REPUBLIQUE ALGERIENNE DEMOCRATIQUE ET POPULAIRE

Ministére de 'Enseignement Supérieur et de la Recherche Scientifique

UNIVERSITE DE LARBI BEN M’HIDI D’'OUM EL BOUAGHI
FACULTE DES SCIENCES EXACTES ET SCIENCE DE LA
NATURE ET DE LA VIE
DEPARTEMENT SCIENCES DE LA MATIERE

THESE
Présentée pour obtenir le diplome de
DOCTORAT EN SCIENCES

Spécialité : PHYSIQUE

Option : Sciences des Matériaux

Par :

DJEMMAL Karim
THEME
ETUDE DE L'INFLUENCE DE VIEILLISSEMENT SUR

LES PROPRIETES MECANIQUES ET LE COMPORTEMENT

DE LA MICROSTRUCTURE DES ALLIAGES AIMgSi
Soutenue le 00/00/2018

Devant le Jury :
Président C. AZIZI Professeur, Université d 'Oum EI Bouaghi

Rapporteur R. GUEMINI Professeur, Université d’‘Oum El Bouaghi

Examinateurs T. ZIAR Maitre de conférences "A", Université de TEBESSA

N.HEBBIR Maitre de Conférences "A", Université d’Oum El Bouaghi
S.BEN REMMACHE Maitre de Conférences "A", Université de Biskra

Année : 2018



Dédicaces

A mes parents,

A ma petite fomille;

A mes fréves, mes sceurs,

A mes nieces et mes neveux,

A touws mes amis,

A tous ceur qui trovaillent powr que cette Natiow soit meillewre.



Remerciements

Tout d’abord remercions Allah tout puissant qui nous a éclairés vers le bon chemin pour

réaliser ce modeste travail.

Mon premier remerciement s’adresse a mon directeur de thése R. Guemini, professeur au
département de Sciences de la Matiére a I’Universit¢é d’OUM EL BOUAGHI, qui m’a dirigé
pour réaliser ce travail, ces quelques lignes suffisent-elles a exprimer ma reconnaissance pour
la confiance qu’il m’a témoignée, pour I’attention jamais relachée qu’il a portée a mon travail.
La rigueur du travail scientifique et nos discussions sur les sciences des matériaux ont

fortement contribués & mon épanouissement scientifique.

J’adresse mes sincéres remerciements a Madame C. Azizi, professeur au département
de Sciences de la Maticre a I’Universit¢ d’OUM EL BOUAGHLI, pour I’intérét qu’elle a porté

a mon travail en me faisant I’honneur de présider le jury de ma soutenance.

Je remercie vivement Messieurs S. Ben Remmache maitre de conférences a I’Université
de BISKRA, T. Ziar maitre de conférences a 1’Université de TEBESSA et N. Hebbir, maitre
de conférences au département de Sciences de la Matiére a 1’Universit¢é d’OUM EL

BOUAGHI de m’avoir fait I’honneur d’accepter d’étre membres du jury.

Je tiens a exprimer ma profonde gratitude a Monsieur le professeur M. Zaabat, directeur du
laboratoire de recherche (Composantes Actifs et Matériaux) a I’université d’OUM EL
BOUAGHI.

Finalement, je tiens & exprimer ma profonde reconnaissance envers ma grande et petite
famille, amis et collégues de travail, qui m’ont inlassablement encouragé tout au long de ce

travail.



Tables des matieres

DEAICACE ... .. cov e et ee e et et e e e et et e ees ettt ee e ees s bt e tes ettt e e een an re bee aen een e
REOMEICICIONES ... ... oo iov it et e aed e et et e e e e et et e e e eee et e e ee eee tee et e e eee tee et e e s
LiSTE AES fIGUFES ... oo ccv e es eee e et et ee e e et et een et vt ee e 2en et ae e 2en een ae ae ve ean s an e ven een s
LiSte des tADICAUX ... ... ... ... coe oot ot s e e et et ee e et et ee e ee s e e e et e e een s e e s e s

INEFOAUCLION GEREFALE... ... ...ccooovioe oo e e e e e e e e e e e e e e et e e e e e eee e veanes

Chapitre 1 : Généralités sur ’aluminium et ses Alliages

L. INEFOAUCTION ..ot it et i et et e e et et et e e et et e e e et et en e et eae eentenen aen e eae eesreneens
1.2 Caractéristiques de I'aluminitm... ... ... ... c..cc..cecoe et ces st e e
1.3 Alliages industriels d’alUminiumi... ... ... ... ... oot ieios e e e e et et e e e e e e e e e
1.3.1 Désignation numérique des principales séries des alliages aluminium....................... ...
1.3.2 Alliages AIMGST (CU)... .. cue et e e e et et et et et et et et e e e e e e e e e e
1.4. Effets des éléments d’additions dans les alliages d’aluminium...................cccc oo e
1.5 Traitement thermique des alliages d’aluminium... ... ... ....... ... cccoeeee e ceeis e e e e eriene
1. 5. 1 But des traiteMeNtS tAermiqGues ......... .o v eeverieee it e et e et e et e et e et e e e e
1.5.2 Principaux traitements tREFMEGUES ... ... ... cc.covvuevee een eencve ae ae een s ae vee 2en aee ae sae saeseennennes
1.5.2.1 Traitement d’ HOMOZGENEISALION ... ... vviee eeecs vt ee ae eee et e e ees et vvaeearens e ves aeeen e e
1.5.2.2 Traitement d’ AdOUCISSEINENL... ... ... ... cc.cveeesve it et ee et ee e et e e e ees
1.5.2.3 Traitement de durcissement SIrUCtUFAL.. ... ... ..........c..ccueeveres s e e et e e e e e
1.5.2.3. @ MISE BN SOIULION. .. ... ..o e et et e et et e et et et e e et et et e e e e e
L5.2.3. D Trempe.......ooo vt e e e et et e e e e e e e e e e e e e e
1.5.2.3. CVIBHISSEMENT... ..o e et et et et et et et et et et e e e e e e

Chapitre 11 : Phénoméne de Précipitation dans les Alliages AIMgSi

I LT INEFOAUCTION ... ... ev et e et it e et e et et e e et et ee e een et teee sas ae vee 2en en ae see see 2en een e
11.1.1 Renforcement CRIMIGUE ... .............ccoeeireses eee et cae vee aen eeeeas ae vee sesereeseesseessee esseens
1.2 Mécanisme de dUrCiSSEMENT ... ... ... .......cc oot iis oot e et ettt e et e e e e et e e e
11.2.2 Durcissement par SOIULION SOLIAE ... ..........ccccc e ceve oot et et et et s e as ve vee vee aae as en e
11.2. 1 Durcissement par PréCiPDILALION ... ... ... .....ccc.ue e uecus cusve aveeesnaeessesssessssssessaenseeaaens
[1.2.1.1 CISATTEMENT... ..ot it e e e et et e s et et e et et e et et et e e e et e e e e e
11.2.1.2 MécaniSme d’ OFOWAN ... ... ... ....ccceesae s et et et e e e et e eee e e e e een e e e e
1.3 CONLFAINTE CHILIGUE.... ... v ee et e et e et e et e et e e et e e e s e
11.4 Precipitation dans les Alliages AIMGST... ... ... e veeiee it it ee e e et e e e e aee ee i

[1.5 Cinétique de transformation de pAases... ... .......cc vt oo esies vt et e et e e e e e

TL5. 1 EQUAtiOn d’ATFRENIUS ... ... ... .. veies e et e ee ee ettt ee aee een vt vt vee 2en een as aae aen sen sas san see aee aen

11.6 Détermination de 1’énergie d’ ACtIVALION ... ... ... e v cveies cee et it ee e et et e e een s s e e eens

01

05
06
07
07
08
10
11
11
11
11
12
12
12
13
13

16
16
17
17
17
17
19
20
21
24
25
26



11.6.1 Méthode de Kissinger, Ozawa et BOSWEIL... .............coiiiiiie oot e et e e
11.6.1.2 MEtNOUE de KiSSINGOT ... ... e ve et e et et e et e e et e et et e et e et e e 2en e s
11.6.1.b Methode d’OZaWa ... ..........c.veviee e e e e e e e e et e e e e et et e e e e e e
I1.6.1.c Méthode de BOSWEIL ... ..............cooueuniiiaee e e et et e e e e e et e et e et e e eee s
11.7 Modéle de Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov... ... c.....cccoeveeveee et ee it e e e e e
11.8 Détermination de I’exposant (n) de la réaction correspondante... .................ccc.coueve. ...
Chapitre 111 : Effet de Vieillissement sur les Propriétés Mécaniques des alliages
AlMgSi
e 1 oo [ o RSP
111.2 Effet de vieillissement sur les propriétés mécaniques des alliages AIMgSi.......................
111.2.1 Effet de vieillissement sur la microdureté dans les alliages AIMESi................cc..ccoven. ...
111.2.2 Effet de vieillissement sur la limite élastique dans les alliages AIMgSi.........................
I11.3 Effet de cuivre sur la réponse a la cuisson de la peinture dans les alliages AIMgSi..........
I11.4 Effet de pré- vieillissement artificiel sur PBR... ..............c.ccooiiie e ieeee e ee e e et e e
1.5 Effet de vieillissement sur la résistiviteé électrique dans les alliages
APQIUIMIREUIL .. .. oo ovee et e e e e e e e e e e e et e e et et et et et e e e e e e e e s
Chapitre IV : Matériaux étudie et Méthodes Expérimentales Utilisées
VL AIlIQGES GHUAIES ... ... ..o v e e et it e e et et et e eet et vt e ee et s e e ees et ve e 2en ernaas bae aea
IV.1.1 Choix des ALLAZES ... ... .. ..o ccvveeee e e et e e ee et et eee aen et s ee 2e een een ve ae aeeeasbesbeesiaens
1V. 1.2 Traitements thermiques APPIIGUES ... ... ... ... ... cee v e ceeees cet it e e e e veeeeare vee aas
IV. 1.3 Préparation des ECNantillons... .............c.cccuee oo eeiie e et e et e et e et e e
IV.2 Méthodes et technique expérimentales Uzilisée... ... ... ......ooooveoicieoeeceeieieeeeeee e,
IV.2.1 Microscopie OPLIQUE (MO).... ... .c..cecvvee e e e et e et et e et e v eenen e e e et e aen e s aaes
IV.2.2 Microscopie électronique @ Balayage (MEB)............cccuue oo iesceiee e s et e e e e e
1V.2.3 Microscopie électronique @ Transmission (MET)..........cot et viiee it eeeeeee e e e e
IV.2.4 Calorimétrie différentielle @ balayage (DSC)..........oioeoie et e et et e e e e,
IV 2.5 MECFOAUIELC. ... ... ...... v e i e e e e e e vee ee ee ae ae ae ee vee vee aae vae vae aae aae vae vae vae aann
1V.2.6 DIffraction des rayOnS X. ... ... .. oot eotiee vt ettt et e et et et ettt e
Chapitre V : Résultats et discussions

V.1 Etude Métallographique par MiCrOSCOPIC. ... ... ... ... e vt cesit e et et et et e e e
VoL I ELQE DFUL ... ... oo oo oo e e e e e et e e e et e et eee aee eee et et een eee eae eee ot een een aee as as een een e
V.1.2 Etat d’homOGENEISALION ... ... ..o i it et et e et e e e et e et et e et e et e e s
V.1.3 Etat de VIEITISSEMENT... ......co it e et et e e et e et e e et e et e e et e et e e e e e
V.2 Microscopie électronique a balayage (MEB)..........cc.e oo ie e ieiee e et e et e e e
V.2.1 Microstructure et microanalyse X par microscopie électronique a balayage...................

V.3 Observation microstructurale par microscopie électronique a transmission (MET)..........

27
27
27
27
28
29
31

32
32
33
37
38
39

41

46
46
46
47
47
47
48
49
49
50
52

54
54
54
54
60
60


file:///C:/Users/user/Desktop/THESE%20FINALE/SOMMAIRE.docx
file:///C:/Users/user/Desktop/THESE%20FINALE/SOMMAIRE.docx
file:///C:/Users/user/Desktop/THESE%20FINALE/SOMMAIRE.docx

V.4 Etude Calorimeétrique(DSC)... ... ... .ccvoee oot e et e et e et e e et e et e e eae e en ve e venas

V.5 Cinétique de tranSfOrmation... ... ... ... ... ccoeves eeecetcee cee e et et et e e et ae vee 2en eees ve veeraees

V.6 Etude de durcissement par la microdureté

V.7 Etude par diffraction des rayons X. .........
(07013 To] (1] o] 1 RPN

RETEIENCES. .. . et e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e

69
76
83
85
89
91




Liste des figures

| .1 Répartition des principaux domaines d utilisation des alliages 6060 en Europe de | ’ouest
€I 20001 ... et e et e et e e e e e e e e e et e e e e e e e e e e e e
II.1 Mécanisme de franchissement d’un précipité : a, b, ¢ contournement et d, e, f
CISQTIIOTNENL. ... ... .e et e et it et e et e e et e et e et et et e +en et e st ettt 2ean tee e aen san e eae s
11.2 Mécanisme de cisaillement se produisant dans un seul plan.......................ccccevveeeseecvennnnn,
11.3 Création de deux nouvelles interfaces lors du cisaillement d’'un précipité... ... ...................
1.4 Création d’une paroi d’antiphase lors du passage d’une dislocation... .............................
I1.5 Passage d’une dislocation autour de particules selon le mécanisme d’Orowan ou de
CONTOUITICIENL ... ... oe ees et it ee eee ee et et ee ee eae cae et e een st oae tee 2e sen st bae tee 2e een st e ae aen seneaean
I1.6 Mécanisme de contournement par glissement dévié, A) dislocation coin -B) dislocation
1.7 Ancrage d'une dislocation par des précipités Schématisation de la force
A IREEFACIION ... . e e it e et et et et e e et e ee e eee et e e ee ettt ee 2en sas sas ee tee 2o sane aee eeeenneen
1.8 Evolution schématique de la résistance avec la morphologie des précipités durcissantes
en fonction du tempts de revenu pour la serie 6000..................cceeeeiee e e iee ceseveriee eeireians
11.9 Cinétiques de IMAK : fraction volumique o en fonction du tempts pour diverses valeurs
A€ IP@XPOSANES ... ... e et e e e e et e et e et e et e ettt e et e een eae e ean e et e 2en s e aens
11110 Pic exotermique lors d’une reaction de tranSformation ...................cccceee e veeveenvnvne on
I11.1 Variation de la dureté des alliages contenant differentes teneurs de Cu en fonction de
tempts de vieillissement artificiel @ 177°C... ... ....cc..uoeeiee ie e ee e e et e ee e et e vee e aen e
I11.2 Evolution de la microdurté des alliages a differente concentration de Cu en fonction de
tempts pendant le vieillissement @ 175%C ... e oeviir e ee e et e ee eeeetee e et s e e aeas
111.3 Evolution des proprietés mécaniques des alliages AlSizMg en fonction de la concentration
de Cu aprés maintien de 6 heures G 175°%C... ... ... occuueeeree s e e e e et e e e e een e
I11.4 Evolution de la dureté des échantillons: avec (a) 0% pds Cu, (b) 0.4% pds Cu apres
différents traitements de VieilliSSEMENt............oco it ittt it et et et e e e
I11.5 Variation de la dureté de [’alliage AA6016 vieilli naturellement pendant une semaine
avec différentes quantités de pré-déformation avant et aprés la PBC................cc.ccuee e ...
[11.6 Evolution de la reésistivité électrique au cours du recuit isochrone de différents
AIIAGES ALMG. ... ..o o et e e e e e et e et e et e e et e et e e e aen et e et e ettt aas
I11.7 Evolution de la résistivité électrique d'Al-5% en poids d'alliage Mg en fonction des
vieillissement isothermes a différentes temperatures... ... ... .....coceoeeveeveeeaee cen ee e s ces anaenns

IV.1 Microscope optique de type OlYMPUS BXSIM .......ccovvoeiieree e et e et e et e

09

17

18

18

18

19

19

20

22

28
29

34

35

38

39

41

42

43
47



IV.2 Microscope électronique a balayage de type Philips (PSEM 500)............ccceei e ieiivevennen.
IV.3 SELAram DSCO2... ... .o ot i et et et ettt ettt et e e et et e e eae et ten et e een e e e e
V.4 Microdurometre de £ype ZWICK. ... ... ... cc.ooe e oo et e e et et e et e et et e et e ete it
IV.5 Diffractométre de type Bruker D8 Advance... ................cc.cooeieiisoiee e e cee e e e
V.1 Microstructures typiques obtenues par le microscope optique des trois alliages a [’état de
FECEPLION (GLAL DVUL) ... .ov o es e eee e eee e eee e e et eee e e eee ees eee ee aee ee eee een ean een e e reaee vee o
V.2 Microstructures typiques obtenues par le microscope optique des trois alliages aprés un
traitement d’ HOMOZENISALION ... ... ... ....c.ceoee oot it iries e et et e et et et et e e et e e eee e e e
V.3 Microstructures typiques obtenues par le microscope optique des trois alliages
étudiés homogenéisés 15 min a 530°C et trempés a [’eau puis vieillis a 175°C pendant
lheure, puis vieilli naturellement pendant 30 JOUIS..........coocv et ee it cee et e et e e e e e
V.4 Microstructures typiques obtenues par le microscope optique des trois alliages étudiés
homogénéisés 15 min a 530°C, trempés a [’eau puis vieillis a 175°C  pendant 1 heure puis
vieillis naturellement pendant 30 jours et vieillis & 70°C pendant 24 heurs............ccc....... ...
V.5 Microstructure obtenue par MEB de [’alliage 01 étudié, homogénié a 530°C pendant

15min et trempé a l’eau froide puis vieilli a 175°C pendant 10 heures... ... ........ccccouveueenn...

V.6 Microstructure obtenue par MEB de | alliage 02 étudié, homogénié a 530°C pendant

15min et trempé a l’eau froide puis vieilli a 175°C pendant 10 heures................ccccveee .

V.7 Microstructure obtenue par MEB de l'alliage 03 étudié, homogénié a 530°C pendant

15min et trempé a l’eau froide puis vieilli a 175°C pendant 10 heures... ...............cc.ccc.cc....

V.8 Analyse chimique par I’EDX des particules a,b précipités dans [’alliage 01 homogeénéisé
a 530°C pendant 15 min, trempé a [’eau froide puis vieillis artificiellement pendant 10h
A 1a tempPEraturel 75°C ... ... oo cou it it s et e e et e e e et e e
V.9 Analyse chimique par I'EDX des particules a,b précipités dans [’alliage 02 homogénéisé
a 530°C pendant 15 min, trempé a I’eau froide puis vieillis artificiellement pendant 10h
ANALEMPETATUrE ] 75°C ... ... ..o e e e e e et e et e e et e e e e et e e e e et e e e e raas
V.10 Analyse chimique par I’EDX des particules a,b précipités dans [’alliage 03 homogénéisé
a 530°C pendant 15 min, trempé a I’eau froide puis vieillis artificiellement pendant 10h
A 1@ 1emperaturel75°C ... ... ..o oo is et ee et e e e et et e e e e e e e
V.11 Microstructure typique obtenue par la microscopie électronique a transmission, des trois
alliages étudiés vieillis a 175 °C pendant 10h puis trempés a [’eau froide...... ... ................
V.12 Micrographie typique de la phase f3’de I'alliage 01: a)- sous forme de batonnet, b)- sous
JOFME de TUDAN... ... ..o e e e e e e e e e e e e e e e e e e e s

V.13 Micrographie typique de la phase [(Mg:Si) de 'alliage 01 ... .............ccccovveeieeeeienenn.

