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Introduction Général

Introduction générale

L'aluminium pur présente de faibles ceastiques mécaniques rendant
impossibles son utilisation dans la constructiorstlectures mécaniques. Cependant,
I'ajout d'éléments d'addition avec des traitem#érgamiques provoque la précipitation
d'un certain nombre de phases dans la matriduminium. La faible masse
volumique des alliages d'aluminium associée a lebosines caractéristiques
mécaniques intéresse l'industrie du transport d¥eaire, navale, routiere,
aéronautique). Il existe plusieurs familles d'gia d'aluminium qui différent par leurs
eléments d'addition principaux; Al-Cu (série 2008)\Mn (série3000), Al-Si (série
4000), Al-Mg (série 5000), Al-Mg-Si (série 6000) les alliages Al-Mg-Zn (série
7000).

Les alliages d’aluminium de la série 6Q@Mnille Al-Mg-Si) sont parmi les plus
utilisées dans l'industrie. Ce choix est di priatgment a I'acquisition de cette
famille d’alliages de bonnes propriétés mécaniqgiasne assez bonne résistance a la
corrosion. Les alliages d’Al-Mg-Si sont faciles &tine en forme par tréfilage et
laminage. Les excellentes performances de cegedliaoncernant principalement les
propriétés électrigues et mécaniques qui jouentrle trés important dans leur
utilisation dans l'industrie automobile, aéronaudcget la construction électrique. La
grande étendue de ces propriétés peut étre obtgnaiee aux modifications
structurales obtenues suite aux traitements themsiegt thermomécaniques, comme
tous les alliages légers et a la réduction du peidk colt du produit industriel.

On sait que suites a aux traitementatgres des modifications structurales se
produisent par la décomposition de la solution aurge constituant l'alliage. Ce
phénomeéne est appelé généralement « durcissemasttisl ».

Les alliages d’aluminium occupent toujours une @lamportante, car les
caractéristigues de ces derniers s’améliorentutego jour grace aux recherches.

Nous proposons dans la présente étude d’appomer aontribution a la
compréhension du phénomene de précipitation etoldigsn ainsi que le

comportement des alliages daluminium avec les tema@nts thermiques et

11



Introduction Général

thermomécaniques. L’effet de différentes teneurs ddements d’addition sur
I'évolution de la microstructure et des propriébdéScaniques des alliages Al-Mg-Si a
été aussi etudié.

Notre étude expérimentale est basé aslentent sur la microscopie optique,
la microscopie électroniqgue a balayage, la micrpisc@lectroniqgue a transmission,
I'analyse calorimétrique différentielle a balay4dB&C), les mesures de la microdureté

et la diffraction des rayons X.
La présente de cette these comporte une introgugéoérale et quatre chapitres:

Le premier chapitre traite, un rappel théoriquel’stlmminium et ces alliages

Le deuxieme chapitre relate une étude bibliograghieles différents types de
précipités en tenant compte des différents éléemdiatddition ainsi que les
effets causeés par les éléments d’addition surrigsrigtés mécaniques.

Le troisieme chapitre est limité a la présentatii®ms matériaux étudiés, a la
préparation des alliages ainsi qu’a la descriptiea techniques expérimentales
utilisées.

Le quatriéeme chapitre est consacré aux résultgtérementaux obtenus et a
leurs interprétations.

Enfin, nous terminons par une conclusion et pardé&rences bibliographiques

qui ont été un support de base de notre travail.
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Chapitre | Généralités sur I'aluminium et ses alliages

I.1 Introduction

L’objectif de ce premier chapitre est de rappédsr notions générales sur les
alliages d'aluminium, les propriétés meécaniques, fmitements thermiques et
l'utilisation de ces alliages dans l'industrie.

L’élément aluminium a été découvert en 1825. ’égtment métallique le plus
présent a la surface de la terre. Sa productiorepeesente que 2% environ de celle
des aciers. Cependant, ce métal (et ses alliagesg @&n seconde position dans
I'utilisation des matériaux métalliques. L’aluminiudoit sa place a un ensemble de
propriétés qui en font un matériau remarquable.doggluctivités électrique (62 % de
celle du cuivre) et thermique de ce matériaux sélewées. De plus, sa masse
volumique de 2,7 g.cthfait de lui un matériau léger et de ce fait tr@&liessant,
notamment pour des applications dans le sectelia@®nautique. La bonne ductilité
de l'aluminium et ses alliages, a I'état recuit, l&e a sa structure cristalline cubique a
faces centrées. On peut aisément le mettre en fpan@éformation plastique. Les
alliages d'aluminium ont comme trait principal wxeellente résistance a la corrosion

Ainsi, il apparait intéressant et nécessaie dkvelopper des alliages
d’aluminium ; le choix des éléments d’additions fa& dans le but d’obtenir une
amélioration de certaines caractéristiques paramdpux propriétés de I'aluminium
pur. Il existe de nombreux domaines d’applicatipoar ces alliages et de nombreuses
nuances ont donc été développées afin de satidéamrearactéristiques requises. La
modification de la composition chimique d'un alleaglans le but d’améliorer une
performance donnée s’accompagne souvent d’une emute qui concerne une autre
propriéte.

Une grande variété d'alliages d'aluminiamété ainsi développée  afin
d'améliorer davantage les propriétés de ce métaleequi a trait a ses propriétés
physiques, mécaniques, électriques et autres. [fé&retites nuances des alliages
d'aluminium sont réparties en séries. Chacune Heseg est basée sur un ou deux
éléments alliant principaux. Ainsi, chaque sérissgale des propriétés quelques peu

différentes des autres séries. Les grandes am@iosaapportées aux alliages
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Généralités sur I'aluminium et ses alliages Chapitre 1

d'aluminium ont contribué a leur grande utilisatdans la conception et la fabrication

d'avions militaires, civils et commerciaux.
[.2: Propriétés physiques de I'aluminium pur

L’aluminium est un métal dont la struet@st et reste cubique a faces centrées
pour toute température inferieure a sa températigefusion (660°C). Il est
particulierement apprécié pour certaines de sextaistiquesl, 2].

Parametre de maille: 0.405 nm a 25°C.
Masse volumique & 25°C: 2.698 gftm
Point de fusion: 660°C.
Température d’ébullition: 2270°C.
Coefficient de dilatation moyen entre 20 et 3002(55.10°/°C.
Conductivité thermique a 20 °C:= 217.6 W/m.K
Résistivité électrique a 20°C: = 2.63 u cm.
Module d’élasticité: 68000 MPa
Limite d’élasticité (0,2%): 30 40 MPa
L’étendue domaine liquide de I'aluminium est resgadrle de ses bonnes propriétés de

fonderie. L’aluminium pur est un bon conducteuctigue et thermique.

Figure 1.1 : Forme cristalline de I’Aluminium (CFC)

14



Chapitre | Généralités sur I'aluminium et ses alliages

[.3: Principales utilisations de I'aluminium
Les principales applications actuelles de I'ahiom sont résumées ci-dessoBs:
[.3.1: Transports (25 %)

L’aluminium est |éger, il peut étre ohlesvec des caractéristiques mécaniques
élevées ce qui est déterminant pour les matériéiligés dans les transports. De ce
fait, les avions actuels sont constitués a 80 %udiamium. L'aluminium est aussi
utilisé dans les transports terrestres rapides aiemitrains a grande vitesse (TGV),
les bateaux a grandes vitesses (NGV) et dans lassarie automobile (des véhicules
plus lIégers consomment moins de carburant et pullo®ins I'atmosphere). En fait,
dans ce créneau, ce nouveau développement estmgiesance car lI'aluminium était
déja utilisé il y a 60 ans dans la voiture frangddy/na-Panhard (1952-1955), mais il
avait disparu de ce marché parce que la téle alumicodtait 20 a 25 % plus chere
que la tole équivalente en acier. Ce retour eneg@de I'aluminium provient du
changement des réglementations qui obligent manteles fabricants de voitures a
recycler leurs voitures en fin de vie. Donc endevie, les voitures retourneront chez
le fabricant ou elles seront démontées en sép&ranmnatériaux constitutifs : acier,
aluminium, verre et plastiques, qui seront ré@digpour la fabrication de nouvelles
voitures. Si le recyclage est pris en compte, trahium redevient compétitif parce
gue le recyclage de I'aluminium est plus rentahle gelui de I'acier pour au moins
deux raisons :
les déchets d’aluminium contiennent le tiers dedi§ie nécessaire a la
fabrication d’aluminium a partir de minerais .
de plus comme la température de fusion de I'alwmin{658 °C) est plus
basse que celle de I'acier (1538 °C), il est pemémique a fondre pour
élaborer de nouveaux alliages.

