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Abstract. The grain boundary chemical diffusivity triple product s6Db parameter ( s being the Gibbs 
segregation factor, 6 the thickness and Db the chemical diffusivity of the grain boundary) of Al in a binary MgAl 
and a ternary MgAlCd solid solutions during the discontinuous precipitation reaction have been determined 
using several analytical models. A comparison of the values obtained with the experimental data and the 
deduction of the activation energy confirm the reaction to be controlled by diffusion of Al atoms at the migrating 
grain boundary. 

1. INTRODUCTION 

La réaction de précipitation discontinue appartient au groupe des transformations de phases à l'état solide 
qui sont contrôlées par un processus de diffusion des espèces chimiques au joint de grain. Ce joint de 
grain en migration constitue alors le fi-ont de réaction (FR) qui sépare la région transformée de la région 
non encore transformée. La diffusivité chimique, exprimée comme étant le triple produit s6Db où s est le 
facteur de ségrégation, 6 l'épaisseur du joint et Db le coefficient de diffusion au joint, déteminée par des 
études de cinétique de réaction a toujours été trouvée inférieure de plusieurs ordres à celle correspondant 
aux joints de grains stationnaires mesurée par les méthodes de diffusion des éléments radiotraceurs. La 
détermination de cette diffusivité est fondamentale pour la prévision des comportements de beaucoup de 
matériaux métalliques usuels qui ont un intérêt commercial, spécialement dans les structures où il y a peu 
de données expérimentales. 

Dans des travaux antérieurs [1,2], nous avions déterminé l'évolution thermique de la diffusivité 
chimique du joint dans le système Mg-Al et Mg-Al-Cd lors de la réaction de précipitation discontinue en 
utilisant uniquement un seul modèle qui est le modèle de Petermann et Hornbogen [3] . Dans ce travail 
nous testons et comparons les résultats obtenus en utilisant divers autres modèles tels que celui de 
Tumbull [4], Aaronson et Liu [5] et Sundquist [6]. 

2. EXPERIMENTAL ET PRESENTATION DES MODELES 

La majorité du protocole expérimental a été largement présentée dans les références [1,2]. Notons que les 
alliages étudiés ont pour compositions nominales 8, 10 et 12 Al pour les binaires et 8, 10 Al-0.5 Cd % en 
poids pour les ternaires. 

Les différentes modélisations de la cinétique de la réaction de précipitation discontinue ont été 
présentées et discutées par plusieurs auteurs [7,8]. Par leur simplicité, les modèles de Tumbull (T), 
Aaronson et Liu (A-L) et enfin Petermann et Hombogen (P-H) ont été les plus utilisés pour la 
détermination de l'évolution thermique de la diffusivité chimique lors de la précipitation discontinue. Ces 
modèles basés sur une simple estimation du flux de soluté sont très aisés à manipuler. En général ils 
aboutissent tous à une expression de la diffusivité qui s'écrit : 
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Où v et h sont les vitesses du front de réaction et espacement interlamellaire (les deux paramètres les plus 
importants de la cinétique) du produit obtenu par réaction discontinue, F étant un coefficient de 
proportionnalité qui rend compte du partage physico-chimique (troisième terme important de la cinétique) 
des atomes de soluté entre phases présentes. Le tableau 1 donne les différentes valeurs de F selon les 
modèles. 

Tableau 1 : Differentes valeurs du coefficient F de l'kquation (1). 

Ici Xe, X, et Xb sont respectivement les concentrations en atomes de soluté des phases mères ao et des 
phases produites a (phase appauvrie en atomes de soluté) et (généralement phase intermétallique).Les 
valeurs de X, (solvus stable) et Xb (composition de l'intermétallique MgI7All2) ont été déterminées à 
partir du diagramme de phase du système Mg-AI [9]. AG est la variation de l'énergie libre de Gibbs qui 
accompagne la réaction jusqu'à l'équilibre. Cette grandeur, qui dépend principalement des activités des 
différentes phases présentes, des concentrations susmentionnées ainsi que d'un terme dû à la création 
d'interfaces, peut être estimée par différents modèles thermodynamiques [10,11]. Le tableau 2 donne 
l'évolution en fonction de la température de la concentration résiduelle X, de la phase appauvrie en 
atomes de soluté et de la variation de l'énergie de Gibbs associée à la réaction de précipitation discontinue 
pour les trois alliages binaires. Le tableau 3 donne l'évolution en fonction de la température de la vitesse 
du front de réaction v (en pmh) et de l'espacement interlamellaire h (en pm) durant la réaction de 
précipitation discontinue pour les alliages binaires Mg-Al et ternaires Mg-Al-Cd. 

Modèle 

Tableau 2 : Evolution de la concentration rCsiduelle X, de la phase appauvrie en atomes de solut6 et de la variation de 
1'6nergie de Gibbs associee a la reaction de precipitation discontinue pour les trois alliages binaires en fonction de la 
temperature. 