50
51
52

56

57

58

59

61

61

62

63

64

65

67

68
69



V.14 Courbe DSC obtenue a une vitesse de chauffage de 15° C/ min de [’ alliage 01 ... ... .........
V.15 Courbe DSC obtenue a une vitesse de chauffage de 15 °C/ min pour [’alliage 02... ... ... ....
V.16 Courbe DSC obtenue a une vitesse de chauffage de 15 °C/ min pour [’alliage 03 ... .........
V.17 Superposition des trois courbes DSC, pour les trois alliages étudiés ............ ... ccocee e e
V.18 Courbes de DSC de [’alliage 01 homogénisé a 530°C pendant 15 min suivi d’un
vieillissement artificiel a 175°C pendant differents temps de maintien...................c...cc.......
V.19 Courbes de DSC de [’alliage 02 homogénisé a 530°C pendant 15 min, suivi d’un
vieillissement artificiel a 175°C pendant differents temps de maintien..........................
V.20 Courbes de DSC de [’alliage 03 homogénisé a 530°C pendant 15 min, suivi d’un
vieillissement artificiel a 175°C pendant differents temps de maintien... .....................
V.21 Courbes DSC de ['alliage 01 chauffé de I’ambiante a 175°C, puis stoké a la temperature
ambiante pendant 7 JOUTS €t 30 JOUFS ... ... ... e veevesiet st e ee aee et it ee ee aen e et e e een e
V.22 Courbes DSC de I'alliage 02 chauffé de ’ambiante a 175°C, puis stoké a la temperature
ambiante pendant 7 JoUrs €t 30 JOUTS ... ....c.covueveeeeeceriee ee aee et s vae ee aen eenas ae ve eeses reas
V.23 Courbes DSC de ['alliage 03 chauffé de I’ambiante a 175°C, puis stoké a la temperature
ambianze pendant 7 JOUTS €t 30 JOUFS ... ... ... cc.ooeeeeuevee e ee et ee eeeae ee et eve aen e e een ee 2en eaveaen
V.24 Courbes DSC de l’alliage 01 traités a 175°C avec différentes vitesses de chauffage.........

V.25 Courbes DSC de l’alliage 02 traités a 175°C avec différentes vitesses de chauffages........
V.26 Courbes DSC de ['alliage 03 traités a 175°C avec différentes vitesses de chauffages.........

V.27 Droites tracés par la méthode de Kissinger-Akahira-Sunose des deux pics
exothermique et endothermique, dus a la formation et a la dissolution des zones GP et la
phase 77 de I'AllIAZE O1.................cccooieeiiieie et ettt

V.28 Droites tracés par la méthode de Kissinger-Akahira-Sunose des deux pics
exothermique et endothermique, dus a la formation et a la dissolution des zones GP et la
phase 7 de I'alliage 02...............ccooveiiiiiiieeie e

V.29 Droites tracés par la méthode de Kissinger-Akahira-Sunose des deux pics
exothermique et endothermique, dus a la formation et a la dissolution des zones GP et la
phase 7 de I'alliage 03.................coooeeieiiiiiieeee et

V.30 Variation de la microdureté en fonction du temps de vieillissement artificiel des alliages
AIMgSi avec et sans vieillissement naturel de [’alliage 01 ................cccooovvvvnneieniinaninnns

V.31 Variation de la microdureté en fonction du temps de vieillissement artificiel des alliages
AIMgSi avec et sans vieillissement naturel de alliage 02................cccccoveeeeeeesvvcnnenn.

V.32 Variation de la microdureté en fonction du temps de vieillissement artificiel des alliages

AIMgSi avec et sans vieillissement naturel de ’alliage 03 .............c.cccoee i ieeeieiiee e e

70

73

73

74

75

75

76
77

78

78

79

80

81

84

84

85



V.33 Spectres de diffractions des Rayons X des 03 alliages étudiés a [’état de réception... .......
V.34 Spectres de diffractions des Rayons X des 03 alliages étudiés a [’état
A ROMOZGENISALION ... ... ottt e et e et et e et e et e e e e et e et te ees eas e een e e s ven et e aes e
V.35 Spectres de diffractions des rayons X des 03 alliages étudiés suivi d’une trempe puis un
vieilliessement pendant L NEUIE ......... ..ot oot et e et e ettt e et e et e et e et e e eaeene
V.36 Grossissement des spectres de diffraction des Rayons X des 03 alliages étudiés d’une

SEUIE TBACTION ... ... e e et e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e et e e e e

87

88

89

90



Liste des tableaux

I. Désignation numérique et phases principales des alliages d’aluminium..........................
I.1 Compositions chimiques (% massique) de quelques alliages les plus utilisés....................
IV.1 Compositions chimiques des alliages étudiés (% massique)..............cc.cooeeuueeeereveseervvene
V.1 Taille moyenne des grains des trois alliages étudiés vieillis a 175°Pendant lheure.............
V.2 Energie d’activation des différents processus de transformation des alliages 01,02 et 03

calculée par la méthode de Kissinger-Akahira-Sunose... ... ... ... coccee v iee ceevee e e e

08
09
46
55

82



Introduction Générale

Introduction Générale




Introduction Générale

I. Introduction générale

A part quelques cas particuliers, les métaux sont rarement utilisés industriellement a L’état
pur. Généralement, On les utilise sous forme des mélanges de plusieurs metaux purs en
proportion données. Les alliages sont composés d’une phase (alliages monophasés) ou de
plusieurs phases (alliages polyphases). Une phase peut étre définie comme une partie
homogeéne du matériau ayant une composition chimique et une structure propre. A I’état
solide, deux types de phases peuvent étre en évidence : Les solutions solides et les composés
définis.

Parmi les alliages d’aluminium, ceux appartenant a la famille AIMgSi sont parmi les plus
utilisés dans I’industrie a cause de leurs excellentes propriétés mécaniques et une bonne
résistance a la corrosion. lls sont assez faciles a mettre en forme par laminage, filage, a la
presse ou forgeage. Due a leurs excellentes performances du point de vue propriétés
mécaniques, ils sont utilisés essentiellement dans 1’industrie aéronautique, automobile et
navale. Actuellement, ces alliages sont fortement utilisés pour réduire le poids de véhicules et
par conséquent faire des économies d’énergie.

Le durcissement structural se produisant durant les traitements thermiques apres la trempe
sont caractérisées par une décomposions de la solution sursaturée constituant 1’alliage et les
produits formés sont responsable de 1’augmentation de propriétés mécaniques. Ces dernicres
sont liées principalement a la morphologie, au degré de dispersion des phases qui les
constituent et aux traitements thermiques appropriés tels que la mise en solution, la trempe et
le traitement de vieillissement.

Une autre particularité du durcissement est le fait que celui—ci est peut-étre réversible a la
suite de certains traitements thermiques. La réversion n’est rien d’autre que la dissolution
d’un produit de précipitation, la température de réversion, la limite de stabilité ou de la
solubilité de la phase durcissante [1].

La précipitation dans les alliages AIMgSi et le phénomene de durcissement structural sont
des exemples types d’innovation industrielle.

La microstructure de la premiére phase précipitée, de maniére extrémement fine, a été
observée plus tard par Guinier et Preston sur les diffractogrammes de rayon X. Ces derniéres
observations ont donné lieu a 1’appellation de zones de Guinier et Preston (ZGP) qui
représentent des amas iso-structuraux de dimensions par fois sub-nanométriques toujours

sursaturés. L ensemble de la matrice continue a disperser et se décomposer.
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La continuité du processus de précipitation ne donne pas lieu a des propriétés constantes. En
effet, la taille des grains, la cohérence, la densité des particules ainsi que leurs différentes
interactions ont conduit les chercheures a prendre en considération ces derniers parametres
afin de répondre aux exigences des besoins de I’industrie du point de vue propriétés
mécaniques et électriques.

Parmi les paramétres ayant une influence sur les mécanismes de décomposition des solutions
solides sursaturées, on s’est s’intéresse plus particuliérement aux traitements de vieillissement
soit naturel ou artificiel ou une composition entre les deux. Le vieillissement artificiel consiste
a traiter thermiquement un alliage a une température ambiante pendant un temps de maintien
dépondant des objectives désirés et de la nature du matériau traité. La précipitation s’accélére
et la dureté augmente par comparaison au vieillissement naturel. Généralement pour les
alliages AIMgSi, le vieillissement artificiel est effectué dans I’intervalle des températures
allant de 100 °C jusqu’ a 240 °C.

Le but de notre travail et de mener une étude approfondie pour clarifier I’effet de
vieillissement sur les propriétés mécaniques dans une serie d’alliages d’aluminium AIMgSi
(Série 6xxX).

Afin d’appréhender I’évolution de la microstructure dans ces alliages, au cours du
vieillissement soit naturel et /ou artificiel, on a articulé cette thése autour de cing chapitres :
Dans le chapitre I, quelques aspects généraux ayant trait a 1’aluminium et ces alliages sont
rappelés.

Le chapitre Il porte sur le phénomene de précipitation dans les alliages d’aluminium
AIMgSi. Les différents précipités intermédiaires métastables sont aussi traités.

Enfin, I'influence des éléments d’alliages, des paramétres des traitements thermiques
et le rle des lacunes trempées sur la précipitation de ces alliages sont suffisamment élucidés.

Dans le chapitre 111 nous décriront les effets de vieillissement sur les propriétés mécaniques
dans les alliages AIMgSi.

Dans le chapitre 1V, les différentes techniques expérimentales telles que, la microscopie
optique (MO), la microscopie électronique a balayage (MEB), la microscopie électronique a
transmission (MET), la calorimétrie différentielle a balayage (DSC), la microdureté Vickers
(HV), et la diffraction des rayons X (DRX) sont introduites du point de vue théorique et

expérimental.
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Le chapitre V traite les résultats obtenus et discussions, Enfin, nous terminant par une
conclusion présente les principaux résultats obtenus, ainsi qu’une liste de références

bibliographiques.
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l. Introduction

Si I’histoire du bronze, du fer ou du cuivre s’ancre dans les temps trés lointains, celle de
I’aluminium prend naissance au X1Xe siécle, au croisement des deux revolutions industrielles.

Cette découverte tardive s’explique par le fait que I’aluminium n’existe dans la nature que
sous forme de composés qui masquent sa nature métallique. Le plus connu de ces composés,
I’alun est utilisé depuis 1’Antiquité. Mais ce n’est qu’au XVIlle siécle qu’on isole et qu’on
baptise la terre d’alun<<alumine>>, et que I’on soupconne qu’elle contient du métal.

Au XlIXe siécle, divers chimistes européens tentent d’isoler 1’aluminium avant les
expériences décisives de Wohler en Allemagne et Sainte- Claire Deville en France.

Le premier procédé d’obtention de I’aluminium est colteux, limitant dans un premier temps
son utilisation a des objets de luxe. Considéré comme semi précieux, il est alors souvent
associé a ’or ou a I’argent et incrusté de pierres précieuses dans les parures de bijoux.

Chronologie des découvertes

En 1821 : découverte du minerai (France-Baux-de-Provence) : Le minéralogiste et ingénieur
francais Pierre Berthier (1782-1861) analyse un minerai des environs des Baux-de-Provence
et identifie une forte teneur en alumine. Plus tard, ce minerai rouge auquel on donnera le nom
de bauxite, s’imposera comme le principal minerai d’aluminium.

En 1854 : découverte du procédé chimique de fabrication de 1’aluminium (France-Paris) : Le
chimiste Henri sainte-Claire-Deville (1818-1881) obtient pour la premiere fois des globules
d’aluminium pur par un procédé de réduction de chlorure double d’aluminium par le sodium.
Soutenu financiérement par I’Empereur Napoléon III, il commence a produire de 1’aluminium
a Paris puis a Salindres (Var) dés 1860.

En 1886: découverte du procédé chimique de production industriel par les deux jumeaux de
I’aluminium P. Héroult (France) et Ch. M. Hall (Etats-Unis).De maniére simultanée, le
Francais Paul Héroult (1863-1914) et I’Américain Charles Martin Hall (1863-1914) mettent
au point un nouveau procéd¢ de production de 1’aluminium en dissolvant de 1’alumine dans
un bain de cryolithe et en décomposant ce mélange par électrolyse pour obtenir le métal brut
en fusion. Ils déposent des brevets la méme année. Le procédé permet d’obtenir de
I’aluminium de maniere beaucoup plus économique. Il va s’imposer chez tous les producteurs
et il est toujours utilisé jusqu’a présent.

En 1887 : création de la société Electrométallurgique Francaise qui ouvre a Froges (France-
Isere) la premicre usine de cuves de fabrication industrielle d’aluminium électrolytique en

France.
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En 1888 : Le chimiste autrichien Karl Bayer fait breveter un procédé de transformation du
minerai de bauxite en alumine, mise au point du procédé d’alumine en Russie.

En 1907 : démarrage de 1’usine de Saint-Jean-de-Maurienne (France-Savoie), cette usine est
dotée de cuves de 10 000 amperes et construite par la Société Alais et de la Camargue qui

deviendra en 1950 la compagnie Pechiney [2].
I1.2 Caractéristiques de I’Aluminium

L’aluminium est I’¢lément chimique de numéro atomique 13, de symbole Al. Il appartient au
groupe 13 du tableau périodique ainsi qu’a la famille des métaux pauvres. Le corps simple
aluminium est un métal malléable, de couleur argent, remarquable pour son inaltérabilité et sa
faible densité. C’est le métal le plus abondant de 1’écorce terrestre et le troisiéme ¢lément le
plus abondant apres I’oxygene et le silicium. Il représente en moyenne 8% de la masse des
matériaux de la surface solide de notre planete. L’aluminium est, en régle générale, trop
réactif pour exister a 1’état natif dans le milieu naturel.

A la température ambiante, I’aluminium cristallise dans le systéme cubique & faces centrées,
avec un paramétre de réseau de 0,404 nm. Sa masse volumique est de 2,7 g/m® d’ou son
utilisation sollicitée dans les domaines dans la construction aéronautique et du transport [3].

La conductivité ¢lectrique de D’aluminium dépend largement du degré de pureté. La
conductivité est & 20°C : 62% de celle de cuivre. L’aluminium a une température de fusion
relativement basse, d’environ 660°C qui entraine une facilité de fusion et un avantage certain
pour les opérations de fonderie [4].

L’aluminium industriel contient généralement environ de 0,5 % d’impureté dont la majorité
est couverte par le fer et le silicium. Ainsi, ’aluminium s’est imposé dans le domaine
électrique et se substitue au cuivre dans la majorité des réseaux électriques. Ses propriétés
magnétiques sont celles d’un métal faiblement paramagnétique, elles sont assez influencées
par le teneur en fer. Grace a la couche d’oxyde qui se forme en surface, les alliages
d’aluminium résistent a la corrosion. Le potentiel de dissolution de I’aluminium a une grande
importance, il reflete a la fois la grande activité chimique du métal et son aptitude a
I’autoprotection. La différence de potentiel entre I’Al nu et Al recouvert d’un film d’oxyde
peut atteindre environ 1 volt [4].

Les propriétés mécaniques de 1’aluminium non allié sont faibles. On peut toutefois améliorer
ces propriétés par €crouissage, par addition d’éléments d’alliage et par les traitements

thermiques, selon les cas.
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1.3 Alliages industriel d’aluminium

Les alliages d’aluminium sont divisés en deux grandes catégories : les alliages de fonderies,
qui sont élaborés en tenant compte de leurs propriétés a 1’état liquide afin de produire des
pieces de fonderie saines et les alliages de corroyage élaborés en tenant compte plus
particulierement de leur capacité a étre mis en forme a 1’état solide. Pour différencier un

alliage d’un autre, il est important d’avoir un systéme normalisé [5].
1.3.1 Désignation numérique des principales séries

Conformément aux directives de I’Aluminium Association (Washington DC, USA), les
alliages d’aluminium sont désignés a 1’aide d’un systéme numérique de quatre chiffres [6].

Le premier chiffre indique 1’élément d’alliage principal. Le second chiffre indique une
variante de ’alliage initial. Souvent, il s’agit d’une fourchette plus petite dans un ou plusieurs
éléments de 1’alliage. Troisiemes et quatriemes chiffres sont des numéros d’ordre qui servent
a identifier I’alliage. La seule exception est la série 1000, dont ces deux chiffres indiquent le
pourcentage d’aluminium, tableau 1. Ce groupe de quatre chiffres et parfois suivi d’une lettre
indiguant une variante nationale.

Egalement, les alliages d’aluminium destinés a étre corroyés peuvent étre classés en deux
familles en fonction de type de transformation ou de traitement qui permettra d’obtenir les
caractéristiques mécaniques et de réesistances a la corrosion [7].

Alliages trempant a durcissement structural : la résistance élevée de ces alliages est di a la
précipitation de secondes phases, en général hors d’équilibre, lors de traitement thermique
approprié. Ces alliages appartiennent aux sériés 2000, 6000, 7000 et 8000. Différentes
microstructures peuvent obtenus en fonction des paramétres du traitement de vieillissement.

Alliages non trempant : Ces alliages ne durcissent pas par traitements thermiques, mais
peuvent avoir une haute résistance par écrouissage, c'est-a-dire, par déformation plastique a
froid. Ce sont les alliages des séries 1000, 3000, 4000 et 5000. Ils sont la plupart du temps
utilisés dans la fabrication des produits plats comme feuilles minces et lames.

Il est a noter que la norme européenne indique que cet ensemble de 4 chiffres doit étre
précédé pour les alliages destinés a étre corroyés par le préfixe EN (EN-573-1), suivi par les

lettres A pour aluminium et W pour les produits corroyés, voici un exemple : EN AW-4007.
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Serie Désignation | Elément d’alliage principal Phase principale présente
Série 1000 | 1XXX Aluminium (Al) -

Série 2000 | 2XXX Cuivre (Cu) Al>,Cu-Al>,CuMg

Série 3000 | 3XXX Manganese (Mn) AleMn

Série 4000 | 4XXX Silicium (Si)

Série 5000 | 5XXX Magnésium (Mg) AlzMg2

Serie 6000 | 6XXX Magnésium(Mg) +Silicium(Si) | Mg.Si

Série 7000 | 7XXX Zinc (Zn) MgZn:

Série 8000 |8XXX Autres éléments

Tableaul.l : Désignation numérique et phases principales des alliages d’aluminium

1.3.2 Alliages AIMgSi(Cu)

Les alliages AIMgSi sont des alliages a solution solide type Al-Mg>Si, série 6000 qui font
partie de la catégorie des alliages corroyés a durcissement structural. Ces alliages sont
généralement livrés aprés homogénéisation, trempe et vieillissement naturel.