Notons qu'un tiers de l'aluminium utilisé actuellem, de par le monde, est de

I'aluminium recyclé.
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[.3.2: Batiment (21 %)

Dans le secteur du batiment, on peut @ cadres de portes et de fenétres, les
barodages de facades ou encore les toitures qtorngede plus en plus avec de
aluminium. L'aluminium a une bonne formabilitée aqqui donne la possibilité de
produire économiquement des profilés de formes texep pour les cadres de portes
et de fenétres. De plus, sa légereté et sa borsistamce a la corrosion (pour la
garantie décennale) et son aspect décoratif (adadigeint) le rendent attractif pour

I'industrie du batiment.
[.3.3: Emballage (21 %)

Beaucoup d’emballages sont produits emedium, on peut en citer les boites

de conserve, les boites de boisson ou encore Ieegeminces pour I'emballage
alimentaire. L’aluminium n’est pas toxique. Il datile a mettre en forme. Il a une
bonne résistance a la corrosion et eut étre ré@abnomiquement. Pour ces raisons,
I'aluminium est trés utilisé pour les boites boiss@100 % aux Etats-Unis, 50 % en
Europe) et beaucoup de produits sont enveloppésdiata feuille mince d’aluminium
avec ou sans papier (aluminium ménager, beurreratigs, chocolat etc...).
Les petites boites de conserves et les boites dsdns sont en aluminium car ce
matériau a été le premier a permettre la fabrinatie couvercles a ouverture facile
(sans outil). Cela résulte de deux avantages deniaium par rapport aux autres
matériaux :

possibilité de faire une incision par un coup despe qui diminue localement

I'épaisseur du métal (permettant I'ouverture duvesale par déchirement).

possibilité de filer un rivet intégré dans le cowke donnant la possibilité de

fixer un anneau d’ouverture sur le couvercle sangdrforer donc sans risque

de fuite et de contamination extérieure.
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1.3.4: Equipements électriques (9 %)

L’aluminium est un bon conducteur dedudticité. Il est |éger et présente de
bonnes caractéristiques meécaniques. Tous les céldeiques de transport et de
distribution extérieurs sont en aluminium, ainse da plupart des équipements utilisés

dans les postes de transformation.
1.3.5: Equipements mécaniques (7 %)

Beaucoup d’équipements mécaniques etsaotes sont a base d’aluminium ;

citons les rivets, boulons, renforts de portienesle capots de voitures.
[.3.6: Autres applications (17 %)

Il s’agit d’'un grand nombre d’'applicatuliverses et variées qui constituent
individuellement de faibles tonnages et qui vonts deeubles de bureau ou
d’appartement aux panneaux de signalisation reyteic...

Pour la plupart de ces utilisations, lanfe résistance a la corrosion de
laluminium est un avantage apprécieé. De plus, peepriétés meécaniques de
'aluminium sont bien différentes de celles de igmcParmi les principales différences
avec l'acier, notons I'élasticité et la densité @oint trois fois moins élevées. La
résistance mécanique et la résistance a la fatigudaluminium sont tout aussi
différentes de celles de l'acier. C’est pourquogst important de bien connaitre les
limites du matériau avant de l'utiliser pour la strnction des bateaux. Contrairement
a l'acier, la soudure de l'aluminium peut préserttertaines difficultés. En premier
lieu, il faut retenir ce paradoxe « Plus on souaerminium, plus on l'affaibli ». Cette
situation se produit en raison d’'un changement piegpriétés métallurgiques de
'aluminium de base dans une zone localisée ditmeZAffectée Thermiquement
(ZAT). Cette zone détrempée apparait inévitablerdans chacune des zones soudées.
La chaleur du bain de fusion provoque un cyclertigue tout autour des cordons de

soudures (s’étendant sur 25 millimetres de chaqtéede I'axe du cordon).
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|.4: Désignation des différents alliages d'aluminim

Conformément aux directives de I'AlumimivAssociation (Washington DC,
USA), les alliages d'aluminium sont désignés ad'ad'un systeme numérique de
quatre chiffreg6].

Le premier chiffre de 1 a 8 indique la famille diajes. Il est déterminé par I'élément
principal de I'alliage.

» Ixxx, sans élément, pour I'aluminium non alliés lalliages correspondent a
différents niveaux de pureté, Fe et Si étant lemcprales impuretés de
aluminium.

» 2xxx Cu, pour les alliages Al-Cu, avec une sounifa Al-Cu-Mg.

» 3xxx Mn, pour les alliages Al-Mn.

 4xxx Si, pour les alliages Al-Si.

» 5xxx Mg, pour les alliages Al-Mg.

» 6xxx Mg + Si, pour les alliages Al-Mg-Si.

o 7xXxx Zn, pour les alliages Al-Zn-Mg, avec une stamille Al-Zn-Mg-Cu.

» 8xxx divers, pour les autres alliages.

Les deux derniers chiffres sont des numéros d'atservent a identifier l'alliage. La
seule exception est la série 1000, dont ces deifiteshindiquant le pourcentage
d'aluminium,

*1xxx (1050 = 99,5 % Al, 1070 = 99,7 % Al, 1100 =%@Al) ;
Le second chiffre correspond aux variantes deidgdl de base, brevetées pour des

applications particulieres, exemple : 7175, 74 awndes du 7075.
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1.5: Classification des alliages d’aluminium

Les alliages d’aluminium les plus répamdont Al-Cu, Al-Si, Al-Mg, Al-

Cu-Mg, Al-Cu-Mg-Si, Al-Mg-Si, ainsi que Al-Zn-Mg-CuDans I'état d’equilibre

tous ces alliages forment une solution solide &mtdnt alliée et des phases

intermétalliques telles que Au (phase ), Mg,Si (phase ). Il existe deux

grandes classes d'alliages d’aluminium déforméstiglaement : Les alliages a

durcissement structural et les alliages sans digaient structural].

1.5.1: Alliages sans durcissement structural

Différent mécanismes de durcissementrniiganent dans ces alliages pour

moduler les propriétés mécaniques tels que:

Le durcissement par écrouissage, tels que la défem par laminage,
I'étirage, le tréfilage, permet d’accroitre la Itmiélastique au détriment de
I'allongement. La restauration des propriétésates des alliages peut étre
obtenue suite aux traitements thermiques appropriés

Le durcissement par addition en solution : la présedans le réseau
cristallin de laluminium d’addition en substituioou en insertion
constitue un obstacle a la déformation et conférallage des propriétés
de résistance mécanique. On peut superposer a maEssEMent un
écrouissage.

Le durcissement par l'effet de phase disperséesgle les teneurs des
éléments d’addition dépassent leur limite de sditébiles éléments
d’addition se séparent de la matrice riche en alium pour former une
seconde phase dont I'effet durcissant est d’ayilug marqué lorsque les

particules sont plus dispersées dans la matriqaesteur taille est petite.

