilisées sans déformation
après solidification. Ceci fait que les alliages de fonderie tendent à être plus fortement alliés que les
alliages corroyés, afin de pouvoir leur impartir une résistance mécanique suffisante et aussi car ces
alliages ne doivent pas satisfaire aux mêmes exigences de déformabilité qu’un alliage corroyé. De
plus, les alliages de fonderie doivent satisfaire à des exigences de coulabilité, comme nous l’avons vu
en comparant les alliages Al-Si avec les alliages Al-Cu, ce qui dicte aussi souvent leur composition.

Selon la norme internationale de l’Aluminum Association, les alliages corroyés sont désignés
avec quatre chiffres, les alliages de fonderie par trois chiffres suivis si besoin d’un point puis d’un
quatrième chiffre. Ainsi, les alliages corroyés sont désignés par un nombre supérieur ou égal à 1000,
les alliages de fonderie par un nombre inférieur à 1000.

Le premier chiffre de ces séries de chiffres désigne la famille d’alliages : ainsi, grâce au premier
chiffre on connaît la nature des principaux éléments d’alliage.

Pour les alliages corroyés — figure II-67, ces chiffres sont :
1xxx : aluminium non allié, de pureté 99% ou davantage. Dans ce cas les deux derniers

chiffres désignent la pureté : 1099 = 99.99% Al pur, 1050 = 99.5% Al pur, 1100
= Al pureté commerciale.

2xxx : alliages contenant du cuivre comme élément d’alliage principal, souvent aussi
du magnésium.

3xxx : alliages contenant du manganèse comme élément d’alliage principal, souvent
aussi du magnésium.

4xxx : alliages contenant du silicium comme élément d’alliage principal.
5xxx : alliages contenant du magnésium comme élément d’alliage principal.
6xxx : alliages contenant du silicium ainsi que du magnésium comme éléments d’alliage

principal (et donc formant des précipités de Mg2Si).
7xxx : alliages contenant du zinc comme élément d’alliage principal, avec souvent

d’autres éléments, notamment le Mg (pour former du MgZn2 et d’autres pré-
cipités).

8xxx : tous les autres alliages, par exemple les alliages Al-Li.
Les deux derniers chiffres de la désignation permettent d’identifier l’alliage et n’ont pas d’autre

signification propre — à l’exception de l’aluminium pur, voir plus haut. Les variantes des alliages
corroyés sont données par le deuxième chiffre : ainsi si l’alliage de base est 2024, la première variante
(chronologique) de celui-ci sera désignée par 2124.
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La désignation internationale des 
alliages d’aluminium utilise des chiffres:
 
• 4 chiffres pour les alliages corroyés 
(wrought alloys)

• 3 chiffres pour les alliages de fonderie 
(cast alloys)
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Un panorama d’ensemble des alliages de l’aluminium E. LES ALLIAGES D’ALUMINIUM

Figure II-66 – Les différentes classes d’alliages d’aluminium.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 9, 2011.
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d’autres éléments, notamment le Mg (pour former du MgZn2 et d’autres pré-
cipités).

8xxx : tous les autres alliages, par exemple les alliages Al-Li.
Les deux derniers chiffres de la désignation permettent d’identifier l’alliage et n’ont pas d’autre

signification propre — à l’exception de l’aluminium pur, voir plus haut. Les variantes des alliages
corroyés sont données par le deuxième chiffre : ainsi si l’alliage de base est 2024, la première variante
(chronologique) de celui-ci sera désignée par 2124.
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Figure II-66 – Les différentes classes d’alliages d’aluminium.
Source: ASM International Handbook online, Vol. 9, 2011.
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Pour les alliages de fonderie, le premier chiffre permet aussi de connaître la nature des éléments
importants d’alliage :

1xx.x : aluminium non allié, de pureté 99% ou davantage. Ici aussi, les deux derniers
chiffres désignent la pureté : 150 = 99.50% Al pur.

2xx.x : alliages contenant du cuivre comme élément d’alliage principal, souvent aussi
du magnésium.