Les alliages AIMgSi(Cu) sont largement utilises comme des alliages structuraux de moyenne
résistance qui allient les avantages suivants : une bonne formabilité, une bonne soudabilité et
une résistance remarquable a la corrosion [8]. Cette famille d’alliages a une grande
importance industrielle. Elle est trés utilisée pour les profilés. Ils ont une de tres bonne
aptitude a la déformation, tels que le filage et le matricage. lls se soudent trés bien et
présentent une bonne résistance a la corrosion notamment atmosphérique [9].

Leurs caractéristigues mécaniques sont moyennes et sont inférieures a celles des alliages
2000 et 7000, peuvent étre améliorées par addition de silicium qui formera avec le Mg, le
précipité durcissant Mg.Si. On peut les classer en deux groupes :

- Le premier groupe, ayant les compositions sont plus riches en magnésium et silicium tel que
les alliages 6061 et 6082, sont utilisés pour des applications de structure (charpente,
pylone...).

- Le deuxieme groupe a des caractéristiques mécaniques plus faibles telles que le cas du 6060,
due a la faible teneur en silicium, ceci entraine une grande vitesse de filages [9].

Dans le domaine des transports : en industrie automobile pour la réduction du poids des
véhicules et donc de la consommation de carburant. C’est le cas, par exemple des nuances

6009, 6010, 6111 et 6016 ainsi que la nuance 6061. Ces alliages interviennent, par exemple,
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dans la fabrication des chassis, roues, carrosseries, radiateurs etc. La résistance de ces alliages

est améliorée apres le cycle de cuisson de la peinture durant lequel il y a une précipitation

partielle d’une phase durcissante. Ce traitement spécifique sera évoqué plus loin avec plus de

détail.

Dans le batiment et 1’architecture : On retrouve ’aluminium et ses alliages sous forme de

produits laminés, extrudés etc. pour les applications suivantes : panneaux de facades et murs

rideaux, couvertures, balcons et leur garde-corps.

Alliage Mg Si Cu Fe Mn Zn Cr Ti
6005 0.40-0.7 |0.50-09| <030 | <0.35 | <050 | <020 | <030 |<0.10
6009 0.4-0.8 | 0.6-1.0 {0.15-0.60| <0.5 |0.2-0.8| <0.25 | <0.10 |<0.10
6010 0.60-1.0 | 0.8-1.2 |0.15-0.60| <0.5 |0.2-0.8 | <0.25 <0.10 | <0.10
6016 0.3-0.6 | 1.0-15 | <0.20 <05 | <020 - 0.10 -
6060 0.35-0.6 |0.30-0.6| <0.10 |0.10-0.3| <0.10 | <0.15 <0.05 <0.10
6061 0.8-1.8 |0.40-0.8|0.15-0.40| <0.7 | <0.15 | <0.25 | 0.04-0.35 | <0.15
6082 0.6-1.2 | 0.7-1.3 | <0.10 <0.5 [04-0.1| <0.20 <0.25 <0.10
6111 0.5-1.0 | 0.6-1.1 | 0.5-09 <04 <04 - <0.10 | <0.10

Tableau 1.2 Compositions chimique (% mass.) de quelques alliages les plus utilisés [10-12].

Enginnering
18%

Transports
16%

Batiments

Figure 1.1 La répartition des principaux domaines d’utilisation des alliages 6060 en Europe

de I’Ouest en 2001 [13].

Dans le domaine agricole : On retrouve 1’aluminium et ses alliages sous forme de structures

de serres, raccords, tuyaux d’irrigation, la méme dans le domaine des travaux publics :

on

trouve 1’aluminium et ses alliages en formes des panneaux de signalisation des autoroutes,

candélabres, barriéres d’autoroute.
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Les alliages AIMgSi(Cu) de la série 6000, sont les plus utilisés en point de vue industriel, du
fait de leur bon compromis densité - propriétés mécaniques [14]. Ces alliages ont des
propriétés distinctives en partie, di a 1’addition du cuivre responsable de la formation des
phases Q et Q’ [15,16].

Il a été rapporté, que tous Les alliages de la série 6000 sont principalement durcis par la
phase B’ pendant le vieillissement artificiel a la température 180°C [17]. Egalement, dans
I’utilisation pour toles d’automobiles, le durcissement par vieillissement est exécuté pendant
le cycle de cuisson de la peinture [18,19].

Actuellement, les alliages 6016 et 6111 développés et livrés par ALCAN en 1980 en état T4
sont respectivement employés dans la fabrication de la majorité des panneaux internes et
externes des vehicules [20-22]. Ces alliages allient une excellente formabilité avec une bonne

résistance en service due aux effets de la précipitation rapide des phases durcissantes.
1.4 Effet des éléments d’addition dans les alliages d’aluminium

Les éléments d’addition et en particulier, les éléments de transitions, jouent un réle tres
important dans la métallurgie de I’aluminium. La teneur des ¢éléments d’addition est limitée
par le facteur de solubilité. Les éléments d’addition les plus répandus dans les alliages
d’aluminium sont le cuivre, le magnésium, le manganese, le zinc, le fer et le silicium. Ces
derniers ont plus ou 24 moins une influence sur les caractéristiques de I’AIMgSi. Ils peuvent
en méme temps améliorer ou détériorer les propriétés physiques, chimiques et technologiques
de I’aluminium. Un certain nombre d’¢léments d’addition sont rajoutés dans certains alliages
pour donner une propriété particuliere [23]. Les alliages a base d’aluminium contiennent
habituellement une certaine quantité de cuivre et de manganése. Ces éléments peuvent étre
aussi ajoutés délibérément pour fournir les propriétés matérielles spéciales. La présence de
magnésium améliore la trempabilité du matériel. Le manganése est habituellement ajouté pour
réduire les effets néfastes des impuretés comme le fer. Les éléments d’alliages peuvent entrer
particllement dans la solution solide a-aluminium et former en partie les phases
intermétalliques. La composition des composés intermetalliques dépend du procedé de
solidification lors de I’¢laboration de I’alliage. Parmi tous les éléments présents, le fer est
probablement le plus important parce qu’il a une affinité avec plusieurs éléments d’addition
tel que Mn, Cr et Si. Il peut former ainsi une large gamme de composés intermétalliques lors
du procédé de fabrication tels que a-Alis(Mn, Fe)sSiz et B-AisFeSi. Ces composés

intermétalliques sont nuisibles aux propriétés mécaniques des alliages lorsque leur taille

10
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excéde 3 pum [24]. En revanche, ils présentent 1’avantage de la résistance au fluage & hautes
températures. Les éléments Mn et Cr substituent le fer dans les composés intermétalliques
contenant du fer se caractérisent par une faible solubilité dans les alliages d’aluminium.
L’introduction de Mn et Cr modifie de fagon générale la forme, éventuellement la taille des
grains [25], améliore la ductilité et la ténacité. Mn et Cr sont souvent utilisés dans les alliages
d’aluminium pour éviter la recristallisation au cours de la mise en solution. L’addition de Mn

dans les alliages d’aluminium facilite la précipitation dans les joints de grains [26].

L’introduction de Mn réduit la proportion de Si en solution dans les alliages AIMgSi par la
formation des précipités de type a-(AIMnSi) et réduit ainsi la précipitation de Si et de Mg.Si
dans les joints de grains [26].

1.5 Traitements thermiques des alliages d’aluminium
1.5.1 But des traitements thermiques

D’une fagon générale, le traitement thermique fait référence a toutes les opérations de
chauffage et de refroidissement dont le but de changer les caractéristiques mécaniques et la
microstructure d’un métal ou les tensions résiduelles dans une piéce. Pour les alliages
d’aluminium, les traitements thermiques sont surtout utilis€s visant a augmenter les propriétés

mécaniques des alliages.
1.5.2 Principaux traitements thermiques

Généralement, les traitements thermiques appliqués aux alliages d’aluminium sont classés en

trois principales catégories :
1.5.2.1 Traitement d’homogénéisation

Les traitements d’homogénéisation ont pris depuis ces derniéres années une ampleur
considérable, si bien qu’a I’heure actuelle ils sont extrémement répandus et tendent a se
généraliser dans le cas de tous les alliages d’aluminium, ces traitements consistent a maintenir
pendant des temps de maintien a une température assez ¢élevée les produits a 1’état brut ou
apres déformation, pour en faciliter leurs transformations ultérieures (filage, laminage,
usinage...etc.). Ils peuvent aussi minimiser les gradients de composition obtenus durant la
solidification.

Les traitements d’homogénéisation sont fonction de la durée et la température des
traitements thermiques qui dépendent généralement de la massivité de pieces, de la

composition des alliages et de I’importance des ségrégations. Les domaines des températures
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d’homogénéisation s’étendent le plus souvent de 450°C a 500°C pour 1I’aluminium et de
450°C a 590°C pour les alliages d’aluminium [27].

1.5.2.2 Traitement d’adoucissement

Les traitements d’adoucissement ont pour but d’adoucir un métal ou un alliage durci par
écrouissage ou par trempe structurale. Dans les cas de 1’écrouissage, ce sont les traitements de
restauration et les recuits de recristallisation.

Le traitement de restauration des alliages sont effectués aux températures 200-300°C
pendant 1 a 8 heures. Bien que les caractéristiques mécaniques évoluent d’autant plus que la
température est plus élevée et le temps de maintien est plus long, la structure reste inchangée.

Au niveau atomique il n’y a qu’une réorganisation des dislocations engendrées par
I’écrouissage : Certains s’annihilent, d’autre se réarrangent aux joints et sous joints de grains
d’ou la malléabilité de I’alliage.

Le traitement de recristallisation est effectué a 300-400°C pendant 0.5 a 3 heures, les atomes
se regroupent suivant des nouvelles directions pour former un petit cristal d’orientation
quelconque. Avec le temps de nouveaux atomes viennent s’agglutiner autour du petit cristal
jusqu’a ce que les nouveaux grains se rejoignent pour donner la structure macrographique de
recristallisation primaire. Si 1’on augmente la température ou la durée de maintien, on obtient
une structure de recristallisation secondaire a trés gros grains. Au contraire, Si I’on stoppe ce

traitement de recuit par un temps trop court, on obtient des états partiellement recristallisés.
1.5.2.3 Traitement de durcissement structural

Le durcissement structural a une importance primordiale dans la métallurgie des alliages
d’aluminium car c’est le processus par excellence qui permet d’améliorer les propriétés
mécaniques. Ce type de traitement, spécifique aux alliages d’aluminium a durcissement

structural comprend la mise en solution, la trempe et le durcissement ou maturation.
1.5.2.3.a Mise en solution

Le traitement de mise en solution consiste en un maintien a une température suffisamment
élevée ne dépassant pas la température de fusion de I’aluminium et ses alliages. Il a pour but
de solubiliser les éléments durcissant au cours des transformations antérieures ou au cours
d’un refroidissement ayant suivi la solidification. La mise en solution s’effectue a la
température la plus haute possible pour augmenter a la foi la solubilité et la vitesse de

diffusion des éléments. En aucun cas, la température de mise en solution ne doit conduire a
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une fusion locale de I’alliage, principalement aux joints de grains en cas de ségrégations

importantes.
1.5.2.3.b Trempe

La trempe a pour but de conserver, dans I’état sursaturé¢ a la température ambiante, la
solution formée a haute température. Ce résultat est obtenu par un refroidissement a une
vitesse supérieure a la vitesse critique de trempe afin d’éviter toute décomposition de la
solution solide. La vitesse critique de trempe varie d’un alliage a 1’autre et elle dépend de la
vitesse de diffusion des éléments. Certains alliages sont autotrempants, c’est a dire que la
solution solide sursaturée est conservée par un simple refroidissement a 1’air. D’autres alliages
ont des vitesses critiques de trempe élevées. Méme lorsqu’ils sont sous forme de téles minces,
ils doivent étre trempés a 1’eau pour empécher la décomposition de la solution solide
sursaturée, dans le cas ou des produits de faible épaisseur, il y a lieu de tenir compte du temps
de transition qui s’écoule entre la sortie du four de mise en solution et 'immersion dans le
fluide de trempe. Pendant ce temps de transition, les produits refroidissent généralement a
faible vitesse. Si le temps de transition est assez long pour que la température des produits
pénctre dans I’intervalle critique, une partie au moins de cet intervalle est parcouru a faible
vitesse. Les effets du temps de transition sont similaires a ceux déja indiqués concernant la
diminution de la vitesse de refroidissement. Certaines spécifications stipulent que le temps de
transition doit étre inférieur & une durée variant de 5 & 15 secondes dans le cas de t6les dont

I’épaisseur varie de 0,4 a 2,3 mm [28].
1.5.2.3.c Vieillissement

Apreés le traitement de mise en solution et la trempe, le durcissement par précipitation est
acheveé par un vieillissement naturel (température ambiante) ou par un vieillissement artificiel
(température donnée). Dans plusieurs alliages, une précipitation suffisante survient a
température ambiante quelques jours aprés la trempe et les propriétés mécaniques de ces
derniers sont convenables pour plusieurs applications [29]. Quelques fois, ces alliages sont
vieillis artificiellement pour augmenter la résistance ainsi que la dureté tant chez les alliages
corroyés que les alliages de fonderie. Les autres alliages qui ont une réaction de précipitation
tres lente & la température ambiante doit toujours étre vieillie artificiellement pour qu’on
puisse les utiliser.

Le vieillissement a pour principal but d’améliorer les propriétés mécaniques de 1’alliage

aprés trempe. La solution solide saturée obtenue apres la trempe, n’étant pas en €équilibre, a
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toujours tendance a retourner vers cet état trés lentement a température ambiante et beaucoup
plus rapidement a température élevée. Au cours du vieillissement, on remarque dans un
premier temps, que les propriétés mécaniques augmentent, atteignent un maximum, puis
ensuite diminuent. Cela est di a I’évolution de la taille des précipités et a leur nature.

A la température de vieillissement, les précipités d’équilibre ne se forment pas, en premier
lieu, il y a d’abord la formation de petits amas d’atomes (zones G.P.), puis évolution de ces
premiers précipités vers la forme stable aprés passage par des formes intermédiaires
métastables. C’est aux zones de G.P.et aux précipités intermédiaires que correspondent les
propriétés mécaniques les plus €élevées. L’augmentation de la taille des précipités entraine une
diminution de la dureté de ’alliage.

La durée de vieillissement requise pour que les propriétés mécaniques soient maximales est
directement en fonction de la température de vieillissement. Ainsi, a des températures trop
élevées, on obtient uniquement des propriétés médiocres, a cause de la formation, dés le
début, de la phase d’équilibre. Par ailleurs, a la température ambiante la durée requise pour le

vieillissement est trés longue.
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Chapitre 3 Effet de vieillissement sur les propriétés mécaniques des alliages AIMgSi

1.1 Introduction

Le durcissement structural des alliages d’aluminium, appelé aussi durcissement par
précipitation, provient de la formation controlée dans 1’alliage des phases intermétalliques. Les
particules précipitées offrent une meilleure résistance au déplacement des dislocations. Leur
taille et leur distribution dans la matrice jouent un role fondamental dans le durcissement. La
précipitation résulte d’une séquence de traitement thermique composée d’une premicre phase
de mise en solution suivie d’une trempe puis d’un revenu. Seuls les alliages d’aluminium des
séries 2000 (AICu), 6000 (AlIMgSi) et 7000 (AlMgZn) ont la capacité de durcir par
précipitation. En général,ces alliages sont constitués d’une solution solide en aluminium quasi
pur (phase alpha) et secondes phases, sous forme de précipités grossiers préférentiellement
localises le long des joints de grains (phase beta).

Le phénomeéne de durcissement par précipitation a été découvert en 1911 par Wilm [30] qui
a comparé le comportement de durcissement des alliages d’aluminium trempés contenant une
petite quantité de magnésium et de cuivre avec celui de I’acier au carbone trempé. Il a observé
que la dureté des alliages d’aluminium augmentait avec le temps a la température ambiante.
Wilm n’a pas pu observer les changements microstructuraux pendant la période de
renforcement, mais il a mis au point le premier alliage Al-Cu a durcissement structural.

Merica et al. [31] ont pu donner une explication a ce phénomene et ont postulé que le
durcissement de vieillissement, décrit par Wilm, pouvait étre observé dans les alliages dans
lesquels la solubilité solide a diminué avec une température décroissante. Les précipités
formés a une température plus faible par précipitation a partir d’une solution solide
initialement sursaturée se sont révélés étre la source du renforcement. La nature de la
formation précipitée est devenue physiquement claire apres le développement du microscope
¢lectronique dans les années 1950. La premicre tentative d’expliquer le durcissement de
vieillissement par I’utilisation du concept de dislocations a été faite par Mott et Nabarro [32]
qui ont suggéré que le renforcement est survenu par 1’interaction entre les dislocations et les

contraintes internes produites par 1’inadéquation des précipités cohérents.
11.1.1 Renforcement chimique

Le renforcement chimique résulte de I’interface de précipitation matricielle supplémentaire
créée lorsqu’une dislocation passe a travers une particule ou une zone cohérente. Ce processus
fournit une interaction a courte distance entre les dislocations et les précipités et implique la

rupture des liaisons atomiques a la surface et a I’intérieur du grain [33]. Le renforcement
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chimique est un mécanisme important pour les particules de trés petites tailles, ¢’est-a-dire les

zones G.P, et ne contribue pas de maniére significative a la résistance des alliages vieillis[34].
11.2 Mécanismes de durcissement
11.2.1 Durcissement par solution solide

Le durcissement par solution solide provient de la différence de taille atomique entre le
soluté et le solvant ainsi que de la différence de leur module élastique. Les atomes de soluté
génerent des distorsions élastiques et des forces de friction de réseau, s’opposant au

mouvement des dislocations.

Avec K;: une constante

Ci: la concentration atomique en élément i.

11.2.2 Durcissement par précipitation

Le durcissement par précipitation est trés important dans les alliages d’aluminium. Il est lie a
I’interaction précipité-matrice qui dépend de la nature de la particule et de sa relation
cristallographique avec la matrice. Les dislocations peuvent soit cisailler la particule soit la
contourner (Figure 11.1). La limite élastique ou la dureté sont particulierement sensibles a

I’état de précipitation.

Figure 11.1 Mécanisme de franchissement d’un précipité : a, b, ¢ contournement et d, e, f c

cisaillement [35].
11.2.3 Cisaillement

Dans le cas de faibles déformations plastiques, le cisaillement de précipites n’apparait que
lorsque ceux-ci sont cohérents ou semi-cohérents et que la dislocation peut glisser d’une fagon

continue entre la matrice et les précipités (figure 11.2).
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Figure 11.2 Mécanisme de cisaillement se produisant dans un seul plan [36].