Les alliages Al-Mn (série 3000) et Al-Mg (série0B) sont les principales familles

d’alliages d’aluminium sans durcissement structutad manganése augmente les

caractéristigues mécaniques par la précipitatiorpligses dispersées. En effet, le

manganese augmente la résistance et la tempérarerecristallisation de
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I'aluminium grace a la précipitation de Mn sousnfier de fins précipités de type
AlgMn

1.5.2: Alliages a durcissement structural

Le durcissement structural obtenu papnacessus comportant :

- La mise en solution des éléments durctssan
- La trempe, c’est a dire un refroidissemegide interdisant toute diffusion afin

d’amener cette solution solide dans un état unsahétastable.
- Vieillissement a une température infériearda température d’homogénéisation,
afin de faciliter le retour partiel vers les comalits d’equilibre.
Les principales familles d’alliages a durcissensgnictural sont : Al-Cu (série 2000),
Al Mg Si (série 6000), et Al-Zn-Mg (série 7000).

Dans le cas des alliages d’aluminiumadsérie 6000, les principaux éléments
d’alliage sont le magnésium et le silicium qui senbinent pour former le composé
Mg,Si. Le durcissement est assuré principalement ggurécipitation de la phase
métastable "(Mg,Si). Ces alliages sont utilisés a I'état trempéiraQirtrempé revenu,
ce qui leur confere de bonnes propriétés mécanidoes alliages ont une bonne
aptitude aux transformations a chaud (laminageagd) et au soudage. Leurs

applications sont trés variées: secteur automataeal et aéronautiqus].
1.5.2.1: Alliages AFMg-Si, Série 6000

Les alliages d’aluminium les plus distiégg sont ceux qui forment a I'état
d’équilibre une solution solide faiblement alliée des phases intermétalliques, d’ou
leur dénomination alliages a solution solide.

Les alliages Al-Mg-Si sont des alliagesd@ution solide type Al-Mghi [9],
série 6000 qui fait partie de la catégorie desa@gdls a durcissement structural. Ces
alliages sont généralement livrés aprés homogdimrisarempe et vieillissement
naturel.

Les alliages AI-Mg-Si(Cu) sont largementilisées comme des alliages

structuraux de moyenne résistance qui allient lantages suivants : une bonne
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formabilité, une bonne soudabilité et une résistanemarquable a la corrosion
(passivation a la corrosion sous tensidr)]. Les éléments d'alliage de cette série sont
le magnésium (Mg) et le silicium (Si). Cette famitl'alliage a une grande importance
industrielle. Elle est tres utilisée pour les peéxi lls ont une de trés bonne aptitude a
la déformation (filage, matricage principalemerithda mise en forme a froid a I'état
recuit. Leurs caractéristigues mécaniques sont mmg et sont inférieures a celles
des alliages 2000 et 7000. Ces caractéristiguegepeétre améliorées par addition de
silicium qui formera avec le Mg, le précipité dwsant MgSi. lls présentent une
bonne résistance a la corrosion notamment atmasjpleerlls se soudent tres bien

(soudure a I'arc ou brasage). On peut les classgewx groupefLl] :

Un groupe dont les compositions sont plus richemagnésium et silicium tel
que les alliages 6061 et 6082, qui sont utilisag ples applications de structure
(charpente, pylone...).

Une deuxieme catégorie renferme une faible teneursigécium qui par
conséquent aura des caractéristiques mécaniquedagihles tel que le cas du
6060 qui permettra de grandes vitesses de filages mai aura des

caractéristigues meécaniques plus failpleg.

1.6: Applications des alliages d'Aluminium

Les recherches intéressantes sur leagal#li d'aluminium dans les récentes
années, peuvent étre dues aux grandes demandesildation des matériaux légers
dans l'industrie d'automobile. Les alliages d'ahiomh ont une importante spéciale
pour les panneaux externes d'automobile, ou lachagistance et la résistance de
bosselure sont exigées et pour les amortisseurda duonne résistance et le choc
d'absorption sont nécessaires. Dans les deuxachenhe formabilité est une exigence
importante. Les alliages Al-Mg-Si sont largemeriliséis pour la résistance moyenne
des applications structurales et dans les sectwoistecturales. Et ils sont la plupart

du temps employés dans les produits expulsés dflumen Europe de l'ouest, aussi
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bien que pour la construction des moteurs des ulds{12]. Les alliages Al-Mg-Si-
(Cu), de durcissement par précipitation, ont étéisid pour la fabrication des
panneaux de revétements. Les alliages AA6111, dppék par la société canadienne
de laluminium « ALCAN » en 1983, ont été choisisup des applications a des
panneaux de revétements dans les usines de [|'Aueédig nord parce qu'ils ont une
combinaison de bonne formabilité et du potentieVélde renforcement. Récemment,

les alliages de la série 6XXX sont aussi considpoés des applications aérospatiales.
1.6.1: Les alliages Al-Mg-Si (Cu) et I'industrie

Récemment, un regain d’'intérét pour leages Al-Mg-Si-(Cu) de la série 6000
a été motivé par leur utilisation dans l'industd@utomobiles, du fait de leur bon
compromis densité - propriétés mecaniques.

Ces alliages ont des propriétés distinsten partie, di a l'addition du cuivre
responsable de la formation des phases Q efl®'17] Cette phase Q est stable
seulement en composé quaternaire avec une stoe¢thediééremment rapportée. Il
a été rapporté, que tous les alliages de la séf® 6ont principalement durcis par la
phase ” pendant le vieillissement artificiel a la tempéure 180 °(18]. Egalement,
dans [l'utilisation pour tbles d'automobiles, le dssement par vieilissement est
exécuté pendant le cycle de cuisson de la peinfereviron 30 min a 175 °Q)L9].
Ainsi les alliages sont employés dans I'état sdasliv Un constat peut étre fait pour
les alliages contenant une quantité excédentair8idear rapport a la composition
quasi binaire Al-MgSi. Ceux-ci ont atteint des niveaux satisfaisastslareté pendant
cette période limitée de vieillissement.

En revanche, ces alliages présententuncissement en maturation plus éleve.
Ceci est indésirable dans le contexte de la fativitades tdles automobiles, on
souhaite un alliage qui ne durcit pas en cours e @n forme. Seul, 'opération de
cuisson de la peinture peut constituer le revenuieilissement[20]. Actuellement,
les alliages 6016 et 6111 (développé par ALCAN 883) livrés en état T{1-24,
25| sont respectivement employés dans la fabricat®radmajorité des panneaux

internes et externes des véhicules en Europe.
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[.7: Traitements thermiques

D'une fagcon générale, le traitement thgqum fait référence a toutes les
opérations de chauffage et de refroidissement sfaitens le but de changer les
caracteristigues mécaniques et la microstructuna diétal ou les tensions résiduelles
dans une piece. Pour les alliages d’aluminium,elené traitement thermique est
surtout utilisé pour les opérations visant a augereles propriétés mécaniques des
alliages a durcissement structural. On désigndacesles d’alliages comme traitables
thermiqguement de facon a les distinguer des fasnilalliages a durcissement par
écrouissage dont les traitements thermiques en @miluence les propriétés

mécaniques (limites élastiques et résistancesradaon).

[.7.1 : Systeme de désignation des états métalluggies

Il existe une série des traitements thgues standard développés par l'industrie
dansle but de contrdler la microstructure et la méthdddabrication et de fournir des
alliages ayant des propriétés spécifiques. La dasmn de ces traitements thermiques
est présentée dans le Tableau 1.2.

[.7.2 Traitements thermiques de la série T

Les traitements thermiques de la séri€ableau 1.3, donnent en général comme
résultat un matériau trés résistant. En effetype de traitements thermiques modifie

les propriétés générales d'un alliage, suite aigeages de son application.
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>

Désignation Traitement ou état

F Brut de fabrication
Cet état s'applique aux produits issus de procéléésansformation au
cours desquels aucun controle de durcissement twtalic ou
d’écrouissage n’a été utilisé. Pour les produitsaleoyage dans cet état,
on ne donne aucune limite de propriété.
Recuit

O

Cet état s’applique aux produits corroyés, requitsr obtenir I'état avec
la plus faible résistance mécanique. Il s’appliquessi aux produits
moulés, recuits pour augmenter leur ductilité etr lestabilité
dimensionnelle.