3xx.x : alliages contenant du silicium, ainsi que du magnésium ou du cuivre comme
éléments d’alliage principal (et donc formant du Mg2Si, ou d’autres précipités
pour durcissement structural).

4xx.x : alliages contenant du silicium comme élément d’alliage principal.
5xx.x : alliages contenant du magnésium comme élément d’alliage principal.
6xx.x : non utilisé, sauf en Australie où les 6xx remplace les 3xx.
7xx.x : alliages contenant du zinc comme élément d’alliage principal, et souvent

d’autres éléments, notamment le Mg (pour former du MgZn2, et d’autres pré-
cipités).

8xx.x : alliages contenant de l’étain comme élément d’alliage principal.
9xx.x : tous les autres alliages, par exemple les alliages Al-Li.

Le chiffre après le point est 0 pour un lingot, 1 pour une pièce coulée.
On notera qu’il n’y a pas de correspondance entre certaines classes d’alliages corroyés et de

fonderie : ainsi les alliages 6xxx correspondent, de par leurs compositions, aux 3xx puisque tous deux
sont durcis par Mg2Si. Ceci a amené les Australiens à assigner à ces derniers alliages l’appellation
6xx et non 3xx. . .

On notera aussi que les familles d’alliage à durcissement structural sont les séries 2xxx, 6xxx,
7xxx, 2xx, 3xx (ou 6xx en Australie), et 7xx.

On peut, ensuite, raffiner la désignation en utilisant des suffixes et des préfixes dont le premier
et le dernier caractère, respectivement, sont des lettres (car utiliser des chiffres mènerait bien sûr
à une confusion totale). Ainsi, pour un alliage de fonderie, le préfixe « A » indique souvent une
plus grande pureté de l’alliage, « X » un alliage expérimental.

Les suffixes indiquent l’état métallurgique de l’alliage ou en d’autres mots le traitement d’éla-
boration qui lui a été appliqué :

F : brut de Fabrication.
O : recuit (donc doux).
H : durci par écrouissage (« Hardened »).
T : durci par traitement Thermique.

Après le premier suffixe alphabétique en viennent souvent d’autres, indiquant par des chiffres la
nature du traitement thermique ou le degré d’écrouissage. 10 Il convient de se souvenir, parmi ceux-
ci, de quelques appellations concernant le durcissement par écrouissage (H) et certains traitements
thermiques (T).

Le premier chiffre après H indique la méthode de durcissement utilisé, selon les définitions
suivantes :

H1x : écrouissage seul.
H2x : écrouissage suivi d’un recuit partiel.
H3x : écrouissage suivi de chauffe pour la stabilisation des propriétés (seulement né-

cessaire pour les alliages 5xxx).
Le deuxième chiffre après H indique l’état de dureté atteint après écrouissage. L’état défini

comme « dur » correspond au degré d’écrouissage atteint après une mise en forme conventionnelle

10. voir J. Barralis, G. Maeder, Précis de métallurgie: Élaboration, structure-propriétés, normalisation, 7e Édition,
Nathan-AFNOR, Paris, 1997 pp. 124-125
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116 CHAPTER 3 WROUGHT ALUMINIUM ALLOYS

mentioned in some other sections of Chapter 3. It should also be noted that
wrought Al–Si alloys of the 4xxx series are used mainly for welding and braz-
ing electrodes and brazing sheet rather than for structural purposes.

The third and fourth digits are significant in the 1xxx series but not in other
alloys. In the 1xxx series, the minimum purity of the aluminium is denoted by
these digits, e.g. 1145 has a minimum purity of 99.45%; 1200 has a minimum
purity of 99.00%. In all other series, the third and fourth digits have little mean-
ing and serve only to identify the different aluminium alloys in the series. Hence
3003, 3004 and 3005 are distinctly different Al–Mn alloys just as 5082 and 5083

Fig. 3.16 Aluminium alloy and temper designation systems (courtesy Institute of Metals
and Materials, Australia).
Figure II-67 – Nomenclature des alliages d’aluminium.
Source: I.J. Polmear, Light Alloys: from traditional alloys to nanocrystals, Butterworth-Heinemann, 2006 ; courtesy Ins-
titute of Metals and Materials, Australia.
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11.4 WORK HARDENING

Commercially pure aluminum (1000 series) and the non heat-treatable
aluminum alloys (3000 and 5000 series) are usually work hardened. The work
hardening superimposes on any solution hardening to give considerable extra
strength (Table 11.5).