Le cisaillement d’un précipité peut conduire a différents types de durcissement. Le
durcissement d’origine chimique est li¢ a la formation de deux nouvelles interfaces précipités-
matrice, figure 11.3. Le cisaillement de précipités ayant une structure ordonnée peut conduire a
un durcissement par effet d’ordre atomique en formant une paroi d’antiphase, figure 11.4
[37,38]. Le durcissement par effet de module est lié a la différence importante qui peut exister
entre le module de cisaillement des particules et celui de la matrice [32]. On rencontre un

durcissement similaire dans le cas de la solution solide.

s
|

I
[ 1

Figure 11.3 Création de deux nouvelles interfaces lors du cisaillement d’un précipité [38]
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Figure 11.4 Création d’une paroi d’antiphase lors du passage d’une dislocation [38]
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11.2.4 Mécanisme d’Orowan

Dans les alliages sur-revenus, les dislocations franchissent les précipités par contournement.
Le contournement d’Orowan ou le contournement primaire sans déviation est le mécanisme le
plus simple, dans ce cas la dislocation reste dans son plan de glissement. Les deux brins de la
ligne de dislocation s’incurvent de part et d’autre de 1’obstacle, puis se recombinent,
permettant 1’échappement de la dislocation et laissant une boucle autour du précipité, figure
I1.5. Ce mécanisme concerne les précipités non cohérents avec la matrice comme le cas des
dispersoides et des précipités structuraux grossiers. Il se produit aussi quand le champ de

distorsion ¢élastique empéche les dislocations d’approcher de la particule [33,39].

»> > -+

Q. )
'y A

—+» "_D ‘—» -+
O «

> -» -»>
O @

> 2 >

Figure 11.5 Passage d’une dislocation autour de particules selon le mécanisme d’Orowan ou

de contournement [36]

P4

Figure 11.6 Mécanisme de contournement par glissement dévié [35]

- a) dislocation coin -b) dislocation vis

Dans le cas de I’aluminium le contournement primaire est moins abondant a cause de la forte
énergie de defaut d’empilement qui rend facile le glissement dévié des dislocations par
changement de plan de glissement. Le glissement dévié s’accompagne de la formation de
boucles prismatiques et de crans sur la ligne de dislocation, figure Il. 6. Ce mécanisme genére

de nombreux débris qui jouent le role de nouveaux obstacles.
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11.3 Contrainte critique

Dans le cas ou les particules sont disposees régulierement sur une dislocation et ancrent cette

derniére, la force d’interaction s’écrit :
(]
F,,=2T;cos ORI (11.2)

avec T la tension de ligne et Fm la force maximale que peut supporter 1’obstacle avant d’étre
cisaille [35,39] (Figure 11.7).

Figure 11.7 Ancrage d’une dislocation par des précipités schématisation de la force

d’interaction [39].

On en déduit que la contrainte nécessaire pour qu’une dislocation cisaille une particule s’écrit

Ou L est la distance inter particulaire.
Donc si ¢> 0, Fm< 2T I’obstacle est dit faible et il est cisaille, si ¢ = 0 ; Fn= 2T, I’obstacle
est dit fort et il est contourne par la dislocation qui laisse une boucle autour de 1’obstacle.
Dans le cas ou les obstacles sont repartis d’une facon aléatoire et sont considérés comme des

obstacles ponctuels, la contrainte seuil s’écrit :

3
F,.z| 2T,
=0.9x —
2T, 5
si les précipités sont cisaillés ........................... (IL.4)
0.8 x d
g=0. —
5]
si les précipités sont contournés........................ (IL5)

Avec Fn/2TL = cos (¢ /2).
Le facteur 0,8 peut tendre vers 1 si les obstacles sont repartis régulierement.
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En faisant I’hypothese que la force Fm est proportionnelle a la taille des particules, T est donc

fonction du rayon R et de la fraction volumique fv des particules et le durcissement s’écrit :

0.5 = 0. 7Ma3/2u—VR\/£" ..................... (11.6)
Dans le cadre du durcissement par cisaillement.
b
Ocont = 0. 6M[,¢E,/f,, ..................... (1.7)

Dans le cadre du durcissement par contournement avec :
M : facteur de Taylor
a : facteur décrivant la dureté des particules.
u : module de cisaillement de la matrice.
b : vecteur de Burger.
R : rayon des précipités.

fv : fraction volumique des précipiteés.

Lorsqu’on suit le durcissement d’un alliage au cours d’un traitement thermique, une
répartition de fines particules conduit a une augmentation parabolique de la contrainte critique
de cisaillement jusqu’a une taille critique rc. Au-dela de cette taille, les dislocations préferent

le contournement des particules, car la contrainte nécessaire est moins importante.
I1. 4 Précipitation dans les alliages AIMgSi

Les alliages d’aluminium ternaire AIMgSi sont les alliages les plus utilisés dans I’industrie
surtout dans 1’industrie automobile. Ils présentent des avantages associés a une bonne
soudabilité et une bonne résistance a la corrosion [40].

Les alliages AIMgSi sont des alliages a durcissement structural, ces alliages sont durcis par
précipitation. Le durcissement structural de ces alliages est di principalement a la formation
des phases durcissantes Mg.Si. L’excés de silicium (Si) améliore les propriétés mécaniques
notamment la dureté. L’addition de cuivre (Cu) améliore également les propriétés mécaniques
de ces alliages, mais on limite sa teneur a 0,5 % puisqu’il diminue leur résistance a la
corrosion [40].

Le traitement de mise en solution solide sursaturée d’un alliage AIMgSi augmente la dureté
a cause de la précipitation de plusieurs phases métastables. Les séquences de précipitation et
I’analyse des précipités ont €té 1’objet des plusieurs recherches scientifiques.

Les principales réactions de précipitation qui se produisent dans les alliages AIMgSi peuvent

étre synthétisées comme suit :
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Solution solide sursaturée ->°’, zones G.P (sous forme d’aiguilles) > [précipité
intermédiaire] (sous forme de batonnets) > (Mg2Si) [B sous forme de plaques], figure, 11.8.

Séquences de la precipitation

Fulslsiunce

Figure 11.8 Evolution schématique de la résistance avec la morphologie des précipités
durcissantes en fonction du temps de revenu pour la série 6000.

La premiere étape de la décomposition de la solution solide sursaturée a été étudiée par
Geisler et Hill [41] et par Guinier et Lambot [42] en utilisant la diffraction des rayons X. lls
ont trouvé des zones sous forme d’aiguilles aprés le traitement de vieillissement a la
température en dessous de 200°C. Lutts [43] a étudié les séquences de précipitation des
alliages Al-0.7%mass. Mg.Si et Al-1.4%mass. Ge,Si pendant le vieillissement isotherme aux
températures 135, 150, 200, 250°C en utilisant la dispersion des rayons X. Il a observé la
formation d’agrégats a exces de silicium (Si) contenant un grand nombre de lacunes avant la
formation des zones G.P.

Pendant le traitement de vieillissement subséquent une périodicité identique a celle de la
matrice a été progressivement établie avec une diminution brusque de la concentration des
lacunes. Les zones se transforment en précipités sous forme d’aiguilles sans perte apparente
de la cohérence.

Les premieres observations détaillées par microscopie électronique ont été rapportées par
Thomas [44] sur la décomposition de la solution solide sursaturée d’un alliage Al 1.53%pds.
Mg2Si 0.4%pds.Si. La premiere étape de la précipitation aux températures en dessous
de 200°C consiste en la précipitation des zones G.P sous forme d’aiguilles le long
de directions <100> de la matrice d’aluminium avec une densit¢ moyenne de 2-5

x10%/cm?® Elles s’étendent entre 20 et 100 nm de longueur. Aprés une augmentation de la
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température de vieillissement, les aiguilles prennent la forme de batonnets avec une
augmentation de leur diamétre et de leur longueur et une diminution de leur densité jusqu’a
environ 10%%/cm?,

Ainsi il a conclu que sous 1’effet d’un vieillissement prolongé aux températures élevées, les
zones G.P sous forme d’aiguilles peuvent agir comme des sites de germination pour
les précipités B’ sous forme de batonnets. Les relations d’orientations obtenues a partir de la
diffraction des rayons X ont confirmé les résultats obtenus par Geisler et Hill [41].

La structure cristallographique de la phase d’équilibre 3 sous forme de plaques est analogue
a celle de la phase M@2Si ¢’est-a-dire la structure C f C de CaF2 avec a = 0.639 nm.

Des observations similaires ont été aussi rapportées par Pashley et al. [45] qui ont entrepris
des études de MET sur les réactions de précipitation dans un alliage Al-1.2%mass. Mg>Si.

La transformation des précipités sous forme de batonnets aux précipités sous forme de
plaques apres vieillissement a 300°C a été observée.

La structure du précipité p’déterminée par Jacobs [46] est hexagonale avec a =b = 0,705 nm
et ¢ = 0,405 nm. Comme, il n’a pas pu observer de changements structuraux discrets, pendant
la transformation des précipités sous forme d’aiguilles aux précipités semi-cohérents sous
forme des batonnets, il a déduit que la transformation des zones G.P a B’ a été continue.

Une étude plus détaillée du processus d’agrégation dans un alliage Al-1.4%mass. Mg2Si a
été effectuée par Panseri et Federighi [47]. lls ont prouvé que le regroupement constitue le
mécanisme initial de la décomposition en dessous de 160°C et ont confirmé que les zones G.P
¢taient riches en lacunes, et qu’il y avait une tres forte énergie de liaison entre les zones G.P et
les lacunes. La structure interne des zones G.P est responsable de 1’augmentation de la dureté
et de leur densité. Ils ont conclu que I’amélioration de la structure interne des zones était due a
la formation de 1’ordre interne avec la présence de liaisons Mg-Si.

Le role d’exces de silicium, sur le comportement en vieillissement de 1’alliage A1-0.8% pds.
M@.Si et dans 1’augmentation de la densité des zones G.P qui se forment pendant le
vieillissement artificiel ou naturel a été rapportée par Ceresara et al [48]. Une étude de la
composition des précipités intermédiaires dans les alliages AIMgSi a été faite par Edwards et
al [49]. lls ont pu constater que le rapport atomique de Mg /Si dans les précipités B’” et B est
proche de 1,1 et le rapport dans B est proche de 0,9. Cependant, ce méme rapport de Mg/Si a
été estimé par Lynch et al [50] proche de 0,44 et par Matsuda et al [51] a hauteur de 1,68.

L’utilisant de la technique de diffraction des rayons X, permet a Lynch et al.[50] pour étudier

la formation des précipités pendant un traitement de vieillissement des alliages Al-1.16%mass.
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Mg2Si et Al-1.16%mass. Mg.Ge a 250°C apres traitement d’homogénéisation.

IIs ont observé la formation d’un nouveau précipité p” avec une structure monoclinique
(@=0,33 nm, ¢ = 0,40 nm, a= f=90°, y =71°, [001] p~// [001] ai, [001] p-" [100] ai=5°), suite
a un temps de vieillissement de trois heures. Ils ont également confirmé la structure
hexagonale des précipités p’sous forme de batonnets qui a été suggéré par Jacobs [46] pour le
précipité intermédiaire §°°, les parametres du réseau obtenus sont :
a="Db=0,708+0,005 nm, et ¢ = 0,405+0,004 nm

La phase métastable B’Mg.Si dans un alliage Al-1.0%pds. Mg.Si-0.4%pds.Si a été étudiée
par Matsuda et al. [51]. lls ont rapporté la formation de trois nouveaux types de précipités
avec différentes structures cristallographiques a partir de la phase B’Mg>Si (réseau hexagonale
compact [HCP], a = 0.407 nm, ¢ = 0,405 nm) dans I’alliage Al-1.0%pds. Mg.Si vieilli a
250°C. Le premier précipité a un réseau hexagonal avec a = 0,405 nm, ¢ = 0,47 nm, le
deuxiéme a un réseau orthorhombique avec a = 0,684 nm, b = 0,703 nm et ¢ = 0,405 nm, et le
troisieme avec un réseau hexagonale compact [HCP] avec a = 1,04 £ 0,02 nm. Les parameétres
de réseau sont différents de ceux de la phase métastable formée dans un alliage pseudo-
binaire d’AIMgSi [52].

Le systéme cristallin de B’(MgSi) a été rapporté étre un CFC par Thomas [44] ou un
hexagonal par Jacobs [46]. En plus de la séquence de précipitation bien connue des phases, un
type de particule a été observé par Westengen et Ryum [53] dans les alliages Al-1.0%mass.
Mg2Si trempés dans 1’eau apres traitement d’homogénéisation pendant 1 heure a 550°C et
vieillis pendant 2 min a 350°C. L’exces de lacunes joue un rdle important dans la germination
de ces précipités. La séquence de précipitation récemment proposée est :

Agrégats séparés d’atomes de Mg et de Si = agrégats binaires des atomes de Mg et de Si >
petits précipités (zones G.P) - précipité B>’ précipite B> (MgaSi).

Burger et al. [54] ont proposé une nouvelle structure pour le précipité B’ : monoclinique
base centré, a = 1,534nm, b = 0,405nm, ¢ = 0,689nm, y = 106°. La structure proposée pour ’’

est différente de celle précédemment rapportée par Lynch et autres [50].
11.5 Cinétique de transformation de phases

La cinétique de transformation structurale est décrite par une relation entre la fraction
volumique transformée en fonction de temps et de la température (cinétique isotherme) ou en
fonction de cycle thermique. Chaque méthode permettant de déterminer ces relations

expérimentales a un modeéle empirique approprié est nécessaire pour évaluer les parametres
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cinétiques et thermodynamiques et établir les liens existants avec les mécanismes mis en jeu
lors de transformation. Les premiers travaux dans ce domaine ont été entamés par Kolmogrov
(1937) et John de Mehl (1939) puis suivi par Avrami (1939, 1940, 1941) sont connus sou le
nom de modéle de "KJMA". Souvent, la cinétique de précipitation dans les solutions
sursaturées au cours du chauffage est par D’analyse calorimétrique différentielle de
transformation est basé sur la loi d’ Avrami.

Dans cette méthode, 1’échantillon est chauffé avec différentes vitesses de chauffage et
I’évolution du flux de la chaleur en fonction de la température est ainsi enregistrée. Le degré
de transformation f (0 < f < 1) peut étre calculé a partir de telles données. La fraction
transformée a qui détermine le degré de transformation dépend du temps ou de température

d’une maniére indirecte. Cette derniére peut étre donnée par 1’expression (I1.8) [55-57] :

Alors que :

O =[f0) K(T) ..o, (11.9)

I1.5.1 Equation d’Arrhenius
Le traitement général de la complexité des réactions activées thermiquement, repose sur la
.. . da . . .
condition que le taux de transformation (E ) d’une réaction est le produit de deux fonctions.

Une des deux fonctions dépend uniquement de la température (T), tandis que la deuxieme

fonction ne dépend que de la fraction transformée (a) :
d
CE) = (@) KT (IL10)

La fonction k(T) est exprimée par une équation de type d’Arrhenius :
E
Kr=KoeXp (- ). oo (IL11)

avec, E : Energie d’activation de la réaction.
R : Constante des gaz.

Ko : Facteur pré exponentiel.

Pour la description de 1I’évolution d’une réaction pour tout le domaine de température et tout
le programme température — temps, on doit déterminer la fonction f(a), le constant ko
et ’énergie d’activation E. La fonction f(a) reste inconnue avant les analyses. Le formalisme

basé sur combinaison des deux équations (I1.10) et (I1.11) décrit les types spécifiques
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de cinétique de réaction. Par exemple, le formalisme de cinétique de Johnson—Mehl-Avrami—
Kolmogorov (JMAK) est :

fta) =nin [-In (1-0)] """ (1-0)...cvvvve, (12)

Dans ce concept, la description de I’évolution d’une réaction se réduit a 1’obtention des
valeurs appropriées pour E, ko et la fonction f (o) supposées comme triplet cinétique. La
détermination d’énergie d’activation et modele de réaction par la technique d’analyse
calorimétrique différentielle (DSC) et des données isothermes basées sur les équations (11.10)
et (II.11) est pris en considération. Mais d’abord une approche qui permet la comparaison de
I’évolution des réactions isothermes aux réactions anisothermes, par le concept de temps
équivalent, est discutée, c’est a dire que les études des dix derniéres années sont
principalement considérées [58,59]. Dans la littérature, les théories des cinétiques pour des
transformations anisothermes ont été habituellement dérivées commencant par des

formulations pour les transformations isothermes [60].
I1.6 Détermination de I’énergie d’activation

Pour I’analyse d’une réaction thermiquement activée, utilisant I’approche décrite par les
équations (11.10) et (11.11), doit étre obtenu le triplet cinétique : E, ko, et la fonction f (a).

En effet, généralement f(a) n’est pas connue au début de I’analyse, et le facteur pré
exponentiel, ko, peut étre ajusté d’une maniére relativement facile, mais aprés que les deux
autres éléments du triplet soient déterminés. En général, 1’analyse commence apres
I’obtention de la valeur de 1’énergie d’activation, Ea, de la réaction. La combinaison de la
valeur de Eaest une courbe simple de transformation qui fournit essentiellement la solution de
la détermination du triplet cinétique, et détermine ainsi la cinétique de la réaction dans le
cadre simplifié fourni par les equations(11.10) et (11.11). De la, il sera clair que la
détermination de 1’énergie d’activation soit 1’étape cruciale dans 1’analyse. L’analyse
d’énergie d’activation n’est pas seulement la premicre étape pour la détermination des
parametres cinétiques, mais elle mene aussi a un meilleur arrangement des mécanismes de la
réaction thermiquement activée. Pour des expériences linéaires de chauffage, les énergies
d’activation des réactions peuvent étre dérivées d’un ensemble d’expériences exécutées a
différentes vitesses de chauffage. Pour analyser 1’énergie d’activation, on a proposé¢ un
nombre de méthodes relativement simples a 1’application et qui donnent une bonne
exactitude, d’ou leurs importances d’étre utilisées pour la détermination de 1’¢énergie

d’activation dans le cas des alliages a base d’aluminium [61].
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11.6.1 Méthode de Kissinger, Ozawa et Boswell

Les trois méthodes sont conformes a 1’équation suivante :

Ou s et A sont des constantes.
11.6.1.a Méthode de Kissinger

Cette méthode basée sur I’équation (I1.20) est la meilleure par rapport d’autres méthodes de
calcul. Telle que celle propose par Starink [60].
Il a été observé que si la valeur de A =-1.0008 et s = 1.92, une approximation trés exacte est

donnée par 1’équation :

v E,
lnw——l.OOOBR—Tf-F C1 ......................................... 14

La représentation graphique de ln% en fonction de (Tl) donne une ligne droite dont la
f f

pente dépend de Ea. L’application de cette méthode permet 1’estimation de 1’énergie

d’activation des phases existant dans alliages.
11.6.1.b Méthode d’Ozawa

Dans le cas de la méthode de "Ozawa" s = 2 et A = 1. L’équation devient sous la forme

suivante :

E
ln%=—R—1‘;+C2 ..................... 15

11.6.1.c Méthode de Boswell

Dans le cas de la méthode de "Boswell" s = 1 et A = 1. Cette Méthode est définie par la

relation suivante :
E,
RT

v
ln—z = —
Tp 14

Cette méthode est aussi basée sur I’évolution de la température Tp du pic exothermique et ou
endothermique en fonction de la vitesse V de chauffage. Ainsi la courbe du In (V/Tp) en

fonction de 1/Tp est une ligne droite approximative avec une pente de (—Ea /R).
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Dans les trois méthodes, C1, C> et Cz sont des constantes qui dépendent de 1’étape de la
réaction suivant le modéle cinétique, V est la vitesse de chauffage, T, est la température du

maximum des pics et R est la constante des gaz parfaits (R= 8.314 J.mole ).
11.7 Modeéle de Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov

L’équation de Johnson Mehl Avrami Kolmogorov (JMAK) est du type :
a(t)=1—exp(—KD)".................... 17
avec :a : fraction transformée,
t: temps de maintien isotherme (en secondes),
k: constante de vitesse dépendant essentiellement de la température.
n : coefficient de IMAK.