H Ecroui
Cet état s’applique aux produits dont la résistamacgmente par
écrouissage, avec ou sans traitements thermiquidéstentaires, pour
produire des diminutions de résistance.

W Traitement de mise en solution
Cet état instable s’applique uniquement aux alBagei vieillissent
spontanément a température ambiante aprés umteaitehermique de
mise en solution. Cette désignation est spécifispidement lorsqu’o
indique la période de vieillissement a températunbiante

T Autres traitements thermiques

Tableau 1.1: Séries de traitements thermiques stanffrd
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Désignation Traitements thermiques

A 3

Refroidi aprés transformation a chaud et mdri jlsqu

T1
I'obtention d’'une condition stable : s’applique gopoduits non

ecrouis apres la trempe

T2 Refroidi aprés transformation a chaud, écroui,nglri jusqu’a
I'obtention d’'une condition stable : s’applique ayxoduits

ecrouis apres la trempe

T3 Traitement thermique de dissolution, trempé, écreti mari
jusqu’a l'obtention d’'une condition stable: S’aipple aux

produits écrouis

T4 Traitement thermique de dissolution, trempé et mdsgu’a
I'obtention d’'une condition stable : s’applique goroduits non

écrouis

T5 Refroidi aprés transformation a chaud et revenappdique aux

produits non écrouis suivant la trempe

T6 Traitement thermique de dissolution, trempé et mave:

s’applique aux produits non écrouis apres la trempe

T7 Traitement thermique de dissolution, trempé etreuenu
matériau apporté au-dela du point de résistancanmade afin

de contrbler une autre propriété du matériau trempe

T8 Traitement thermique de dissolution, trempé, écreurevenu :

s’applique aux produits écrouis

T9 Traitement thermique de dissolution, revenu et @issage:

s’applique aux produits écrouis

T10 Refroidi apres transformation a chaud, écroui, etenu :

s’applique aux produits écrouis

Tableau 1.2: Traitements thermiques de la série T des allidggaminium[8].
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[.7.3: Principaux traitements thermiques appliqguésaux alliages d’aluminium

Les traitements thermiques appliqués alliages d’aluminium sont
généralement répartis en quater différents types:
1) traitement d'homogénéisation
2) traitement d'adoucissement
3)traitement de durcissement structural

4xraitement de vieillissement
1.7. 3.1: Traitement d'homogénéisation :

Le traitement d'homogénéisation consétehauffer le matériau a une
température relativement élevée, généralement dé&0°C4 a 500°C pour
I'aluminium et 450°C a 590°C pour les alliages dialnium[26], et a le maintenir
pour une certaine période de temps (généralemexdjups heures). Ce traitement
apour but de dissoudre les phases présentes adeséalliage, de sorte a réaliser

une homogénéisation de celui-ci sous une seulé€etenphase.
1.7.3.2: Traitement d'adoucissement

Les traitements d'adoucissement ont furd'adoucir un alliage durci par
écrouissage ou par trempe structurale. On note ipamtraitements thermiques le
traitement de restauration et le traitement deig&tlisation utilisés dans le cas de
matériaux écrouis, et le traitement de recuit dipitation dans le cas de matériaux
trempés. Ce dernier traitement consiste en un tageifassez prolongé a température
elevée afin d'obtenir un adoucissement de l'allipgeduit par I'évolution des

précipitésprovenant des constituants de l'alliage.
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[.7.3.3: Traitement de durcissement structural

Ce type de traitement comprend générateinais étapes distinctes:

Ta

Température

Temps

Figure 1.2: Diagramme typique de température de traitemenbdection du temps
pour un traitement de durcissement structural
Ts: Température minimale de mise en solution

Ta: Température d'adoucissement (ou de vieillissement
1: Mise en solution :

Maintien d’'une piece a une températurfissimment élevée et pour une
période de temps assez longue pour que les élérdalliage soient distribués de

facon homogene. Le temps de chauffage varie salggédmétrie de la piece. Il peut
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aller d’'une minute pour une feuille mince a 20 lesupour une grosse piece de
fonderie au sable. Il faut accorder une attentiartiguliere a la disposition des pieces
dans le four pour assurer un chauffage homogenete§pectera les parametres de
mise en solution puisqu’une surchauffe entrainergpérte des propriétés et une
dégradation de la piece. Au contraire, un chauffageffisant ou inégal signifiera que

la piece n'atteindra pas les propriétés mécanigoebaitées.
2: Trempe :

Refroidissement rapide d'une piéce pdsaméner a la température ambiante
afin de préserver I'effet de la mise en solutiom ¥& donc amener l'alliage le plus
rapidement possible a la température ambiante deemeaa immobiliser les atomes
dans leur position en solution solide. La trempe @ bien des facons, I'étape la plus
critigue dans le procédé de traitement thermiqueepgue le refroidissement rapide
introduit des contraintes. Cela explique que biee ¢p trempe se réalise le plus
souvent par immersion dans I'eau fraiche, il arfue les pieces complexes, ayant de
grandes variations dans I'épaisseur de ses pasoient trempées dans un milieu
procurant un refroidissement moins rapide, comma&u’chaude, une solution aqueuse
de glycol, de l'air forcé ou un brouillard (parfomu détriment des propriétés

métallurgiques optimales).
3 : Traitements thermiques de revenu :

Les traitements thermiques de revenu saonstitués d’'un maintien a une

température constante, ce qui engendre un durcgsgemportant de I'alliage.
[.7.3.4: Vieillissement :

Juste aprées la trempe (on dit : étarelmpe fraiche), I'alliage se trouve dans un
état tres malléable et, dépendamment de l'alliagste dans cet état pour quelques
minutes, quelques heures ou quelques jours. Awsabeiicette période, on procédera a

des opérations de dégauchissement ou de miseraa.for

28



Chapitre | Généralités sur I'aluminium et ses alliages

a) Vieillissement naturel

Les alliages traités thermiquement voleats propriétés changées une
fois revenus a la température ambiante apres teaitements thermiques. Ceci est
appelé vieillissement naturel. Le taux de vieiisent change selon le type
d’alliage. Le vieillissement naturel est stable tpdurer de quelque jours jusqu'a
plusieurs d’années. Certains alliages de la s&@ heuvent atteindre une dureté
maximale apres un mois a la température ambianiesi ke vieillissement naturel a

été vu pour augmenter la duré€k&].
b) Vieillissement atrtificiel

Il consiste en un chauffage a une tentpigraau—dessus de la température
ambiante, pendant un temps de maintien qui dépmndant des objectifs voulus et la
nature du matériau traité. Ce type de vieillissenaecélére la précipitation et entraine
une dureté plus élevée par comparaison au vieithesnt naturel. |l est effectué
généralement a des températures variant dangvatite [100 C - 240 C] dans le cas

des alliages d'aluminium AIMgSi.
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[I.1: Généralités sur les processus de precipitatio

Dans la plupart des solutions solidesalhgties, 1a solubilite Imite diminue
avec la température. Il en résulte qu'un alliagmtd’'état d’equilibre correspond a un
systtme monophasé a une température déterminée, deeenir biphasé a des
températures plus basgés]. Ce processus qui correspond a une transformatiétat
solide avec augmentation du nombre de phase, batiddement désigneé par le terme
de précipitation. Les phénomeénes de précipitatewétent dans les solutions solides
métalliques une importance pratique considérabteilsanodifient profondément les
propriétés de l'alliage. Les processus de prédipitaa partir de solutions solides
sursaturées : qui font intervenir les phénomenaediftiesion, sont généralement classés
en deux catégories principales, la précipitationtiooie et la précipitation discontinue.