Work hardening is usually achieved by extrusion or cold rolling. The yield
strength increases with strain (reduction in thickness) according to

σy 5Aεn; ð11:2Þ

where A and n are constants. For aluminum alloys, n lies between 1/6
and 1/3.

WORKED EXAMPLE

We saw from Figure 11.10 that the Al#4% Cu alloy is age hardened to get
peak strength by quenching the solution treated alloy to room temperature,
and then holding it at 150 $C for 100 h. However, the aging time depends
strongly on temperature—at 100 $C, for example, the time required to

Table 11.5 Yield Strengths of Work Hardened Aluminum Alloys

σy (MN m22)

Alloy Number Annealed Half Hard Hard

1100 35 115 145

3005 65 140 185

5456 140 300 370

Table 11.4 Yield Strengths of Heat Treatable Alloys

Alloy Series
Typical Composition
(wt%)

σy (MN m22)

Slowly Cooled Quenched and Aged

2000 Al1 4 Cu1Mg, Si, Mn 130 465

6000 Al1 0.5 Mg 0.5 Si 85 210

7000 Al1 6 Zn1Mg, Cu, Mn 300 570
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Source: M.F. Ashby & D.R.H. Jones, Engineering Materials Vol. 2, 4th Ed., 2006, Elsevier Butterworth.
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Les alliages légers (Al, Mg, Ti)

Source: M.F. Ashby & D.R.H. Jones, Engineering Materials Vol. 2, 4th Ed., 2006, Elsevier Butterworth.

Table 11.2 shows that alloys based on aluminum, magnesium, and titanium
may have better stiffness/weight and strength/weight ratios than steel. Not
only that: they are also corrosion resistant (with titanium exceptionally so);
they are nontoxic; and titanium has good creep properties. So although the
light alloys were originally developed for use in the aerospace industry, they
are now much more widely used. The dominant use of aluminum alloys is
in building and construction: panels, roofs, and frames. The second-largest
consumer is the container and packaging industry; after that come transpor-
tation systems (the fastest-growing sector, with aluminum replacing steel
and cast iron in cars and mass-transit systems); and the use of aluminum as
an electrical conductor. Magnesium is lighter but more expensive. Titanium
alloys are mostly used in aerospace applications where the temperatures are
too high for aluminum or magnesium; but its corrosion resistance makes it
attractive in chemical engineering, food processing, and bioengineering.

The light alloys derive their strength from solid solution hardening, age (or pre-
cipitation) hardening, and work hardening. We now examine the principles
behind each hardening mechanism and illustrate them by drawing examples
from our range of generic alloys.

11.2 SOLID SOLUTION HARDENING

When other elements dissolve in a metal to form a solid solution they make
the metal harder. The solute atoms differ in size, stiffness, and charge from
the solvent atoms. Because of this, the randomly distributed solute atoms
interact with dislocations and make it harder for them to move. The theory
of solution hardening is rather complicated, but it predicts the following
result for the yield strength

σyα ε3=2s C1=2; ð11:1Þ

where C is the solute concentration. εs is a term which represents the
“mismatch” between solute and solvent atoms. The form of this result is just

Table 11.2 Mechanical Properties of Structural Light Alloys

Alloy
Density ρ
(Mg m23)

Youngs
Modulus E
(GN m22)

Yield
Strength σy

(MN m22) E/ρ E
1/2/ρ E

1/3/ρ σy/ρ

Creep
Temperature
(#C)

Al alloys 2.7 71 25$600 26 3.1 1.5 9$220 150$250

Mg alloys 1.7 45 70$270 25 4.0 2.1 41$160 150$250

Ti alloys 4.5 120 170$1280 27 2.4 1.1 38$280 400$600

(Steels) (7.9) (210) (220$1600) 27 1.8 0.75 28$200 (400$600)
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