Dans le cas de transformations pour lesquelles un seul mécanisme gouverne la
transformation, les parameétres n et k peuvent étre significatifs pour des mécanismes de
décroissance ou de germination et croissance. Sous cette forme, a(t) varie bien entre 0 et 1

suivant une forme caracteristique dite sigmoidale (Figure 11. 9).

.-l--nll'hi
— a2
—— - a2

Figure 11.9 Cinétiques de JMAK : fraction volumique o en fonction du temps pour diverses

valeurs de I’exposant [61].

Le développement de I’équation de JMAK conduit a :
a=1-exp(—kt)"
1—a=exp(—kt)"

28



Chapitre 3 Effet de vieillissement sur les propriétés mécaniques des alliages AIMgSi

Soitin(1 — a) = (—kt)"

In(ln (L)) = nin(kt)

1-«a

In (ln (1 1 a)) = nin(k) + nin(t)

Les grandeurs [a = In(In(1/1-y)] et [X = In(t)] sont alors utilisées pour déterminer les
valeurs respectives des coefficients n et k.
L’équation de JMAK est vérifiée si la fonction, o = f{X), présente une ligne droite dont la
pente est égale a n. La fraction transformée o, a n’importe quelle température est donnée

comme suit :

Ou : S est la surface totale des pics caractéristiques de la transformation (exothermiques ou
endothermique) entre la température Ti du début de pic (ou la transformation commence) et la
température Tt de la fin de pic (ou la transformation s’arréte) ; le St est la surface partielle du
pic (exothermique ou endothermique) situé entre la température T; et T, figure 11.10.

dQ/dt

Temps ou Température

Figure 11.10 Pic exothermique lors d’une réaction de transformation [62].
I1.8 Détermination de I’exposant (n) de la réaction correspondante :

Le coefficient n est caractéristiqgue du mécanisme de transformation qui contrdle la réaction
de précipitation. Afin de mieux comprendre 1’interprétation que 1’on peut donner a la valeur
des coefficients caractéristiques a la réaction de transformation (et en particulier du
coefficient n caractéristigue du mécanisme lui-méme), il est intéressant de rappeler

brievement les hypothéses et les principes de calculs aboutissant a I’approximation de JMAK

29



Chapitre 3 Effet de vieillissement sur les propriétés mécaniques des alliages AIMgSi

pour les différents mécanismes simples de transformation de phase. La précipitation peut étre
gouvernée soit par la germination soit par la croissance :

1) La réaction de précipitation est gouvernée par le mécanisme de germination sur les joints
de grains, si celle-ci est assez rapide, les sites de nucléation sur la surface du joint sont saturés
bien avant que le volume du grain ne soit rempli de précipités. L’exposant est alors
caractéristique de la croissance. Il conduit généralement a un coefficient de JMAK autour del.
2) La croissance est le processus dominant dans la transformation, la croissance d’un
précipité peut €tre gouvernée soit par une réaction d’interface ou par la diffusion. On observe
généralement que pour des petits germes, la diffusion se fait plus vite lorsque la taille des
précipités devient assez grande, 1’inverse peut alors se produire. Si la réaction est contrélée
par une réaction d’interface, la fraction volumique transformée augmente proportionnellement
a (t)*3. Compte tenu d’une interaction faible entre précipités, un coefficient de IMAK autour
de n=3 est généralement trouvé. Les réactions controlées par la diffusion présentent quant a

elles des coefficients variant de 1 a 2 en fonction de la morphologie des précipités développés

[61].
La fraction transformée o a une température constante T est bien déterminée par la relation
. - c (—n.Ey)
suivante : In(1 — a) ™1 = (—) ] 19
-t = (5) [Caie

Cette expression est dérivée par Matsuda et al. [62-63] a partir de 1’équation classique de
Johnson Mell Avrami Kolmogorov (JMAK) pour une température fixe et telle que la valeur
de o est indépendante de la vitesse de chauffage V, T=Tc, alors a cette température T

1’équation (19) devient :

In[lnl—a) ]=nlnV +cont................... 20

On remarque que 1’évolution de In[In(1-a )-1] en fonction de (InV ) est linéaire avec une

pente égale a (— n) [61].
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I11.1 Introduction

Le vieillissement peut avoir différents effets sur les propriétés mécaniques et électriques des
alliages d’aluminium 6xxx. Cela dépend du type de vieillissement, a savoir le vieillissement
naturel, vieillissement artificiel ou une combinaison entre les deux. Dans cette recherche, le
vieillissement naturel est défini comme le vieillissement a des températures en dessous de 50°C
telle que la température ambiante, tandis que le vieillissement artificiel est tout vieillissement
qui se produit a des températures supérieures a 50°C.

L effet de vieillissement naturel sur les alliages AIMgSi a été un sujet de controverses en

raison de son trés complexe effet sur leur microstructure.
111.2 Influence de vieillissement sur les propriétés mécaniques des alliages d’aluminium

Dutta et Allen [64] ont proposé un meécanisme qui déduit que seul type de groupe formé
durant le vieillissement est le groupe des individuels de Si. Ce qui a été rejeté plus tard par
Edwards et al. [49] a I’aide de leurs résultats obtenus par la sonde atomique sur une série
d’alliages ou ils ont montré qu’il existe trois types de groupes présents dans les premiers stades
du vieillissement : groupe des atomes de Mg, amas d’atomes individuels de Si et co-clusters de
deux atomes de Mg et Si. lls ont également indiqué que les amas individuels sont formés au
début du processus et ne se forment pas simultanément. Ceci sera suivi par la formation de co-
clusters aux temps de vieillissement plus longs. L’utilisation de la calorimétrie différentielle a
balayage permit aux mémes auteurs dans la méme étude a détecter a la fois des clusters de Mg,
des clusters de Si et des co-clusters contenant du Mg et du Si aprés I’apparition d’un large pic a
basse température dans des courbes de DSC. Leur analyse aprés différents temps de traitement
isotherme a 70°C semble en revanche plus fiable puisqu’elle est basée sur des analyses
statistiques globales. Ils ont observé pour de trés courts traitements thermiques a 70°C des
clusters indépendants de Mg et de Si. Ils ont aussi observé une corrélation entre Mg et Si pour
des traitements plus poussés. Ils ont déduit que des clusters indépendants se forment pendant
que le Mg est absorbé par les clusters de Si pour former des co-clusters. Comme, le large pic de
DSC observé dans les alliages AIMgSi n’apparait pas dans les alliages Al-Si, les auteurs ont
déduit que les premiers clusters de Si se forment pendant la trempe et que la formation de
cluster de Mg est responsable de I’apparition du pic de DSC.

Murayama et Hono [65,66], au contraire, affirment que leurs profils de concentration ne
laissent apparaitre que des clusters de Mg dans I’état brut de trempe. Ils suggérent qu’une

maturation a la température ambiante et/ou un pré-revenu a la température inférieure a 100°C
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verraient la formation de cluster de Si, puis de co-clusters Mg-Si. lls ont affirmé que les co-
clusters formés pendant le pré-revenu servent trés probablement de sites de germination
préférentielle trés finement répartis pour la phase B’ qui leur fait suite dans la séquence de
précipitation. Plus récemment encore.

Vaumousse et al.[67,68] sont parvenus & la méme conclusion & I’aide d’un HRTEM. lls
affirment qu’un alliage brut contient déja des clusters de solutés, mais ne précisent pas s’il
s’agit de clusters ou de co-clusters. Bien que leur méthode incluse un choix d’un nombre
d’atomes minimal pour la définition d’un cluster, I’efficacité de détection d’un cluster parait
cependant limitée.

Doan et al. [69] ont aussi suggéré la formation des groupes d’inoccupation avant les amas de
solutés. En se basant sur les résultats obtenus par DSC qu’ils a partir d’un alliage
Al-0,58Si-0,98 Mg-0,33Cu (% en poids) trempé, contenant également des impuretés de fer et
de chrome, ils ont observé trois pics exothermiques Avant le pic de dissolution des amas
endothermiques. Ces pics sont centrés a 373°C, 415°C et 465°C. L’énergie d’activation pour le
premier pic calculée était de 79 kJ / mole. Ceci est significativement plus petit que I’énergie
d’activation de diffusion de Mg et Si, mais il est proche de I’énergie d’activation de la
migration des lacunes. Par conséquent, ils ont conclu que ce pic correspond a la formation d’un
groupement de lacunes. Les deux autres pics exothermiques ont €té attribués a la «formation
des amas de silicium et / ou de magnésium ou une autre phase inconnue [69]. Cette derniere

conclusion pourrait étre vraie sur la base des conclusions d’Edwards et al [70].
111.2.1 Effet de vieillissement sur la microdureté dans les alliages AIMgSi

Il existe plusieurs rapports concernant I’effet des additions d’éléments quaternaires sur le
durcissement par vieillissement des alliages AIMgSi [71]. En général, durant le vieillissement
artificiel, I’addition du Cu favorise la cinétique de precipitation, la teneur du cuivre a un grand
effet sur la cinétique de durcissement et un faible effet, mais notable, sur la dureté maximale
des échantillons d’alliage 6022 traités a 177°C. Ces effets sont clairs a partir de la figure 111.1
[71]. La phase quaternaire (Q) avec ses versions métastables ont été rapportés dans les travaux
de Cayron et al [72,73].
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Figure I111.1 Variation de la dureté des alliages contenant différentes teneurs de Cu, en

fonction du temps de vieillissement artificiel a 177°C [71].

La réponse du durcissement par vieillissement se produit pendant le stockage des tbles des
alliages AIMgSi. La présence du cuivre, donne également un effet bénéficiaire en réduisant la
détérioration [74].

Récemment, le vieillissement naturel des alliages AIMgSi a attiré I’attention des chercheurs
[75], afin de trouver une solution a la détérioration des propriétés mécaniques lors du
vieillissement naturel apres trempe (au cours de traitements). Si I’alliage est maintenu pendant
une période prolongée a la température ambiante, il a tendance a développer des
caractéristiques pauvres a I’issue de ce traitement, ce qui est évidemment considéré comme
néfaste.

Les effets de I’addition de Cu sur la microstructure et la stabilité thermique de I’alliage
AlMgSi (6082) ont été étudiés par [76]. lls ont constaté que I’addition de 0,6% Cu a I’alliage
AlMgSi (6082) augmente clairement la dureté maximale. Cette derniére croit avec le temps et
de maintien du traitement thermique de vieillissement. La valeur de dureté de I’alliage avec
0,6% de Cu était toujours distinctement plus haute que celui de I’alliage sans Cu pendant le
traitement isotherme a 250°C. L’étude par microscopie électronique a transmission a indiqué
que les précipités Q’ sont formés au cours de vieillissement a 170°C pour 4 h dans I’alliage
6082 avec I’addition de 0,6% Cu. Des atomes de Cu sont isolés aux interfaces Q’/a. plutot
qu’incorporé dans le précipité, qui retardé la coalescence des précipités Q’ pendant tenir la
température a 250°C.
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Maruyama et al. [77] ont étudié I’influence du Cu sur les propriétés mécaniques et le
comportement de précipitation dans les alliages AlSi7Mgosau cours d’un traitement de
vieillissement. Dans leur étude, basée sur trois alliages de différentes concentrations du Cu. Ils
ont montré I’évolution de la dureté de Vickers des alliages en fonction du temps pendant le
vieillissement artificiel a 175 °C, figure 111.2. La dureté des trois alliages augmente rapidement
avec la croissance du temps de vieillissement jusqu’a des valeurs maximales situées dans
I’intervalle 6-9 heures. Le pic vieilli de la dureté augmente avec I’augmentation du contenu de
Cu dans les 03 alliages, ceci montre que I’addition du Cu a comme influence I’amélioration du

pic vieilli de la dureté de I’alliage de fonderie AlSizMgos [77].
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Figure I11. 2 Evolution de la microdureté des alliages a différente concentration de Cu en
fonction de temps pendant le vieillissement & 175°C [77].

L’augmentation du pic vieilli de la dureté et de la resistance de fonderie d’alliage par
I’addition du Cu peut étre attribué a I’augmentation de la densité de la phase ", la précipitation
de la phase Q et ses précurseurs Q'. La phase 0'-Al.Cu se précipite dans I’alliage de haute
concentration de Cu. La précipitation des précurseurs de la phase Q et la phase 6'-Al>Cu
augmente la quantité des précipités durcissantes, contribuant a la durete des alliages.

L’augmentation de la densité de la phase " dans les alliages AIMgSi contenant du Cu est di &

I’influence du Cu qui augmente la cinétique de précipitation de la phase ".
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La rapidité de la cinétique de précipitation dans les alliages contenant du Cu est expliquée par
le fait que le Cu réduit Iégerement la solubilité de la phase Mg.Si pour une composition donnée
de I’alliage.

Néanmoins, la figure 111. 2 montre que I’alliage contenant 1,0 Cu (% en poids) a une réponse
plus rapide du pic durcissant apres un vieillissement de 30 minutes que I’alliage.0,0 Cu (% en
poids). Cependant, les trois alliages atteignent le pic vieilli de la dureté au méme temps de
vieillissement, environ.

Gomes et al. [78] ont étudié I’évolution des propriétés mécaniques des alliages 6000 et les
alliages 6063 et ont remarqué que :

* Quand la durée de revenu et la température augmentent, la résistance mécanique augmente
également. L augmentation supplémentaire de la température de revenu entre 200°C et 225°C
pendant 10 a 12 heures réduit la résistance mécanique de cet alliage.

* La limite élastique augmente continuellement avec 1’augmentation de la température jusqu’a
une valeur maximale limite est observée quand I’alliage subi un revenu entre 10 a 12 heures a
200°C. Un prolongement de temps de maintien a cette température cause une légere baisse de
cette caractéristique.

«L’augmentation continuelle et prononcée de la dureté est corrélée avec la durée et la
température de revenu. L’alliage atteint sa dureté maximale a 200°C pendant 8 heures. Ensuite,
une diminution intervient en méme temps que la durée et la température décroissent.

-Le pourcentage d’allongement de cet alliage chute graduellement avec I’augmentation du
temps et de la température de revenu. Les échantillons les plus durcis ont une ductilité jusqu’a
6% quand le durcissement a été prolongé a 225°C pendant 14 heures.

 La résistance a la fatigue augmente en vieillissant I’alliage au-dessus de la température
ambiante. Ceci est d0 au durcissement de précipitation a température élevée et a I’augmentation
de la durée.

L’augmentation initiale des propriétés mécaniques, est due a un mécanisme de diffusion de
lacunes. Aux températures ambiantes et élevées, c’est-a-dire dans les conditions sous-vieilli,
bien-vieillir, les lacunes sont trés mobiles. Ces lacunes jouent un role significatif dans la
formation des zones GP, lesquelles sont considérablement riches en atomes de soluté. La
ségrégation locale d’atome de soluté produit une distorsion des plans du réseau. Ces tensions
s’effectuent & I’intérieur des zones et s’étendent dans plusieurs couches atomiques de la
matrice. Avec une augmentation dans le nombre ou la densite des zones, le degré de

perturbation dans le réseau augmente.
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Cependant les propriétés mécaniques aussi bien que le comportement a la rupture de I’alliage
sont améliorées. L’effet de renforcement peut aussi étre un résultat de I’interférence avec le
mouvement des dislocations. Ceci est d0 a la formation de précipités dans les conditions sous
vieillies et bien vieillies.

Une baisse dans les propriétés mécaniques de I’alliage dans les conditions de sur
vieillissement est apparue. Une coalescence des précipités donne des particules plus grandes,
avec un grain plus grand, et aussi due au « recuit » des défauts. Ceci peut causer moins
d’obstacles au mouvement des dislocations et ainsi les propriétés mécaniques commencent a
diminuer. Un comportement similaire est aussi observé en fatigue. L’alliage sous vieilli
présente un faciés de rupture en fatigue en facettes. Les alliages bien vieillis montrent une
mode mélangée de fracture, c’est-a-dire de la rupture en facettes avec une rupture inter

granulaire striée.
111.2.2 Effet de vieillissement sur la limite élastique dans les alliages AIMgSi

Les propriétés mécaniques des alliages apres 6 heures de maintien a 175°C sont représentées
dans la figure 111.3 [79]. La résistance a la traction augmente avec la concentration de Cu dans
les alliages AlSi7Mg.

L’amélioration significative de la résistance a la traction a été réalisée dans I’alliage contenant
3,0 % en poids de Cu. Cet alliage a également une limite élastique (YS) beaucoup plus élevée
que celle de I’alliage sans Cu. Cependant, la limite élastique de I’alliage contenant 1,0% en
poids de Cu est légerement inférieure a celle de I’alliage sans Cu. C’est probablement di a la
basse température d’homogénéisation appliquée pour I’alliage contenant 1,0% Cu en poids, a
cause de la faible concentration du magnésium dans la solution solide [79].

L’élongation diminue avec I’augmentation de I’addition de Cu. Quoique, une élongation
moyenne de 7,6 % a été réalisée pour I’alliage du 3,0 % Cu. Il faut noter que I’élongation des
alliages dans cette étude est beaucoup plus haute que celle de la fonderie des alliages
commerciaux. En effet le matériau employé dans ce travail est le lingot de DC a une vitesse de

solidification trés élevée avec beaucoup moins de porosité pendant le vieillissement artificiel.
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Figure 111.3 Evolution des propriétés mécaniques des alliages AlSizMg en fonction de la
concentration de Cu aprés un maintien de 6 heures a 175°C [79]

111.3 Effet de cuivre sur la réponse a la cuisson de la peinture dans les alliages AIMgSi

Il est généralement admis que I’ajout de Cu & I’alliage AIMgSi améliora leur réponse a la
cuisson de la peinture. Ceci est illustré dans figure 11.4, I’une des raisons possibles pour cela est
que I’addition de cuivre conduit a la formation des précipitées de Q et Q” a hautes températures
(y compris PBC) et peut donc améliorer le PBR de I’alliage [80]. Cependant, ce mécanisme est
rejeté par Murayama et al. [81]. Ils ont proposé que Q’ ne peut pas se former pendant des longs
temps de vieillissement de 20-30 minutes de PBC. Murayama et al. [81] ont suggéré que
’addition de Cu sur PBR a un effet positif, en effet, I’addition de Cu augmente la solubilité de
Mg>Si. De méme, Collins [82] a prouvé que la migration réduite le taux de Mg et de Si par
I’introduction de Cu dans I’alliage et donc la suppression de la formation d’amas a la
tempeérature ambiante [83].