La précipitation continue nécessite langeation et la croissance des cellules
constituées des produits biphasés comme le cdametles de la seconde phase noyée
dans la matrice. La précipitation continue est traesformation pendant laquelle la
concentration du soluté de la phase mére diminogressivement jusqu'a sa valeur
d'équilibre. Ce type de précipitation conduit déamgpremier stade a l'obtention d'un
certains nombre de précipités qui grossissentgauite par le drainage des atomes de
soluté.

Dans le cas de la précipitation discontinue, ledpitode la réaction ne se forme qu’en
certains sites tels que les dislocations, lesgailet grain$29]

Donc en général le phénomene de prétigitaconsiste en la décomposition
d’'une solution solide sursaturée (phase homogésgepe au moins deux constituant)
en un meélange de deux phases de composition dif&ér&ne phase a une structure
proche de la phase initiale (la matrioea phase mere) et l'autre est généralement
composeée de phases dispersees a l'intérieur datlece Elle est caractérisée par une
germination et une croissandes précipités jouent le rdle d’obstacles aux glissnts
susceptibles de se produire dans le réseau dristhles précipités fins et bien

dispersés sont plus efficaces pour bloquer lesalients. Le traitement thermique
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contrble la dispersion et la taille des précipdésont un grand effet sur les propriétés

mécaniques du matériau.
[I.2 Germination

Deux types de germination sont possiblaggermination homogene, c'est-a-dire
la solidification d’'un noyau d’atomes du liquideadge a des fluctuations statistiques
dues a l'agitation thermiquegu la germination hétérogene. C’est en générak cett
seconde qui se produit car dans ce cas, la badiénghalpie de germination est plus
faible : celle-ci peut se faire sur des particydeisentes dans le liquide que I'on appelle
inoculant ou affinantpu sur les parois du moule en fonderie. Cellessat\augmenter
le nombre de sites de germination et donc permdtreoir une taille de grains plus
faible.

La germination d’'une nouvelle phase aépahs d’une phase homogéne selon un
processus de germination homogéne implique la fiioma d'une interface. le
processus d’apparition du germe s’accompagne dianation d’enthalpie libre (G)
donné par I'expression suivant :

DG =DG, +DGs +DGy .. eeeeeeereveeceieeaennennns (11-1)

Avec :

DG, Enthalpie libre volumique.

DG, Enthalpie libre superficielle.

DG, Enthalpie libre de déformation.

Le termeDG, est négligeable, en premiere approximation, a calesea faible

contribution au premier stade de germination (gededrés petite dimension). La
variation d'enthalpie libre est exprimée comme:suit
DCIED D PPN ( | 572

Dans le cas d’'un grand germe sphérique on a :

DG, = 4”; (G- GA) eeveveeeeee e (11L3)
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D TR s PP (|

OuGbHb et Ga sont les enthalpies libres spécifiques des phases et

respectivement et I’enthalpie libre superficielle a I’interfac%.

Par substitution dans I’équation (I1-2) on a alors

3
DG = 4p3r (Gb- Ga)+40%d ..covivoeoeveeneee s (I15)

La valeur critique du rayon.du germe est déterminée par la condition

8 —4p*(Gb- Ga) +87d=0. oo (116)
Gb - Ga)
. dDG | ) |
Sir< r. alorS? >0. La croissance des germes entraine une augmemttﬁlo

I’énergie libre, et ces germes ont donc tendandesaraitre ; par contre les germes

dans le cas de rr>sont stables entrainant ainsi une diminution dedi§ie libre.

La figure (1.1) représente la Variation d’enthakpiére associée a la formation d’'un

germe sphérique en fonction de son rayon.

AT A28
-+ ".r + ﬂlG:“:

- e -
443 1 Ay AG

Figure II.1: Variation de I'enthalpie libre G de formation d’'un germe de forme

sphérigue en fonction du soorar [30]
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La germination hétérogene tend a s'omreréférence, et en premier lieu, sur
les hétérogénéités de la phase mere afin d'abdiss#ralpie libre de formation des
germes et réduisant I'énergie surfacique et /emetyie de déformation.

Les deux principaux types de germination hétérogiépat: la germination sur les joints
de grains et la germination sur les dislocationandle cas de la germination sur les
joints de grains, une partie du joint de graingaiait et réduit, ainsi I'énergie de
formation du germe. En ce qui concerne la gernmonagur les dislocations, la croissance
d'un germe critique est favorisée par la migrafamile des atomes de soluté par biais a
travers les dislocations.

L'interface entre la matrice mere et le précipigditpétre: cohérente, semi cohérente,

incohérente.
[1.3: Croissance des précipités

Apres la formation d'un germe stable,riaissance de la nouvelle phase se fait
par adjonction d'atomes ou de molécules au nivedlinderface qui délimite la phase
mere de la phase en formation. Il se produit ur @latomes ou de molécules de la
phase mere vers la phase en développement. Laedifi@ entre le réseau cristallin de
la matrice et celui du précipité provoque un chamg® de volume qui a pour
conséquence une déformation élastique dans l'ufaudte des deux phases. En plus
elle fait apparaitre une surface entre le précipitéa matrice, de telle sorte, que la
différence entre les énergies de liaison atomigues des deux milieux a cet endroit est
appelée énergie d'interface. Ces deux termes ditprge (énergie de déformation et
énergie d’interface) jouent un role important ses Ildifférents types d’interfaces
existantes entre la phase mére et le précipit@r&saHornbogen, il existe trois types

de précipités représentés schématiquement damgueeHl.2[31].
[1.3.1 Précipités cohérents

Ces précipités forment une interface oo avec la phase mere c'est-a-dire

que le plan d'atomes constituant l'interface, iresgamment de la nature chimique de
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ces précipités, est commun aux deux phases, descledmatisé dans la figure I1.4.a.
Une condition nécessaire pour la cohérence estgue cristaux possedent des plans
cristallographiques dans lesquels la configuragbrfespacement des atomes soient
identigues ou presque identiques. Puisque la ptétogn est controlée par un
processus de diffusion qui consiste essentielleenin simple échange d’atomes, les
premieres segrégations d'atomes de soluté sont rgénent complétement

cohérentes avec la matrice.

[1.3.2 Précipités semi cohérents

Lorsque le germe atteint une dimensiatgoe au dela de laquelle I'énergie de
déformation devient plus importante que [|'énergigeifaciale, un réseau de
dislocations s'’introduit progressivement et faihsaiperdre la continuité du réseau
dans certains endroits de I'interface. Le précigi@ient a ce moment semi-cohérent

représenté schématiquement dans la figure 11.2.b.
[1.3.3 Précipités incohérents

Ces précipités forment une interface dsauatrice a travers laquelle il n'existe
aucune continuité du réseau cristallin. Au courslaleroissance du précipité les
dislocations continuent leur introduction progressjusqu‘a la perte totale de la
continuité du réseau au niveau de linterface. dl goduit ainsi un changement
brusque d'une structure a l'autre au niveau de ecdtiterface représenté

schématiquement dans la figure I1.2.c.
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Figure 11.2: Schématisation des trois types d’'interfaces existaantre un precipité et
la matrice[31]

A- Interface cohérente
B- Interface semi cohérente

C- Interface incohérente.
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[1.4: Coalescence des précipités

A la fin de la croissance, les proportions de phdees un alliage polyphasé
tendent vers les rapports prévus par le diagrami@dgudibre. La croissance des
gros précipités se fait aux détriments des plustp@récipités qui finissent par
disparaitre. Ce phénoméne est expliqué comme suwit:voisinage des petits
précipites qui sont plus dispersés, la concentnaties atomes de soluté est plus
grande que celle dans le volume adhérent aux grgssmeicules. Cette différence en
concentration confirme que les atomes de soluttusbht depuis la surface de
séparation des particules fines vers la surfacgégaration des grosses particules. Et
les atomes du composant de diffusion de base dgolsse particule a la particule
fine. Une telle distribution des composants deudiibn s’effectue prés des gros
cristaux de la seconde phase la solution soliddaalgevient sursaturée, ce qui
conduit a leur croissandd2]. Ce phénomene est appelé coalescence. Par cautre,
voisinage des particules plus dispersées, la swoiusiolide devient pauvre et les

particules se dissolvent.
[1.5: Cinétique de transformation de phases (la thérie d’Avrami)

Les cinétigues de transformation de phdlguide — solide et solide — solide)
qui procedent par un mecanisme de germination sééiggénéralement a une loi de
transformation proposée par Avrami. Le traiteméAvchmi donne une équation qui
permet de calculer le degré d’avancement de |afiramation de phases en fonction
du tempg33].