Un autre modèle relativement peu utilisé pour la détermination de la diffusivité a été élaboré par 
Sundquist et est basé non sur une estimation du flux de soluté mais sur un bilan thermodynamique local 
de la réaction de précipitation discontinue. Ce modèle permet d'obtenir directement l'énergie d'activation 
QB de la réaction, il s'écrit : 

T 

Ou AT est la différence T,,-T où T,, est la température du solvus stable. 
Dans le cas des systèmes ternaires, à cause des complications dues aux interactions entre les éléments 

d'addition avec les éléments binaires et les joints de grains, le modèle le plus utilisé est le modèle 
d'Aaronson et Liu en posant le facteur de ségrégation égal à 1 c'est à dire en calculant la diffusivité 
réduite 6Db et en faisant l'approximation X, = x .  

F 
A-L 

xe/(xe-xa) 1 (Xb-Xe)l4*(Xb-Xa) ( (RT/8(-AG)) 
P-H 
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Tableau 3 : Evolution de la vitesse du front de réaction v (en p d h )  et de l'espacement interlamellaire h (en pn) en fonction 
de la température durant la réaction de precipitation discontinue pour les alliages binaires Mg-AI et ternaires Mg-Al-Cd. 

3. RESULTATS ET INTERPRETATIONS 

La figure 1 montre l'évolution de la diffusivité chimique en fonction de l'inverse de la température 
absolue de revenu pour le système binaire Mg-Al et de la diffusivité réduite pour le système ternaire Mg- 
Al-Cd. Pour le premier système, les valeurs obtenues en utilisant les modèles de Turnbull et Petermann et 
Hornbogen sont très rapprochées, celles obtenues en utilisant le modèle d'Aaronson et Liu sont 
inférieures alors que celles obtenues en utilisant le modèle de Sundquist sont nettement supérieures. Ces 
différences sont dues essentiellement aux approches phénoménologiques sur lesquelles sont basées les 
modèles. Pour le deuxième système, les valeurs restent très rapprochées pour les deux concentrations 
étudiées et dans le même ordre de grandeur que celles du système binaire. 

Nous avons déterminé les énergies d'activation QB de la diffusion chimique au joint des atomes de 
soluté à partir des pentes des courbes d'évolution de la diffusivité chimique en fonction de l'inverse de la 
température absolue de revenu (tableau 4). On peut noter que les valeurs de l'énergie d'activation 
obtenues par différents modèles sont presque les mêmes (dans une fourchette de 10 %) pour le même 
alliage hormis pour le modèle de Sundquist. 

Les modèles de Petermann et Hornbogen et Sundquist aboutissent aux plus grandes valeurs. On peut 
aussi noter de manière surprenante que les valeurs de l'énergie d'activation pour les alliages ternaires sont 
relativement inférieures à celles pour les binaires. Ce qui suppose donc un accroissement de la 
précipitation discontinue, ce qui n'est pas du tout le cas d'après nos observations où la tendance était plus 
vers le ralentissement, voire la disparition totale de la réaction de précipitation discontinue aux hautes 
températures. 

Tableau 4 : Energies d'activation Qb de la diffusion chimique au joint des atomes de soluté lors la réaction de précipitation 
discontinue pour les alliages binaires Mg-A1 et ternaires Mg-Al-Cd. 

Les seules données disponibles concernant la diffusion en volume de Al dans Mg sont celles 
publiées par Moreau et al [12]. Ces auteurs ont déterminé le coefficient de diffusion de Al dans Mg et 
l'énergie d'activation correspondante : le facteur pré-exponentiel est égal à 12 104(m2/s) et Q = 144 
kJ/mol). En utilisant ces paramètres, le coefficient de diffusion en volume vaut entre IO-'' et IO-'' (m2/s) 
pour des températures comprises entre 475 et 625 K ; ces valeurs sont plus faibles (approximativement de 
7 ordres de grandeur) que celles du coefficient de diffusion DI, au joint de grain en migration durant la 
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Figure 1 : Evolution de la diffusivité chimique du joint de grain pour l'alliage binaire Mg-A1 et de la 
difisivite chimique rkduite pour l'alliage ternaire Mg-Al-Cd calculée en utilisant les modèles de 
Petermann-Hombogen (P-H), Turnbull (T), Aaronson-Liu (A-L) et enfin Sundquist (S). 

réaction de précipitation discontinue aux mêmes températures (en prenant s = 1 et 6 = 0.5 nm). Par 
conséquent, on peut conclure que la précipitation discontinue dans les systèmes Mg-Al et Mg-Al-Cd est 
gouvernée par la diffusion de Al le long du joint de grain en migration. 

Conclusion 

Le calcul de la diffusivité du joint de grain durant la précipitation discontinue de solutions solides Mg-Al 
et Mg-Al-Cd en utilisant différents modèles phénoménologiques, montre que cette réaction est contrôlée 
par un processus de diffusion au joint de grain. 
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