Esmaeili et Lloyd [84] ont suggéré que I’addition de cuivre a I’alliage AIMgSi, améliore

seulement la nucléation des précipités (ou zones) et n’affecte pas le processus de croissance.
Par conséquent, dans I’alliage contenant du Cu, ou le nombre initial de préecipités est plus élevé
pendant le pré-vieillissement, la microstructure devient plus fine et plus dense aprés une
période de vieillissement artificiel (par exemple PBC) par rapport a les alliages ne contiennent
pas du cuivre [84].
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Figure 111.4 Evolution de la dureté des échantillons avec (a) 0,0 %Cu et (b) 0,4 % Cu en poids
apres divers traitements de vieillissement. [81]

111.4 Effet de pré-vieillissement artificiel sur (PBR)

Les auteurs [66, 85,86] ont admis que le pré-vieillissement avant le cycle de cuisson de la
peinture améliore la PBR. Leurs mécanismes proposés pour I’effet positif de pré-vieillissement.
Divers chercheurs ont suggéré qu’il existe une plage de températures dans laquelle le
vieillissement artificiel avant la PBC est efficace et éliminé I’effet négatif de vieillissement
naturel sur PBR. En effet, la stabilité thermique des précipités cohérents dépend de leur taille
due a I’effet capillaire et donc les zones GP formées a des températures plus élevées sont plus
stables que les clusters qui se forment a des températures plus basses. [66, 85] ont estimé dans
la plage de la température 50C° et 150C° la stabilité des clusters / zones GP formées pendant le
pré-vieillissement.

Zhen et Kang [86] ont proposé que pré-vieillissement a haute température élimine la
formation des clusters au cours de la période de vieillissement naturel aprés pré-vieillissement
et avant PBC. Selon Dutta et Allen [64] cela pourrait étre di a la nature compétitive des
clusters et la formation des zones GP.

Bryant a suggéré que les zones GP dans I’alliage AIMgSi sont formées qu’aprés le
vieillissement artificiel, [87]. Ce résultat est confirmé par Murayama et Hono [66]. C’est
explicable par les concepts de postes vacants et des atomes de soluté sursaturation.

A haute températures de traitement de la solution, la concentration des lacunes est beaucoup

plus élevée a basses températures. Par conséquent, lors de la trempe, il n’y a pas assez de temps
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pour eux de retourner a des valeurs d’équilibre et ces postes supplémentaires seront retenus
dans la matrice [88]. Ceci est di a la consommation d’atomes de Mg et de Si lors de la
formation des zones GP. Si le matériau est placé a une température appropriée, il est possible
que la formation des petits amas soit due a 1’énergie de liaison élevée entre les atomes de soluté
et les postes vacants. Si la température est suffisamment élevée (supérieure a une valeur
critique) ces groupes deviennent stables en taille. Le modéle proposé par Bryant [87] fait valoir
que pré-vieillissement a la température au-dessus de cette température critique polarise la
formation des zones appelées «clusters désordonnés ».

Birol et Karlik [89] ont proposé que par la formation des zones GP stables au cours le
vieillissement artificiel et si que I’échantillon est vieilli naturellement a basse température avant
la PBC, la formation du groupe sera disparue. Ceci est dd a la consommation des atomes de Mg
et de Si pendant la formation des zones GP et par conséquent une force d’entrainement plus
faible disponible pour un regroupement supplémentaire a basse température.

Bryant [87] a suggéré que lors du vieillissement artificiel a des températures plus élevées, les
zones GP subissent une dissolution partielle. Il en résulte une forte concentration d’atomes de
soluté dans la matrice ainsi qu’un flux transitoire de lacunes qui ont été piégées a I’intérieur des
groupes. Cependant, comme il a été mentionné plus tét, ce n’est pas le méme mécanisme
accepté entre autres chercheurs. A titre d’exemple Murayama et Hono [66] ont suggéré que, a
la température PBC, seuls les groupes d’amas ayant une taille inférieure a la taille critique rc
(ou simplement ceux qui sont formés a plus basse température) sont dissous dans la matrice et
les groupes plus stables (c’est-a-dire les zones GP) peuvent soit se transformer en 3’” ou agir en
tant que noyaux pour eux. Cette théorie semble plus acceptable car les résultats de DSC n’ont
montré aucun signe d’un pic endothermique pour dissolution des zones GP [90]. Sur la base des
résultats de DSC et MET, Bryant [87] a suggéré qu’apres la dissolution partielle de zones GP,
la formation de cette phase metastable intermédiaire ayant des caractéristiques différentes de
celles des zones GP ou 3”°.

La formation de cette phase intermédiaire métastable a également été mentionnée par Miao et
Laughlin [91] et Chakrabarti et al. [80], bien qu’ils n’aient observé aucune preuve montrant la

dissolution des zones GP avant sa formation.
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Figure 111.5 Variation de la dureté d’une semaine vieillie naturellement AA6016 avec

différentes quantités de pré-déformation avant et aprés la PBC [89].
111.5 Effet du vieillissement sur I’évolution de la résistivité dans alliages d’aluminium

Panseri et al. [92] ont étudié I’évolution de la résistivité électrique au cours du recuit
isochrone de différents alliages Al-Mg. lls ont constaté que dans le cas de I’aluminium pur,
seule une diminution de la résistivité (en 2 étapes) est observee, la figure I11.6. Ceci est attribué
a I’élimination des postes vacants non équilibrés. Dans la premiere étape (qui est légérement
inférieure a la température ambiante), les lacunes sont condensées dans les boucles de
dislocation planaires disponibles dans la matrice. Ceci a été aussi reporté par divers chercheurs
apres I’exploitation des résultats du MET [93,94]. La deuxieme étape (qui se produit a une
température supérieure a 150°C) a été aussi suggéré par Federighi [95] et Silcox et Whelan [88]
dd a I’élimination des lacunes par le mécanisme des boucles de dislocations.

L effet des petits ajouts de magnésium (moins de 1,5wt %) a la matrice peut étre clairement
observé dans figure I11.6. La diminution initiale (due a la formation de boucles de vacance),
observée dans le cas d’Al pur, a disparu. La seconde diminution de la résistivité observée a des
températures supérieures a 130°C est différente de celle de I’aluminium pur. Ces observations
suggerent qu’une forte énergie de liaison existe entre les atomes de magnésium et les lacunes
qui conduiront a la retenue des lacunes trempées dans la matrice a une température allant
jusgu’a environ 100°C [92]. La nature de cette forte interaction entre les lacunes et les atomes
de Mg peut étre attribuée au fait que I’existence des postes vacants autour des atomes Mg (qui
sont plus grands que les atomes d’Al) peuvent réduire la tension environnante de fagon
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significative. Ces paires Mg-vacance peuvent se déplacer a I’intérieur de la matrice a basse

température [92].
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Figure 111.6 Evolution de la résistivité électrique au cours du recuit isochrone de différents
alliages Al-Mg [92].

Dans le cas des alliages d’Al-Mg avec Mg> 1,5% en poids, Panseri et al [92] ont observé une
augmentation de la résistivité a des températures relativement basses ou la diminution a été
détectée dans le cas de I’aluminium pur. Ceci est attribué au groupement d’atomes de Mg qui
se produit également tres rapide. Cela pourrait étre dd a la forte interaction entre les lacunes et
les atomes de Mg qui entraine le piégeage de toutes les lacunes (ou plus correctement Mg-
lacunes paires) aprés quelques sauts. Ceci est confirmé par les résultats des mesures de
résistivité isotherme illustrés dans la figure I11.7 ou les valeurs de résistivité atteignent le niveau
de saturation aprés un temps relativement court. En outre, un regroupement supplémentaire
n’est possible que par 1’élimination des lacunes qui est un processus extrémement lent. [92].

Enfin, avant de passer aux alliages Al-Si binaires, il convient de mentionner que le processus
de réversion des clusters dans les alliages Al-Mg commence a se produire lorsque la
température augmente, figure 1.6, ce qui entraine une diminution de la résistivité. Ceci
continue jusqu’a des températures supérieures a 100°C, une diminution nette de la résistivité
(similaire a celle de I’Al pur) se produit. A noter qu’a des températures intermédiaires
(inférieures a 100°C), bien que les lacunes s’évaporent des zones dans la matrice (en raison de
la réversion des groupes), étant donné que la forte interaction entre Mg et les lacunes existe
toujours, 1’¢limination finale des postes vacants supplémentaires peuvent se produire

uniquement a des températures supérieures a 100°C. lls convient de mentionner que la chute
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tres nette de la résistivité de Al-6.9wt.% Mg est attribuée a la précipitation de Mg et ne doit pas

étre confondue avec le comportement des amas [92].

Figure 111.7 Evolution de la résistivité électrique d’Al-5% en poids d’alliage Mg en fonction

des vieillissements isothermes a différentes températures. [92]

L autre conclusion importante possible de la figure 111.6 est que le mouvement des atomes de
Mg dans les alliages Al-Mg se produit par des lacunes car I’augmentation de la résistivité (due
au regroupement) se produit a la méme température que la diminution de la résistivité (due aux
lacunes, migration et élimination) a été observée dans I’aluminium pur [92].

Fattah et al. [96] ont étudié I’effet du vieillissement naturel sur I’alliage AA6111 AIMgSi-
(Cu) suivi d’un vieillissement artificiel, en utilisant les mesures de la résistivité électrique a
basse température. Deux conditions expérimentales ont été examinées :
¢ Vieillissement naturel pendant 2 semaines suivi d’un vieillissement artificiel dans I’intervalle

de température 120 a 200°C.
¢ Vieillissement naturel pendant des périodes variables a suivi du vieillissement a 180°C.

La variation de la résistivité électrique aprés 2 semaines de vieillissement naturel et suivi d’un
vieillissement artificiel dans I’intervalle de température 120-200°C est composée de I’un ou
I’autre d’une augmentation initiale suivi d’une diminution ou d’un monotone diminuez selon la
température.

L’évolution de la résistivité pendant sous-vieillie peut étre liée a I’évolution microstructural due
a la précipitation de nouvelles phases et la dissolution possible des clusters formés pendant le

vieillissement naturel.
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IIs ont montré que I’évolution de résistivité pendant sous-vieillie & 180°C est sensiblement
affectée par I’histoire de vieillissement naturel. Cependant, le vieillissement naturel au-dela de
la premiére journée a peu d’effet sur le développement de résistivité. Ceci suggere que les
clusters formés dissous pendant les 24 premiéres heures de vieillissement naturel suivi de
vieillissement artificiel.

Contrairement au régime sous-vieilli, I’évolution de résistivité pendant sur-vieilli est semblable
pour des échantillons avec ou sans vieillissement naturel. Le taux de diminution de résistivité
pendant sur-vieilli est également beaucoup plus lent que le taux de diminution de résistivité

pendant sous-vieilli.
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IV.1 Alliages étudies

IV.1.1 Choix des alliages

Nous avons choisi ce type d’alliages AIMgSi (série 6xxx), Sous formes de tdles industrielles,

qui sont employées couramment dans la construction aéronautique et I’industrie des

autumobiles, en raison de leurs bonnes propriétés mécaniques qui dépendent non seulement de

la composition chimique de I’alliage, mais aussi dans une large mesure de leur gamme de

transformation.

Le tableau V-1 illustre la composition chimique (en% massique) des alliages étudiés.

Allige | Mg Si Cu Fe Mn Cr Zn Ti B

01 0.20 0.20 0.001 |0.17 0.03 0.001 |0.003 |0.01 0.013
02 0.51 0.79 0.10 0.17 0.03 0.001 |0.003 |0.01 0.010
03 0.20 0.61 0.002 |0.17 0.03 0.001 |0.003 |0.01 0.017

Tableau IV.1:Compositions chimiques des alliages étudiés (Yomassique).

IV.1.2 Traitement thermiques appliques

Pour avoir un processus de la précipitation de la solution solide sursaturée et dans le but

d’améliorer les proprietes mécaniques des alliages étudiés, on doit choisi, les traitements

thermiques convenables pour atteindre I’objectif souhaité:

1-

2-

Traitement d” homogénéisation pendant 15 min a 530°C suivi d’une trempe a I’eau puis
vieillis a 175°C pendant 1h.

Traitement d’ homogénéisation pendant 15 min a 530°C suivi d’une trempe a I’eau puis
vieillis a 175°C pendant 1h puis vieilli naturellement pendant 30 jours.

Traitement d’homogénéisation pendant 15 min a 530°C suivi d’une trempe a I’eau puis
vieillis a 175°C pendant 1h puis vieillis naturellement pendant 30 jours et vieillies a
70°C pendant 24 h.

Traitement d’ homogénéisation a 530°C pendant 15 min, suivi d’un vieillissement
artificiel a 175°C pendant différents temps de maintien.

Traitement de viellissement & 175°C suivi d’une maturation a la tempeérature ambiante
pendant 7 jours et 30 jours. Les traitements thermique sont été effectués dans un four du

type Nabertherm ou le gradient de température ne dépasse pas +2°C.
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IV.1.3 Préparation des échantillons

L’observation en microscope optique nécessite un polissage mécanique sur papiers abrasifs de
numéros croissants de 100 au numéro 1000. Les échantillons ont subi une attague chimique en

utilisant le réactif de Keller dont sa composition chimique est la suivante:

Eau distillée (H20).......oooeii e, 78mL

Acide fluorhydrique (HF)..........oooiiiiiie 05mL
Acide nitrique (HNO3)......oviriiiiie e 17mL
Acide chlorhydrique (HCI)........coooiiiiiiiiee e 09mL

IV.2 Methodes et techniques experimentales
IV.2.1 Microscopie optique (MO)

Nous avons utilisés un microscope optique a grands champs de type OLYMPUS BX51M,
figure IV.1, muni des lentilles qui permettent le grossissement de I’image de la microstructure
étudié, suite aux traitements thermiques choisis. Il permet 1’observation par réflexion d’une

surface métallique parfaitement plane, obtenue par polissage mécanique.
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Figure 1.1 Microscope optique de type Olympus BX51M

La métallographie optique, avec un grossissement allant jusqu’au x1200 des échantillons
attaques chimiquement, permet d’appréhender la morphologie de grains avec leurs tailles et

formes et de révéler méme des traces d’impuretés. Nous avons basés sur la méthode de
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comptage articlulée sur la technique planimétrique de Jefferies [97].Cette technique est la plus
usuelle lorsqu’on cherche une estimation quantitative de la taille de grains.

1V.2.2 Microscopie electronique a balayage (MEB)

La microscopie électronique a balayage est imposée comme une technique d’obesrvation
incontournable, couplée a des spectrometres des rayons X (EDS). Le travail principal de cette
appareil est basé principalement sur I’étude morphologique des surfaces, autrement dit, sur le
principe des interactions électrons-matiére. Le MEB est équipé d’un détecteur d'électrons
secondaires permettant d'atteindre une résolution de l'ordre de 20 nm et un grossissement qui
peut aller jusqu'a 300 000 fois. Le principe du MEB est de balayer un échantillon par une sonde
électronique fine a un diametre de 3 a 10 nm. Cette derniére est projetée sur I'échantillon a
analyser. L'interaction entre la sonde électronique et I'échantillon généere des électrons
secondaires qui ne proviennent que de la zone superficielle de basse énergie qui sont accéléres
vers un détecteur d'électrons secondaires qui amplifie le signal. A chaque point d'impact
correspond ainsi un signal électrique. L'intensité de ce signal électrique dépend a la fois de la
nature de I'échantillon au point d'impact qui détermine le rendement en électrons secondaires et

de la topographie de I'échantillon au point considéré.

Figure 1V.2 Microscope électronique a balayage de type philips (PSEM 500)
Dans notre travail, nous avons utilisé un microscope électronique a balayage Philps PSEM 500

avec une tension d’accélération de 20 KV, équipés d’un systeme EDAX, qui a permis de faire

une étude quantative et qualitative des differentes phases intermétalliques.
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IV.2.3 Microscopie électronique a transmission (MET)

La microscopie électronique est une technique ou un faisceau d’électrons est transmis a travers
un échantillon tres mince, les effets d’interaction entre les électrons et I’échantillon donnent
naissances a une image, dont la résolution peut atteindre 0.08nm, les images obtenues ne sont
pas genéralement explicites, et doivent étre interpréter a I’aide d’un support théorique. L’intérét
principal de cet instrument est de pouvoir combiner cette grande résolution avec les informations
de I’espace de Fourier, c’est-a-dire la diffraction. En microsopie electronique en transmission ,
les échantillons sont soumis a plusieurs contraintes:

- L’impact du faisceau électronique.
- L’observation dans une chambre a vide .
- Echantillon mince afin que le faisceau puisse étre transmis.

L échantillon doit étre conducteur afin qu’il ne se produise pas de charge électrique locale, di
au faiseau électronique et pour palier ce probléme.

Dans notre cas, des lames minces préparées a partirdes échantillon sont une forme de disque de
diamétre de 3mm. Le polissage chimique des échantillons est obtenue par la méthode du double
jet, en utilisant un bain constitué de 18% d’acide perchlorique, 18% de glycérol et 64%
d’éthanol. L’amincissement est réalisé a la température environ de -30°C (refroidissement a
I’azote liquide) sous une tension de —10 volts.

Les observations microstructurale sont été faites par un microscope électronique a
transmission Philips EM400 avec une tension d’accélération de 120 KV équipé d’un systeme
EDX.

IV.2.4 Calorimetrie differentielle a balayage (DSC)

Les alliages métalliques subissant des transformations de phases absorbent ou dégagent de
I’énergie. La technique de DSC représente un moyen qualitatif et quantitatif rapide pour la
caractérisation des précipités dans les alliages d’aluminium, suite aux traitements thermiques.

L’analyse calorimétrique différentielle est utilisée pour mesurer la différence de flux thermique
entre I’échantillon et la référence en fonction de la température ou du temps au cours d’un cycle
thermique programmé. Elle permet la détection de trés faible flux de chaleur de réaction et
présente ainsi une tres forte sensibilité. Cette technique permet de suivre I’évolution structurale

des matériaux dans des conditions prédefinies et sous atmosphére controlee.
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Les thermogrammes de DSC présentent des pics exothermiques situés au-dessus de la ligne de
base associé a des réactions de précipitation ou recristallisation qui dégage chaleur, et des pics
endothermiques situés au-dessous de la ligne de base associés a des réactions de dissolution qui
absorbe de lachaleur.

L aire formee par le pic et la ligne de base du thermogramme soit:

AC=f(T), s0it H=/CpAT ...... oo (IV.D)

Les essais calorimétrique sont été réalisés sur les échantillons traités par un analyseur
SETARAM, désigné DSC92, équipé d’un programme de traitement, d’une cellule de mesure et
d’un traceur.

Chaque essai de DSC est réalisé a partir de la température ambiante jusqu’a la température

de 550°C avec une vitesse de chauffage 15°C/min puis un refroidissement jusqu’a I’ambiante.

Figure IV.3 SETARAM DSC 92

IV.2.5 Microdureté

La dureté d’un matériau caractérises a résistance a la pénétration: un pénétrateur est appliqué
sur la surface du matériau a tester avec une force pendant un temps donné.

Plus I’empreinte laissée est petite, plus le matériau est dur. Bien que la dureté ne soit pas une
propriété simple a définir, les essais de dureté sont trés utilisés en raison de leur simplicité.