L’apparition et le développement d'une nouvelle ggha au sein d’'une phase
préexistante peuvent étre imaginés de la manigrarge: initialement, un germe
apparait au sein de la phase mer€e germe constitue un élément de la phase
Dans une deuxieme étape, les germes croissentgexs de la phaseet contribuent

a I'avancement de la transformation.
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La croissance de la phase nouvelle ne procede gmessairement a la méme vitesse
dans toutes les directions de I'espace. Dans ledesaplus simples on peut imaginer
une croissance uniforme (croissance sphérolithigeigiyant trois directions de

'espace. Un germe apparu au temps t = 0 aurangteel temps t > 0, un volume égal

Q_)A

v est la vitesse de croissance ], (le rayon de la sphére au temps t, un graiqui
commence a se développer aprés un tempd tagra atteint, au temps t 3 un

volume :

La croissance de la phase nouvelle s’effectuertiere durant les premiers temps de la
transformation. Ce comportement se modifie a utagetaux de conversion, lorsque

les phases en croissance entrent en contact lesavae les autres.

En tenant compte de cette caractéristique et drasant sur les lois de germination et
de croissance, on obtient une équation généraledgune le taux de conversion

(fraction volumiqueY') en fonction du temps de transformation :

Y=1-expK)" ..., (11.10)

k est la constante globale de vitesse de la tramstton dans laquelle figurent les
différents facteurs intervenant dans les équatidésrivant la germination et la
croissance. Ainsi, dans le cas d'une croissancerefithiqgue amorcée par une

germination homogene sporadique de vitésEexposanin = 4, et on calcule que :
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La relation (I1.10) est appelée équatiorAd@ami et n varie suivant le type de
transformation de 1 a 4, et k dépend des proceksgermination et de croissance qui

sont fortement dépendants de la température.
[1.5.1. Détermination de I'énergie d’activation:

La cinétigue de transformation (préciiita ou dissolution des précipités) est
toujours reliée aux concepts de I'énergie d’ackbratet de I'ordre de réaction. Les
études des processus de précipitation sont assaaipeprocessus de germination et
de croissance qui dominent en alliages sursatirégenéral, les énergies d’activation
séparées doivent étre identifiees avec différerdegpes de germination et de
croissance dans une transformation.

Les études de la précipitation en allkagarsaturés sur le chauffage ont été
réalisées par I'utilisation des mesures calorigées a balayage anisotherme. Dans la
méthode anisotherme I'échantillon est chauffé daumx fixe, et la chaleur évoluée est
enregistrée en fonction de la température.

'y a quatre méthodes différents qui ont été apdes pour évaluer I'énergie
d’activation efficace pour la précipitation et lessblution (d’Ozawa; Ozawa Chen;
Gupta; Kissinger)34].

Dans notre travail, nous avons utilisé la méthd@zawa|[35] ; cette méthode repose
sur I'hypothése selon laquelle, au cours de la g®eh température, la réaction passe

par un maximum avant de décroitre, grace a laioalativante :

T2
N = (1. 12)
7 RT

D'ou T est la température, j indique la positiongla considéré, R constante des gaz

parfaits, E I'énergie d’activation, la vitesse de chauffage et C est une constante.

. . T? . , . . .
La représentation dén f—' en fonction deTL, en échelle semi-logarithmique,
j

nécessite la connaissance de température de pguestion () correspondante a

chaque vitesse de chauffage, pour laquelle la foemation (précipitation ou
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dissolution) est maximale, dont le coefficieﬁ% représente la pente de la droite ainsi

obtenue.
[1.6: La précipitation dans les AIMgSi

La séquence de précipitation dans césgal est rendue plus complexe par la
présence de phases métastables et d’au moins eonends d’additions distincts (Mg
et Si).

La séquence de précipitation communément admise Ipsiwalliages pseudo-binaires
AI-(MgZSi) [36-38]

Amas d’atomes de (SSSy zones GP (Guinier-Prestonp précipités "—» précipités
'—> (Mg.Si)

Ainsi, on peut distinguer d’autres séquences prégasselon la composition de

I'alliage considéré :

Pour le cas des alliages a exces de Si, conten@ifo0Cu (%masse), la
séquence de précipitation proposée est la suiyanies] :

Amas d’atomes de (SSS) zones GP» précipités "—» précipités '» Q» + Si
Pour le cas des alliages a exces de Si, conterE%0Cu (%omasse), la
séquence de précipitation proposeée est la suiyante

Amas d’atomes de (SSSy zones-@Fprécipités "—» Q'—> Q + Si

Solution solide sursaturé SSS:

Au cours du maintien d'un alliage d’almmim a durcissement structural a la
température ambiante apres la trempe, la solutiidessursaturée se trouve en état
métastable. Au cours de ce stade, appelé maturéatimge durcit progressivement,
spontanément et la solution solide se décomposedomuner naissance a la formation,
a partir de la matrice, de germes stables de patias d'atomes de soluté (les zones
de Guinier-Preston), en trés grande densité (deréade 18" & 132 /cn?) [39], dont la
taille est supposée comprise entre 1 et 5 nm deélia. L’observation en microscopie

électronique en transmission conventionnelle diobgtelle taille est rendue presque
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impossible par les valeurs tres proches des factdar diffusion électronique de
aluminium, du magnésium et du siliciuf24]. Des récents travaux utilisant des
techniques de caractérisations modernes mieux @saptl’'étude de ces objets, telle la
sonde atomique, ont été menés par differents auf@dr 38, 40, 41].Ces amas
d’atomes sont toujours situés aux noeuds du rédeda matrice d’aluminium et sont
constitués de petites portions de plans cristaoigigues du réseau d’aluminium
enrichis en atomes de soluté. A cette étape, ces aatomes sont plus ou moins
sphériqueg42]. lls contiennent en majorité des atomes d’alunmmien plus des
atomes de Mg et/ou Si. lls sont orientés selordiesctions [100],. lls sont d’abord
désordonnés puis organisés en alternance de codehesies de silicium entourés de
deux couches d’atomes de magnésium. Gudddérapporte que lorsque I'on parlera
d’amas homo -atomiques, il s’agira d’amas enrigmsun seul type de soluté en plus
des atomes de solvant et non pas d'objets contel@i% du soluté en question.
Edwards et a[38] ont détecté a la fois des amas de Mg, des amdSi @¢ des
hétéroamas contenant Mg et Si caractérisés papdigpn d’'un large pic a basse
température dans les diagrammes de (DSC). En regarles travaux[40,41]
affirment que leurs profils de concentration nedant apparaitre que des homo- amas
de Mg dans I'état brut de trempe. lls suggérenuig@’ maturation a température
ambiante et/ou un pré-revenu a une températurgianfé a 100°C verraient la
formation d’amas de Si, puis de co-amas Mg -Si. desx équipes sont cependant
d’accord pour affirmer que les co-amas formés pendla pré-revenu servent tres
probablement de sites de germination préférentieéls finement répartis pour la
phase " qui leur fait suite dans la séquence de préaipn. Vaumousse et 3] en
étudiant des alliages de la série 6000 sont pasv@nla méme conclusion a l'aide
d'une technique d’identification d’amas. lls affemt qu’'un alliage brut trempé
contient déja des amas de solutés, mais ne prégmen s'il s’agit d’homo ou
d’hétéroamas. Leur méthode inclue le choix d’'un bied’atomes minimal pour la

définition d’'un amas. L’efficacité de détection d’'amas parait cependant limitée.
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La phase durcissante

est une phase cohérente avec la matrice mére conservenarnghologie
similaire a celle des amas de soluté (zones[&R) en se formant ainsi en aiguilles au
dépens de ces précurseurs qui sont des amas auntanant de Mg que de Si,
s’étendant le long des directions < 100 >Al. Eregfélle a longtemps été considérée
dans la littérature comme une zone GP (zone Gledl)elle donne lieu dans un cliché
de diffraction électronique a des trainées diffupespendiculaires aux directions
[001]* du réseau réciproque de la matrice daluommi Ces trainées étaient
interprétées de la méme facon que pour les zonedeGRlliages Al-Cu comme étant
la trace de zones iso structurales tres fjdés La dénomination par” et la structure
de " ont été initialement présentés par Esma&2ij suite a une étude par diffraction
des rayons X d'un alliage Al-Mg-Si. Elle a détergique la structure de' est du type
monoclinique, avec a = b = 0.616 nm, ¢ = 0.71 nmeet 82. Selon les travaux menés
par les auteurd14, 17, 22, 44] cette phase cohérente est responsable de la
microstructure correspondante au pic de dureté demsalliages Al-Mg-Si (Cu)
modeles industriels a faible teneur en cuivre. Dmloreuses études ont proposé des
structures cristallines plus ou moins concordapiés46]. Les structures proposées

pour la phase" sont présentées comme suit :

Monoclinique bc, a =1.534 nm, ¢=0.689 n m, b =05 = 106°, Edward$38]

Monocliniqgue a = 0.30 nm, ¢ = 0.33 nm, b = 0.40 na¥/1°, Lynch[46]

Monoclinigue C2/m a=1.516nm, ¢=0.674 nm, b=0.405nm,105.3°, Andersen
[47]

Monoclinique (P2/m) a = 0,770 nm, ¢ = 0,203 nm, ® 670, =75 °[10]

Les figures I11.3et 1.4 illustrent les observatioriaites par la microscopie a
transmission a haute résolution (HRTEM) qui réntld’orientation des atomes de
Mg et Si observé sur une aiguille dé ainsi que le modéle construit par

Anderson et dl47], simultanément.

43



Précipitation et recristallisation dans les alliag AIMgSi

Chapitre I

3nm

Figure 11.4: Précipité de " construit selon le modéle Andersen et[&l/].

@ Al
@ Mg
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La Phase

Cette phase intermédiaiagant un rapporl\g—? plus faible que celui de la phase

d’équilibre. Les rapports'\g—g trouvés dans la littérature sont pratiquement iqaes a
|

cellesmesurés de la phase (varie entre 1 et 1,7 dépondant de la compositien d
I'alliage). Cette phase précipite sous forme def@ts mesurant entre 5 et 15 nm de
diameétre. La structure de cette derniere a été biéterminée par diffraction

électroniqud34]. Elle s’agit d’'une maille hexagonale de paramétres

a = 0,705 nm, ¢ = 0,405 nm, rappe%g: 1.73[34]
|

a= b= 0,407 nm, c = 0,405 nm, rapp'\e/lslg: : 1.54[34]

Les aiguilles , les batonnets sont semi cohérents avec la matrice
aluminium le long des grands axes. Anderson €td|, proposent la stoechiométrie
suivante MggSiyo. Des travaux46-16] en utilisant le MET a haute résolution ont

montré que cette phase pouvait coexister avetans un méme précipité.

La Phase d'équilibre (Mg,Si)

La Phase d'équilibréMg,Si) est habituellement formée de petites plaquettes
sur les plans{ 100}dans la matrice Al ayant la sttme CFC du type CaFavec a
=0.636nm (la fluorure de calcium).
Cependant, des étudd88-41], notamment en utilisant des sondes atomiques,
suggerent que les premieres étapes de la prémpitdnt plus complexes. Le premier
stade verrait la formation d’'amas d’atomes de Si'@ias d’atomede Mg. Puis des
co-amas de Mg et Si apparaitraient avec la mémeasition chimiquegue les zones
GP a qui ils donneraient naissance.
L’exces de silicium par rapport a la stcechioméulie la phase Mgi change
considérablement les phases en présence dandidgealAl-Mg-Si[48], Matsuda a

observé trois autres phases dans la séquence dpitatéon avant I'apparition de la
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phase . Enfin les phases d’équilibre sont soisi I'excés de silicium n’est pas trop

important, soit du silicium le cas écheéant.
[1.7: La précipitation dans les alliages AIMgSi(Cu)
[1.7.1: Mécanismes de durcissement dans les alliag@&IMgSi(Cu)

De méme que pour les alliages AlIMgSillecissement des alliages de la série
6000 au cuivre se fait graceaphase métastabld. Cependant I'addition de cuivre
entraine la formation de la phaseq@ possede plusieurs précurseurs succegkifs
L'une des phasese présentant sous forme de lattes semble partielfge aussi au

durcissement structural des alliages AIMgSi({iy).

Dans les alliage®\IMgSi(Cu), la séquence de précipitation dépendralport des
concentrations en silicium et magnésium mais adsstaux de cuivre. Les phases
métastables qui suivent I'apparition de la pha%esont nhombreuses et encore mal
appréhendéell9]. Nous nous attacherons donc simplement a miewpndre les
phases qui se forment a I'équilibre en fonction descentrations eréléments
d’'alliages. Les phases a l'équilibre dans les @diga AIMgSiCu peuvent étre
représentées gracetepis tétraedres de composition. Dans chacun deatrx, un
équilibre a quatre phases peut étre trouvé. A ahémojg, on retrouve la solution solide
a base d’'aluminium et la phase quaternaire Q. La composition de & pas encore
connue parfaitement, plusieurs compositions sopp@sées comme par exemple
Al;CwMgeSi; [50]. En plus de et Q, deux autres phases sont présentes parmi
(Al,Cu), et (Si). La figure 1.5 présente le diagramme tdage de l'alliage Al-Mg-

Si-Cu a température ambianie’].
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Tetrahedron Corners Phases
{si) 1 » 1245 =  (AD+Q+06+ Mg,5Si
\ m - 1,234 =  (AD+O+0+(50)
- 1,235 = (A +Q+(Si)+Mg,Si

Figure 11.5: Diagramme de phase de Al-Mg-Si-Cu a températuraantef17].

(Al) + Q + Mg,Si + (Si)

(Si) — i Mg,Si

Figure 11.6: Projection du diagramme de phase d'Al-Mg-Si-Cu engérature
ambiante. (La ligne verticale représente le cablgkSi=1 (en poids))
[17].
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Selon la composition de l'alliage, on peut se terwans I'un ou l'autre des tétraedres.
Le tétraedre | est défini par les phases d’équilipr®, et . Le deuxiéme est défini
par , Q, et Si. Enfin les sommets du tétraédre Ill sontstitués par , Q, Si et .

On peut représenter le diagramme de maniere pioplesien considérant le ratio
Mg:Si enpoids. Si celui-ci est supérieur a 1, la compositie I'alliage se trouve dans
le tétraedre |. Sie rapport est inférieur a 1, on se déplace vetétiaedre Il. Enfin si
la concentration en Cesst faible (0.2-0.5%), on se trouve dans le tétaéltl On peut
donc projeter les tétraedresar une surface perpendiculaire a la droite reliaet Q
(figure 11.6).

Par l'analyse calorimétrique différentielle Laughdit Miao[51] ont étudié les effets

de la précipitation et la dissolution des alliagewants:

a) Al 0.50%Mg Si 1.28% 0.07C@qmasse)

b) Al 0.55%Mg Sil.26% 0.9 Cupmasse).