Plusieur stypes d’essais sont couramment utilisés, leur principe est le méme ils ne différent que
par la forme de pénétrateur utilisé: essai Brinell, essai Rockwell, essai Shore et I’essai Vickers.
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Essais de microdureté

La mesure de la dureté des tdles minces et revétement superficiels nécessite des essais sous trés
faible charge, dont la profondeur d’empreinte ne dépasse pas 1/10 de I’épaisseur du matériau

testé.
-MicroduretéVickers

Le microdurometre utilisé comporte une colonne de microscope optique en réflexion, qui
permet de viser la zone souhaitée sur un échantillon poli, le pénétrateur Vickers est en suite
placé dans I’axe optique pour effectuer I’assai, puis le microscope permet de mesurer.

Elle permet la mesure de la dureté des matériaux sans les endommager. La dureté d’un métal
est définie comme la résistance qu’il oppose a la pénétration d’un autre corps plus dur que lui.

Pour des conditions expérimentales données la dureté du métal est d’autant plus grande que la
pénétration du corps est plus faible.

L appareil utilisé dans notre travail est un microdurometre semi-automatique du type ZWICK,
figure 1V.4 a pénétrationVickers sous une charge de mesure de 200g lié a un micro-ordinateur
qui permet la mesure automatique de la microdureté grace a un logiciel approprié. Il suffit de
mesurer la longueur de la diagonale de la base carrée de I’empreinte pour accéder a la valeur de
la dureté Vickers.

Figure 1V.4 Microdurometre de type ZWICK.
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IV.2.6 Diffraction des rayonsX (DRX)

Elle permet d’avoir des informations relatives a la structure cristalline et d’étudier les
distances interatomiques et I’arrangement des atomes dans le réseau cristallin, Figure 1V.5. Et
de suivre I’évolution des phases en différents états de traitement de vieillissement appliqués
aux échantillons étudiés, et par conséquent a I’appréciation de 1’état mécanique de ces
échantillons.

En faisant interagir sous un angle 6, avec un cristal qui peut étre composé d’une famille des
plans atomiques paralleles situés a la méme distance réticulaire, un faisceau paralléle de rayons
X monochromatique de longueur d’onde A. Le rayonnement diffracté doit vérifier la condition
de Bragg :

2dnaSING=NA.ccuiieiieecvee e (IV02)

Elle comporte trois paramétres dnii, 0, et A.

Dans notre travail on utilisé un diffractométre a poudre automatisé: Bruker D8 Advance
monté en géometrie a haute résolution, I’intervalle angulaire permet de mesurer s’étend de
10°C a 100°C en 26. Le balayage de cet intervalle ne se fait pas a pas, la longueur du pas étant
0,02°C toujours sur 1’échelle 26.

Figure IV.5 Diffractomeétre utilisé de type Bruker D8 Advance.
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Ce chapitre vise a mettre en évidence 1’étude de I’évolution de la microstructure de chaque
alliage a I’état brut et aprés le traitement d’homogenisation suivi de différents traitements de
vieillissement. Différentes techniques expérimentales telles que la microscopie optique, la
microscopie électronique & balayage, la calorimétrie différentielle,la microscopie électronique a

transmission ainsi que la microdureté sont utilisées.
V.1 Etude métallographique

L’observation métallographique des trois alliages étudiés a partir de 1’état brut et suite aux
traitements d’homogénéisation et de vieillissement artificiel, naturel et double viellissements a
permi de suivre 1’évolution de la microstructure optique en fonction de la composition

chimiques des alliages.
V.1.1 Etat brut

La microstructure optique des trois alliages AIMgSi étudiés a 1’état de réception est présentée
dans la figure V.1. On observe une répartition arbitraire des particules a I’interieur des grains
dans les trois alliages. La non homogeneité de la taille des particules est due aux différentes
transformations de phases et leur croissance durant 1’élaboration des alliages. Ces particules
intermétalliques sont des précipités du type a-AlFeSi, a-Al(FeMn)Si et AlSiFeMgCu. La taille
de grains des alliages étudiés est non uniforme.

V.1.2 Etat d’homogeinisation

La figure V.2 illustre la microstructure typique obtenue par la microscopie optique des trois
alliages étudiés homogénéisés a 530°C pendant 15 min suivi d’une trempe a 1’eau froide. La
vitesse de montée de la température est de 15°C/min. Suite a ce traitement thermique on
constate une distribution plus ou moins uniforme des particules, principalement situées aux
joints de grains. On observe aussi une apparition d’une forte densité des particules plus fines et
répartie d’une fagon homogene a I’intérieur des grains dans le cas des trois alliages. On
remarque une dimunition de la taille de quelques grandes particules observées principalement a
I’état brut au niveau des joints de grains. En effet, le traitement d’homogenisation libére une
partie des éléments d’addition responsable de la formation des précipites observés a I’intérieur

de grains.

V.1.3 Etat de vieillissement
La figure V.3 presente la microstructure optique des trois alliages étudiés homogénéisés a la

température 530°C pendant 15 min, trempés a 1’eau froide puis vieillis a 175°C pendant 1heure
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Suivi d’un vieillissement naturel 30 jours a la température ambiante.

La microscopie optigue ne révéle aucun changement de la microstructure lié au traitement de
vieillissement, comparée a celle obtenue suite au traitement d’homogénisation.

Dans ce cas nous avons utilisé la méthode des lignes interceptées pour déterminer la taille des
grains. Cette méthode nous a permis de suivre la variation de la taille des grains des trois
alliages. Le tableau (T.1) représente les tailles moyennes des grains des trois alliages obtenues.

L’affinement des grains, observé dans le cas des alliages 02 et 03 est di est la présence du (Cu
+Excés de Si) et la présence de I’excés de Si. On constate aussi une légere de la taille de grains

pourait étre liée au traitement de vieillissement.

Alliage Taille moyenne des grains (um)
Alliage01 90
Alliage02 65
Alliage03 60

Tableau V.1 Taille moyenne des grains des trois alliages étudiés vieillis a 175°C
Pendant 1h.
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Alliage 01 Alliage 02

Alliage 03

Figure V.1 Microstructures typiques obtenues par le microscope optique des trois alliages
étudiés a 1’état de réception (état brut)
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Alliage 01 Alliage 02

Figure V.2 Microstructures optiques des trois alliages étudiés homogéneisés a 530°C
Pendant 15 min.
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Alliage 01 Alliage 02

Alliage 03

Figure V.3 Microstructures optiques typiques des trois alliages étudiés homogéneisés 15 min a
530°C, trempés a I’eau puis vieillis a 175°C pendant 1heure puis vieillis naturellement 30 J.
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Alliage 01 \Alliage 02

Alliage 03

Figure V.4 Micrographies optiques des trois alliages homogénéisés 15 min a 530°C, vieillis a
175°C pendant 1 heure, vieillis naturellement pendant 30 jours et suivi d’un vieillissement a
70°C pendant 24 heures.
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Pour la figure V.3 on constate que la densité des fines particules situées a I’intérieur des grains
est plus accentuée a proximité des joints de grains dans le cas des trois alliages. La faible densité
des petites particules a I’intérieur des grains, plus accentuée dans le cas de I’alliage 2, est due a
I’excés de silicium et & la présence du cuivre qui accélére la précipitation des phases
durcissantes dans les alliages AIMgSi. Les trois alliages étudiés possedent des grains de
différentes tailles. Quelques grandes particules, principalement observées aux joint de grains
dans les trois alliages, sont distribués d’une facon hétérogene. Ces phases intermetalliques sont
principalement du type a-AlFeSi et AlFeSiCu (phase Q).

La figure V.4 montre la microstructure optique typique des trois alliages étudiés
homogénéisés 15 min a 530°C, trempés a 1’eau froide, vieillis a 175°C pendant 1h puis vieillis
naturellement pendant 30 jours et suivis d’un vieillissement a 70°C pendant 24h. Le double
vieillissement ne révele aucune différence du point de vue microstructure optique entre les
différents échantillons étudiés. Suite au traitement de vieillissement pendant une longue durée,
on remarque une légére dimunition de la densité des précipités intra-granulaire avec une taille

des particules presque invariante.
V.1 Microscopie électronique a balayage (MEB)

Pour une étude qualitative et quantitative des particules ainsi microstructure des échantillons
La polis et attaqués par la solution Keller nous avons utiliser le microscope électronique a

balayage équipé d’un systeme EDAX de type philps (PSEM 500).
V.2.1 Microstructure et microanalyse X par microscopie électronique a balayage

La microstructure et la microanalyse X des trois alliages étudiés sont obtenues par 1’utilsation
d’un microscope électronique a balayage équipé d’un systeme EDAX. Les figures V.5 a V.7
illustrent les microstructures typiques, obtenues par la microscopie électronique a balayage des
trois alliages ayant subi un traitement d’homogeneisation a 530°C pendant 15 min, trempés
a D’eau froide puis vieillis artificiellement 10 h a la température 175°C. Ces figures montrent
la présence des principaux types de précipités ayant différentes morphologies et tailles.
Quelques uns apparaissent clairs et tres fins et d’autres sombres et relativement gros.

L’analyse qualitative des précipités montre qu’ils sont constitués essentiellement d’Al, Mg, Si,
Fe et Cu avec des propositions différentes. La grande affinité de Fe et Mn pour Al, Mg et Si,

favorisent 1’apparition des phases a-AlFeMgSi, a-AlFeMnSi et a-AlFeMnCusSi, répandues aprés
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des traitements thermiques appropriés [98,99]. La présence de ces phases intermétalliques

constituent des sites de germination préférentielle pour d’autres phases.

Alliage 01

Figure V.5 Mirostructure obtenue par le MEB de I’alliage 01 homogénisé a 530°C

pendant 15 min et trempé a 1’eau froide puis vieilli a 175°C pendant 10 heures.

Alliage 02

Figure V.6 Mirostructure obtenue par le MEB de I’alliage 02 homogénisé a 530°C

Pendant 15 min et trempé a I’eau froide puis vieilli a 175°C pendant 10 heures.
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Alliage 03

Pilmm200kV 680EZ2

Figure V.7 Mirostructure obtenue par le MEB de ’alliage 03 homogénisé a 530°C

pendant 15 min et trempé a I’eau froide puis vieilli a 175°C pendant 10 heures.
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Allloge 01

Figure V.8 Analyse chimique par ’EDAX des particules a,b précipite dans 1’alliage 01

homogénisé a 530°C pendant 15 min et trempé a 1’eau froide puis vieilli a 175°C pendant 10h.

63



Chapitre 5 Résultats et discussions

Alliage 02

Figure V.9 Analyse chimique par ’EDAX des particules a,b précipite dans I’alliage 02

homogénisé a 530°C pendant 15 min et trempé a 1’eau froide puis vieilli a 175°C pendant 10h.
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A "ulwr 03

Figure V.10 Analyse chimique par ’EDAX des particules a,b précipite dans I’alliage 03

homogénisé a 530°C pendant 15 min et trempé a I’cau froide puis vieilli a 175°C pendant 10h.

65



Chapitre 5 Résultats et discussions

Les figures V.8 a V.10 illustrent 1’analyse quantitative et qualitative de quelques particules les
plus répandues correspondant aux trois alliages etudiés. lls montrent que les éléments Al, Mg,
Si, Fe, Mn et Cu sont les principaux constituants des particules observées. L’amélioration des
propriétés mécaniques, liée au contréle de la taille des grains, sont dds principalement a
I’addition de élements d’addition Cu et 1’éxcés de Si. Une présence abondante des phases

intermétalliques du type a(AlFeSi) sont néfastes du point de vue propriétés mécaniques des

alliages AIMgSi [100].
V.3 Observation microstructurale par microscopie électronique a transmission (MET)

La morphologie, D’orientation, la distribution, la taille et la densité des précipités sont les
principaux paramétres ayant une influence sur le processus du durcissement structural des
d’aluminium AIMgSi [101,102].

La figure V.11 montre la microstructure typique obtenue par la microscopie électronique a
transmission des trois alliages homogénéisés pendant 15 min a 530 °C et vieillis a 175 °C
pendant 10 h. Le faisceau d’¢lectrons incident est suivant la direction le [100] de la matrice.
Apres vieillissement a 175 °C pendant 10 h, les trois alliages présentent des précipités en forme
d’aiguilles, alignés dans la direction de la matrice <100>. L'alliage 02 présente la densité la plus
¢élevée de précipités en forme d’aiguilles. Ceci est di a la présence du cuivre et de I’exces de Si.

En effet ces deux derniers augmentent la fraction en volume des précipités en forme d’aiguilles
et affine leur distribution. Ainsi, les alliages 01 et 03 montrent une densité de précipités de la
phase B’’plus faible par rapport a I’allige 02.

Ceci confirme les résultats obtenus par Gupt et al [103]. Le prolongement de la durée du temps
de maintien du traitement de vieillissement favorise la formation d’une grandes quantités des
phases B’’. En revanche, on remarque aussi que 1’éffet combiné de 1’exces de silicium et du

cuivre dans I’alliage 02 a une grande infleunce sur 1’augmentation de la densité des précipités

[101,102,104].
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Figure V.11 Microstructure typique, obtenue par la microscopie électronique
a transmission, des trois alliages étudiés vieillis a 175°C pendant 10h
puis trempés a I’cau froide.
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La figure V.12 montre une micrographie typique de I’alliage 01 montrant I’apparition de la
phase B’ sous forme des batonnets allongés selon les directions [100] matrice A1, Obtenue par un
prolongement de la durée de maturation de 10 heures a 30 heures. Le méme traitement
thermique montre dans le cas de I’alliage 02 le début de I’apparition de la phase B(Mg.Si),

figure V.13. Ceci est di a la présence du cuivre et I’excés de Si dans ’alliage 2.

b)

- . X .
Figure V.12 Micrographie typique de la phase f’de I’alliage 01 sous-direction [100] matrice Al.
a)- sous forme de batonnet.
b)-sous forme de ruban.
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N\

Figure V.13 Micrographie typique de la phase B(Mg2Si) de I’alliage 02.

V.4 Etude calorimetrique (DSC)

Le Calorimetre Différentielle a Balayage (DSC) est un bon instrument qui permet de suivre et
détecter les sequences de la précipitation et la dissolution des différentes transformations de
phases d’un alliage durant la montée de la temperature jusqu’a une température donnée
inférieure a la température de fusion de I’alliage avec une vitesse de montée fixée. Dans
thermogramme DSC, les pics exothermiques et endothermiques représentent la précipitation et
la dissolution des phases, respectivement.

La figure V.14 représente la courbe DSC obtenue pour 1’alliage 01 homogéneisé a 530°C
pendant 15 min suivi d’une trempe a 1’ecau froide. Huit principaux processus peuvent étre
identifiés a partir du thermogramme DSC. Quatre pics exothermiques situés comme suis I, 1, 111
et IV ont été centrées a partir du thermogrammes DSC aux temperatures a environ de 100 °C
pour le pic I, 288 °C pour le pic I, 365 °C, pour le pic Il et 468 °C pour le pic IV,
respectivement. Quatre autre pics endothermiques situés comme suit V, VI, VII et VIII et sont
apparus aux temperatures a environ de 210 °C, 355 °C, 407 °C, et 493°C, respectivement.

La réaction exothermique du pic (1) est lié a la nucléation des zones de Guinier-Preston (G.P).
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Le résultat obtenu est en bon accord avec celui obtenu par Chacrabarti [16]. Le pic
exothermique (II) est due a la précipitation de la phase  ". Les pics exothermiques (I11) et (IV)
correspondent a la précipitation de B ' et B-Mg2Si, respectivement.

Par conséquent, les larges pics endothermiques 1V, V et VII sont liées a la dissolution des zones
GP, de B" et de B ', respectivement. Le dernier pic endothermique VIII correspond a la
dissolution de la phase -MQ@2Si, les résultats obtenus sont en bon accord avec celui obtenu par

[42-49 , 105-111].
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Figure V.14 Courbe de DSC obtenue pour I’alliage 01 homogéneisé a 530°C pendant 15min
suivi d’une trempe a 1’eau froide. Vitesse de chauffage: 15 °C/ min.

La figure V.15 montre la courbe de DSC obtenue pour 1’alliage 02 homogéneisé a 530°C
pendant 15 min et suivi d’une trempe a 1’eau froide puis vieilli a 175°C, avec une vitesse de
chauffage de 15°C/min. Nous avons observé les mémes réactions obtenues dans le cas de
I’alliage 01, mais avec une intensité plus forte des pics.

Dans cet alliage, les pics exothermiques dus a la formation des zones G.P, a la formation
précipitation) des phases B", p ' et B sont situés aux températures 89°C, 251°C, 284°C et 407°C,
respectivement. Ainsi les pics endothermiques dus a la dissolution des zones G.P, des phases
B",B" et a la dissolution de la phase  sont situés aux températures 203°C, 277°C et 333°C,

439°C respectivement. Ces résultats confirment les travaux de Miao et al [90,91].
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Figure V.15 Courbe de DSC obtenue pour I’alliage 02 homogéneisé a 530°C pendant

suivi d’une trempe a I’eau froide. Vitesse de chauffage: 15 °C/ min.

La figure V.16 montre la courbe DSC obtenue pour I’alliage 03 ,subi d’un traitement
d’homogéneisation a 530°C pendant 15 min, trempé a I’eau froide puis vieilli a 175°C, avec une
vitesse de chauffage de 15 °C/min. On observe les mémes pics exothermiques obtenus dans les
cas des alliages 01 et 02 étudiés précédamment, mais dans ce cas les pics sont situés aux
températures : 99°C, 285°C, 315°C et 413°C, respectivement.

Le premier pic exothermique est dd a la formation des zones G.P et le deuxiéme pic est dil & la
précipitation des phases 3’ et 3°, Le troisieme pic exothermique est d{ a la précipitation de 3.

Ainsi, on observe aussi les mémes pics endothermiques situées aux températures 230°C,
307°C, 380 et 459°C. Ces pics endothermiques sont dus a la dissolution des zones G.P, des
phases B, B’et a la dissolution de la phase (.

Ces résultats sont en bon accord avec littérature notamment les travaux de [47, 51, 105-111].
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Figure V.16 Courbe de DSC obtenue pour I’alliage 03 homogéneisé a 530°C pendant 15min

suivi d’une trempe a I’eau froide. Vitesse de chauffage: 15 ° C/min.

La figure V.17 montre le décalage observé des pics de l'alliage 02 a des basses températures,
par rapport a celles des alliages 01 et 03, ceci est due a I'exces de silicium contenue dans l'alliage

(02). En effet, le silicium accélére la précipitation.
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Figure V.17 Superposition des trois courbes DSC, pour les trois alliages étudiés.
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Les figures V.18 a V.20 montrent les courbes DSC des alliages étudiés vieillis a 175 °C, suivi
d’un traitement thermiques a différents temps. On constate dans les trois alliages I'absence des
deux pics correspondant a la formation et la dissolution des zones G.P. et on observe aussi la
dissolution de la phase B°° augmente a chaque fois que le temps de maintient de traitement

thermique augmente. Ceci est en relation avec la vitesse de chauffage et le temps de maintien du

traitement thermique.
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Figure V.18 Courbes de DSC de I’alliage 01 homogénisie a 530°C pendant 15 min, suivi d’un
vieillissement artificiel a 175°C, pendant differents temps.
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Figure V.19 Courbes de DSC de I’alliage 02 homogénisie a 530°C pendant 15 min, suivi d’un

vieillissement artificiel a 175°C, pendant differents temps.
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On observe aussi un décalage des pics vers des basses températures pour les alliages 02 par
rapport aux autres alliages .Ceci est dii a I’exces du silicium qui accélérent la dissolution de la
phase B ".

L. L. .1 —
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Figure V.20 Courbes de DSC de I’alliage 03 homogénisie a 530°C pendant 15 min, suivi d’un
vieillissement artificiel a 175°C, pendant differents temps .

Les figures V.21 a V.23 illustrent les courbes DSC des d'alliages étudiés, chauffées de la
temperature ambiante jusqu’au température a 175 ° C, puis trempé a I’eau froide et maturés a la
température ambiante septs et trentes jours. On observe La diminution du pic I, a environ 100°
C, 89° C et 99°C pour les alliages 01, 02 et 03 respectivement, est cela illustré la continuité la
dissolution des Zones G.P formés durant le traitement de vieillissement artificiel. En outre, une
augmentation graduelle des pics Il et IV, est aussi observé, ceci peuvent étre liés a la formation
et a la croissance de la phase B " et B ', surtout dans dans I’allige 02 contient le Si, on resulte que

le viellissement artificiel et naturel provoque le processus de la précipitation.
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Figure V.21 Courbes DSC de I’alliage 01 vieilli a 175°C, trempé a I’eau froide, puis stoké a la
température ambiante 7 et 30 jours. Vitesse de chauffage: 15 °C/ min.
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Figure V.22 Courbes DSC de I’alliage 02 vieilli a 175°C, trempé a I’eau froide, puis stoké a la
température ambiante pendant 7 et 30 jours. Vitesse de chauffage: 15 °C/ min.
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Figure V. 23 Courbes DSC de I’alliage 03 vieilli a 175°C, trempé a 1’eau froide, puis stoké a la

température ambiante 7 et 30 jours. Vitesse de chauffage: 15 ° C/ min.
V.5 Cinitique de transformation

Le mécanisme de la Cinétique de transformation est lié aux changements de la quantité
d’énergie d’activation qui doit étre apportée a un systéme pour initier un réaction précipitation et
dissolution des précipités en fonction de 1’ordre de réaction et de la température correspondante.
Généralement la Cinétique de transformation est basée sur 1’équation de Johnson-Mehl-Avrami-
Kolmogorov (JMAK). Au cour du parcourt effectué par DSC Les mesures enregistrés indiquent
les différentes températures concordant la précipitation et la dissolution des phases construisent
en fonction de chaque vitesse.

Parmi les différentes méthodes qu’ont été appliquées pour avoir les énergies d’activation
nécessaire pour la précipitation et la dissolution [91],0on a choisi la méthode de calcul de
Kissinger-Akahira-Sunose (KAS), cela dépend de déterminer a 1’aide de trois mesures differents
correspondant aux trois vitesses de chauffages: 15,C /min,20°C /min et 25°C/min pour les trois
alliages étudiés, les températures adéquats a des pics exothermiques et les pics endothermiques
des alliages 02 et 03 ,qui contiennent le cuivre et I’excés de silicium et de 1’alliage 01, qui ne

contient pas le cuivre et I’exceés de silicium.ces données doivent etre Vérifier la relation

suivante: IN(T2/V) = —= +C
RTP

D’ou I’indice (p) indique la position du pic considéré, R constante des gaz parfaits, Ea est

I’énergie d’activation et C est une constante.
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La représentation de In(T2pV) en fonction (1/Tp), en échelle semi-logarithmique, nécessite la
connaissance de température de pic en question (Tp) correspondante a chaque vitesse de
chauffage, pour laquelle la transformation (précipitation ou dissolution) est maximale, dont le
coefficient Eo/R représente la pente de la droite ainsi obtenue, suivant cette pente on peut
dessiner la valeur de Ea (figures V 27, V 28 et V 29).

Les figures V.24. a V.26 rassemblent les courbes de DSC obtenues avec trois vitesse de
chauffage différentes des trois alliages étudiés. Les alliages ont subi d’un traitement
d’homogéneisation a 530°C pendant 15 min, trempé a I’eau froide puis vieilli a 175°C. On
observe dans les trois thermogrammes de DSC un décalage des pics exothermiques et
endothermiques vers les hautes températures avec la grossissement de la vitesse de chauffage.

Nous concluons que a chaque fois la vitesse est lente a chaque fois q’on a suffisamment de
temps pour la formation et la dissolution de la majorité des précipités, on constate aussi que le

bruit de fond diminue avec 1’augmentation de la vitesse de chauffage.
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Figure V.24 Courbes DSC de I’alliage 01 traité a 175°C durant 03 vitesses de chauffage.
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Figure V.25 Courbes DSC de I’alliage 02 traités a 175°C durant 03 vitesses de chauffage.
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Figure V.26 Courbes DSC de I’alliage 03 traités a 175°C durant 03 vitesses de chauffage.
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Les figures V.27. V.28. V.29 montrent 1’energie d’activation nécessaire a la formation des

zones GP et la phase B’ des trois alliages étudiés suivant la méthode de KAS.
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Figure V.27 Droites tracés par la méthode de Kissinger-Akahira-Sunose des deux pics
exothermique et endothermique, dus a la formation et dissolution

des zones GP et la phase ’’de 1’alliage O1.
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Figure V.28 Droites tracés par la méthode de Kissinger-Akahira-Sunose des eux pics
exothermique et endothermique, dus a la formation et dissolution

des zones GP et la phase ’’de 1’alliage 02.
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Figure V.29 Droites tracés par la méthode de kissinger-Akahira-sunose des deux
pics exothermique et endothermique, dus a la formation et dissolution
des zones GP et la phase ’” de I’alliage 03.
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L énergie d’activation Eq des differentes réactions de transformation calculées par la méthode

de Kissinger-Akahira-sunose sont rassemblées dans le tableau V.2.

Processus Alliages Energies d’activation
Eo (KJ /mol)
01 39.75 £ 0.09
Formation des Zones G.P 02 49.44+0.08
03 41.5+0.089
01 48.25+0.46
Dissolution des zones G.P 02 71.46+0.09
03 50.27+0.095
01 115.11+0.097
Formation de la phase °’ 02 131.57+0.095
03 118.65+0.097
01 105.56+0.099
Dissolution de la phase
02 112.3+0.096
03 114.87+0.098

Tabeau V.2 Energie d’activation des différents processus de transformation des alliages

01,02 et 03 alculée par la méthode de Kissinger-Akahira-Sunose.
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V.6 Etude de durcissement par la microdurete

Dans cette partie de notre travail, nous avons étudié la microdureté Vickers (Hv) par
’utilisation d’un microduromeétre de type ZWICK piloté par un micro ordinateur. Les essais
sont réalisés sous une charge tres faible (200g). Les alliages sont homogénéisés a 530°C
pendant 15 min puis vieillis artificiellement & la température 175°C. Le premier échantillon est
subi d’un traitement de maturation de 30 jours et on garde le deuxieme sans subir a un traitement
de maturation.

Les figures V.30, V.31 et V.32 montrent la microdureté obtenue en fonction du temps de
vieillissement artificiel pour les échantillons avec et sans vieillissement naturel. Dans le cas des
échantillons vieillis naturellement, on remarque une augmentation initiale de la microdureté,
puis commence a diminué avec le temps de vieillissement a environ de 60 min. Cela est di a la
dissolution du zones G.P qui ont été formés au cours du vieillissement naturel. Aprés cela, la
microdureté augmente légerement jusqu'au valeur maximale, est ceci liée a la formation de
phase B’°. Dans le cas de deuxiéme échantillon, on remarque au début de traitement que la la
microdureté est plus élevée que la microdureté des échantillons subis & un vieillissement
naturel en raison de la formation des zones G P produient pendant le chauffage jusqu'a 175°C.

La méme forme des courbes sont observées pour les alliages 02 et 03 mais dans ce cas la
microdureté est plus élevée comparée avec l'alliage 01 et ceci est liée a 1’éxces de silicium
contenant dans ’alliage 03, combinée a 1’addition du cuivre dans ’alliage 02 .En effet, 1’éxcés

de silicium et la présence de cuivre acceleré la précipitation et affine la taille des grains.
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Figure V.30 Variation de la microdureté en fonction du temps de vieillissement artificiel

pour les échantillons avec et sans vieillissement naturel de ’alliage O1.
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Figure V.31 Variation de la microdureté en fonction du temps de vieillissement artificiel

pour les échantillons avec et sans vieillissement naturel de ’alliage 02.
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Figure V.32 Variation de la microdureté en fonction du temps de vieillissement artificiel

pour les échantillons avec et sans vieillissement naturel de 1’alliage 03.
V.7 Etude par diffraction des rayons X.

L’analyse des spectres de diffraction obtenus par un diffractométre de type BRUKER D8
ADVANCE avec une anticathode en cuivre (I = 20 mA et V = 30 kV), permet d’avoir la
position des pics des raies en fonction de chaque traitement thermique, et ceci accompagne en
parallele a I’apparition des différentes structures des cristaux.

La figure V.33 présente les spectres de diffraction des rayons X des trois alliages étudiés a
I’état de réception (brut). Selon les fiches ASTM, les pics de diffraction enregistrés
correspondent a la structure de la matrice o (CFC) de I’aluminium. La réflexion la plus intense
est celle due aux plans (111), prescrite par les fiches ASTM. Ceci est li¢ a ’existence d’une
orientation privilégiée (texture). En effet, les alliages étudiés sont des tbles obtenues par
laminage . On observe aussi la présence des raies de faibles intensités situées aux petits angles
20. La presence de ces raies montre la précipitation des phases dans les alliages étudiés. Selon
I’étude de Minoda et al [112], les raies situées environ 2 © ° = 17°, 26° et 65° peuvent étres
des raies des phases a-AlFeSi et a-AlFeMnSi respectivement. Les spectres de diffraction des
rayons X, des trois alliages aprés 1’homogénéisation a 530°C pendant 15 min et la trempe a
I’eau froide et a 1’¢état de vieillissement 1h a 175°C apres le traitement d’homogénéisation et la
trempe sont présentés par les figures V.34 et V.35, respectivement. Ces spectres ont la méme

allure que ceux obtenus par les alliages a 1’état de réception. On remarque que les spectres de
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diffraction des trois alliages sont pratiguement identiques, du point de vue nombre et position
des pics (raies). Les pics observés correspondent a la matrice a-aluminium, et en plus des
précipités formés durant le traitement de vieillissement. Ces précipites sont présents
particulierement dans I’alliage 02. Les diffractogrammes des alliages (01 et 03) ne révelent que
des raies correspondantes a celles de la matrice a-aluminium. Ceci est probablement dd a la
faible densité des précipités présentés.

La recristallisation des alliages et I’anisotropie dans les alliages ¢étudiés peuvent étre des
principaux facteurs qui induisent a la disparition de la texture observée et a la croissance
de quelques pics dans les alliages a 1’état de réception apres le traitement d’homogénéisation
et le vieillissement a 175°C pendant 1heure.

L’analyse par diffraction des rayons X montrent aussi que les raies de diffraction dans les cas
des trois alliages étudiés, sont déplacés (décalés) vers les plus grands angles 26 dans tous les
cas de traitements notamment a 1’état de vieillissement. La figure VV-36 présente clairement le
décalage de ses raies de diffraction dans une seule réaction vers les grands angles 20 par
rapport a I’état de réception. En effet, le traitement de vieillissement lheure a 175°C montre

I’existence d’une densité remarquable des précipités dans les trois alliages.
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Figure V.33 Spectres de diffractions des rayons X des trois alliages a 1’état de réception.
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Figure V.34 Spectres de diffractions des rayons X des trois alliages a 1’état homogénéisés.
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Figure V.35 Spectres de diffractions des rayons X des alliages a 1’état homogénéisée et

trempés, puis vieillis 1h & 175°C.
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Figure V.36 Spectre de diffraction des rayons X des03 alliages d’une seule réaction

des 03 cas precédents.
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Conclusion Générale

Cette thése a pour but de mieux comprendre 1’évolution de la microstructure d’une série
d’alliages AlIMgSi en fonction des ¢léments d’addition des traitements thermiques de
maturation sur le durcissement structural et la cinétique de la précipitation. Nous sommes
intéressés plus particulierement aux traitements de vieillissement artificiel et naturel. Le
traitement de pré-revenu pendant 24 heures a 70°C intercalé entre la trempe et le vieillissement
naturel de 30 jours suivi d’un vieillissement artificiel a 175°C.

Différentes techniques expérimentales telles que la microscopie optique, la microscopie
électronique a balayage, la microscopie électronique a transmission, l'analyse calorimétrique
différentielle a balayage (DSC), diffraction des rayons X et la microdureté sont utilisées a cet
effet.

Parmi les principaux résultats obtenus, on peut citer :
m L’addition du cuivre dans les alliages d’aluminium AIMgSi est bénéfique dans l'amélioration
des propriétés mécaniques. Ceci est di a 'accélération de la précipitation et a I’affinement de la
taille moyenne des grains.
m La mise en évidence de I’existence des phases précipitées ainsi que leur analyse qualitative
et quantitative par la microscopie optique, par la microscopie électronique a balayage (MEB)
et par la microscopie électronique a transmission (MET) révélent la présence a-AlFeMnSi
et a-AlFeSi.
m Mise en evidence de la presence des phases intermétalliques du type (AICuMgSi) et (AlFeSi)
a I’état de réception et apres les différents traitements thermiques de vieillissement.
m Le double vieillissement augmente la densité des particules par rapport aux autres traitements
thermiques de vieillissement.
m La densité des précipites en forme d’aiguilles dans les alliages 02 et 03 contenant un Exces
de silicium est trés élevés par rapport a 1’alliage 01, ce qui implique que le silicium, augmente
la fraction en volume de ces précipités au cour de vieillissement a 175°C pendant 10 heures.
m La densité des précipités de la phase B’’ augmente avec le temps de maintien du traitement
du vieillissement artificiel.
m Les séquences de précipitations obtenues dans les alliages AIMgSi étudiés sont :

SSS------- p’=mmnm- p’e=nm-- B(Mg2Si) dans les cas des alliages sans exces de Si.

SSS------- B77==mm-- B’------ B+Si dans les cas des alliages avec exces de Si.
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m Les alliages vieillis a 175°C pendant les différents temps de maintien montrent 1’absence des
pics correspondant a la formation et la dissolution des zones GP et la phase 3°’ formés lors de
vieillissement naturel dans les trois alliages. En effet, le vieillissement artificiel provoque la
séquence de précipitation.

m Le vieillissement naturel a un effet néfaste sur le durcissement des alliages par contre
le double vieillissement peut éliminer ce phénomeéne.

m La vitesse de monté de la température a un effet tres significatif sur la formation
et la dissolution des différentes phases observées.

m La diminution initiale de la microdurete au cours du vieillissement artificiel a 175°C des
échantillons subi auparavant un vieillissement naturel pendant un mois est attribué a La
formation des zones GP pendant la période de maturation (stockage).

m L’observation de la phase " est obtenue aprés le traitement de vieillissement artificiel
a 175°C pendant 10 heures.

m Les résultats de la diffraction des rayons X montrent la présence des pics correspondent a la
structure cristalline cubique a face centrée de la matrice a-aluminium ainsi qu’une présence des
raies de faibles intensités situées aux petit angles 20=17, 26°, 65° correspondant aux phases
a(AlFeSi) et a(AlFeMnSi). Un traitement de vieillissement entraine un décalage des raies vers
les plus grands angles 26.

m L’existence d’une anisotropie dans la direction de laminage des alliages étudiés a éte

déterminée par les Rx.
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Résumé

Au cours de ces derniéres années, les alliages d’aluminium ont suscité un grand intérét de
recherche, principalement en raison de la demande croissante pour I’utilisation de matériaux
plus légers dans I’industrie d’automobile. Les alliages AIMgSi (Cu) peuvent étre traités
thermiquement sont les matériaux de choix pour le corps automobile. Une meilleure
compréhension de I’évolution de la microstructure et de la cinétique de précipitation des
alliages d’aluminium AlMgSi est requise.

Notre étude, est basée sur les alliages AIMgSi, est principalement congue pour une meilleure
compréhension de I’effet des éléments d’addition tels que Fe, Cu et exces de Si en plus des
traitements thermiques sur la cinétique de précipitation. L’effet du vieillissement naturel et
artificiel sur le comportement de précipitation et sa relation avec le durcissement ont été
étudié.

Différentes techniques d’analyse ont été utilisées dans cette étude pour suivre I’évolution de
la microstructure et les propriétés thermomécaniques. Nous avons principalement utilisé la
microscopie optique, la diffraction des rayons X, la microscopie électronique a balayage et a
transmission, la microdureté et la calorimétrie différentielle & balayage.

Le taux de durcissement élevé pendant le vieillissement artificiel des alliages traités est dd a
la densité des phases durcissantes R". Cependant, les alliages vieillis naturellement ont un taux
de durcissement lent, ont la cause est attribuée a une nucléation et a une croissance plus faible
de R". L’ajout de cuivre permet d'affiner la taille des grains et d'accélérer la précipitation. Par
conséquent, la densité des précipités augmente les propriétés mécaniques des alliages étudiés.
Le vieillissement naturel a été obtenu pour avoir un effet négatif sur le durcissement des
alliages du fait de la dissolution des zones GP. Le vieillissement artificiel avant le
vieillissement naturel a un bon effet sur I’augmentation de la densité des précipites

durcissantes.

Mots clés : Alliages AIMgSi, précipitation, exces de Si, vieillissement naturel et artificiel,

propriétés mécaniques, énergie d’activation, DSC, traitement thermique.
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Abstract

There has been a great research interest in aluminum alloys in recent years, mainly due to
the increasing demand for the utilization of lighter materials in the automobile industry. The
heat-treatable AIMgSi(Cu) alloys are the materials of choice for the auto body. A better
understanding of the microstructural evolution and kinetics of precipitation of the aluminum
alloys AIMgSi is required.

Our study, made on the AIMgSi alloys, is primarily designed to a better understanding of
the effect of the additional elements such as Fe, Cu, and excess silicon in addition to the
thermal heat treatments on the precipitation kinetics. The effect of natural and artificial aging
on precipitation behavior and its relationship to hardening has been investigated.

Different analysis techniques were used in this study to monitor the microstructural
evolution and thermomechanical properties. We mainly used optical microscopy, X-ray
diffraction, scanning and transmission electron microscopy, microhardness, and differential
scanning electron microscopy.

It was found that the high hardening rate during the artificial aging of solution-treated alloys
is due to the high rate of the precipitation of °’. However, natural aged alloys had a slow
hardening rate, which is attributed to lower nucleation and growth of f’’. The addition of
copper is found to refine the grain size and accelerate the precipitation. Hence, the hardness of
the alloys is increased. The natural aging was obtained to have a negative effect on the
hardening of the alloys due to the dissolution of the GP zones. Artificial aging prior to natural
aging has a good effect in increasing the density of the hardening precipitates.

Keywords: Al-Mg-Si alloys, excess Si, precipitation, activation energy, mechanical

properties, DSC, Heat treatments.
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