Immédiatement apres I'homogénéisation, trempeeaillissement a des températures
convenables, les résultats obtenus sont représdatésla figure ci-dessous, et le
tableau ci-aprés récapitule les significationspmles apparent dans (figure 11-7).

0.4 B ;

In!l

As

END —™

0.3

a3s

dC)dt e

02—
| l

.15 |J'\--I—-'\--I...|_I_j_ | 1 N | .

LOHE AN 30dF Ll SiH1
Tiemiporasuee (C]

Figure 11.7: Courbe DSC obtenue avec une vitesse de chauffaQeCifin aprés

trempe
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Pic Réaction Domaine de températurédentification de I'origine de I'ef
Exo/Endo | approximatif (°C) I'effet

(1) |Exo 80-100 Formation des zones GP
Endo 150 Dissolution des zones GP

l1(2) Exo 250 Formation de précipités

111(3) Exo 250-260 Formationi

IV (4) Exo 380-400 Formation

V (5) |Endo 440-530 Dissolutioret Si

Tableau 11.1: Résumé des différents points significatifs de darbe DS dans la
figure 11.7
Exo Exothermique

Endo Endothermique
[1.8: Structure cristallographique des principalesphases

Les structures des principales phasddestatmétastables rencontrées dans les

alliages AIMgSiCu sont regroupées Dans le tablé2y49,52]

Phase Q Q
Structure | Monoclinique | HexagonaleCFC Hexagonale | Hexagonale | Tétragonale
Parametr¢a =1.52 a =0.705 a=1.03 a=1.04 a =0.607
(nm) |b=0.405 c =0.405 |a=0.639 |c =0.404 ¢ =0.402 b =0.487
¢ =0.67
=105°

Tableau I1.2: Structure et parametres de maille des principahesgs dans les

alliages AlIMgSi(Cu)
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Les précipités ” se présentent sous la forme d'aiguilles coh@gnallongées

selon leddirections <100> de la matrice

Les phases’ sont des tiges allongées dans les directions xH&lla matrice et
le plan(0001) de ’ est parallele au plan (001) de

La phase Mg,Si est sous forme de plaquettes selon les directd00> de .

La phase Q’ se présente sous la forme de lattes $&t directions <100> de la
matrice. Leplan (001) de la matrice est paralléle au plan 100@ Q'.

Le plan (001) de est parallele au plan (001) de la matrice d’aluamm

[1.9: Effet des différents parametres sur la préciptation dans les alliages AIMgSi
[1.9.1: Effet des éléments d’addition

La résistance mécanique de l'aluminium gsi relativement faible et interdit
son emploi pour certaines applications. Cette te@st® meécanique peut étre
notablement augmentée par I'addition d'autres mgtarmant ainsi des alliages. La
différence entre alliages est due a I'élément diaddprincipal, quelle que soit sa
teneur. Il n'y a rarement qu'un seul élément aj¢eliEment principal). Des additions
d'autres éléments secondaires vont aussi infludesicaractéristiques de l'alliage. 1l 'y
a enfin des éléments présents dans l'alliage s#ihs @jent été ajoutés volontairement
; ce sont les impuretés dont les plus importardas|e fer et le silicium, et dont il faut
contrbler précisément la teneur pour certainegsatibns car leur influence peut étre
défavorable.

La nature et la teneur des éléments d'additiomomfluence sur plusieurs propriétés
de l'alliage comme :

les caractéristigues mécaniques (charge de ruBtyriémite élastique, l'allongement a
la rupture A%, la durete) .

* la masse volumique.

* les conductivités électrique et thermique.

* la résistance a la corrosion.

* I'aptitude au soudage.
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* I'usinabilite.
* I'aptitude a la déformation.
* I'aptitude a I'anodisation.

L'aluminium est capable de s’associerecagrand nombre d'autres éléments
donnant ainsi naissance a beaucoup d'alliagesreafit® ayant un faisceau de
propriétés tres larges et permettant de satisfiargrand nombre d'applications.

L’'étude des alliages Al-Mg-Si a été ddasée pendant une longue période
comme équivalente a I'’étude de I'alliage binaire(Mig,Si). On sait a présent que la
composition de [lalliage joue un rble important, guarticulier parce que la
composition des phases métastables qui se formesit pas seulement celle de la
phase stable-Mg,Si. Les écarts a la staechiométrie ainsi que laepoes d’autres

éléments d’addition vont favoriser I'apparition glasieurs séquences de précipitation.

[1.9.1.1: Effet du cuivre dans les alliages d’alumiium Al-Mg-Si

Généralement le cuivre est toujours prgsdans les alliages d’aluminium
industriels de la série 6xxx, au moins en tant mpiireté. Les études de la
précipitationdans le systeme Al-Mg-Si-(Cu) ont longtemps congdgie le cuivre ne
changeaitpas la séquence de précipitation s'il était préstrts l'alliage comme
élément d’additiorsecondaire. L’effet d’'une faible teneur en cuiv®1%)est affiné
la précipitation et augmenté le durcissement aped®nu [17,53] En générale
I'addition du cuivre s'avéere pour augmenter l&tigue de la précipitatiodurcissante
et améliorer la microstructure. Le Cu change la molgpdie desprécipités en lattes
plus fineg37].

S. Esmaeil et J. Lloyd montrent que le cuivre aonélia cinétique de vieillissement a
température ambiante faisant suite a la trefdgé Ceci pourrait étre du a une une
forte interaction avec les lacungss]. On sait a présent que les phases apparaissant
dans le systeme quaternaire Al-Mg-Si-Cu comme lasphQ et son précurseur
métastable Q' apparaissent également dans legedlipeu chargés en cuife3, 54,

55]. L’augmentation de la teneur en cuivre de I'aiagpnduit & des modifications

importantes de la séquence. Epi@emll montrent que la phase disparait au profit
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de la phase Q’ dans un alliage 6061 riche en clibpgp Outre les modifications sur la
séquence de précipitation, le cuivre modifie égaletmia composition chimique des
précipités. En effet, on a pu mesurer un rap@atMg de 0,25 dans les précipités
durcissants d’'un alliage 60568]. De méme, la composition des précipitéou Q’
montre la présence du cuivre suite au revenu a @G0fEns différents variants
d’alliages de la série 6xx}67]. La présence de cuivre dans les précipités et son
influence sur la finesse de la précipitation onhdigt a une interrogation sur la
position du cuivre dans les précipités. Des étaleMET filtré en énergie (EFTEM)
ont montré une ségrégation de cuivre a linterfao&re la phase Q’ et la matrice
[58,59] L’addition du Cu dans un alliage équilibré suppeila précipitation des
précipites et retarde les phases de précipitet [60].

Des additions du Cu sont censées pour réduireue da vieillissement naturel
pendant le stockage et ceci mene a une precipitpties fine pendant le vieillissement
artificiel. Joka buhaapporté que la détérioration des propriétés méoasi dues au
stockage des alliages Al-Mg-Si a la température iante entre l'extinction et le
vieillissement artificiel pourrait étre réduite daddition de 0.24% C[61]. La valeur
de la dureté d'un alliage de la série 6xxx avéee0Cu est toujours distinctement plus

haute que cela d'un alliage sans Cu pendant tertrant isotherme a 250762].
[1.9.1.2: Excés de magnésium

Les alliages d'aluminium AIMgSi dits “ac&s de magnésium” ont un rapport
Mg/Sl supérieur a 2. Ces alliagesent peu étudiés. En effet, les études concereant |
durcissement structural cherchent général a obtenir au pic de dureté une
microstructure correspondant a une disperdioa de précipités durcissants. Il
semble qu’'un excés de Mg ait tendance a favoliapparition de la phase stable au
dépend des phases meétastables plus intéressantpsirdude vue des propriétés
mécaniquesl7]. En effet, legphases métastables durcissantes ont un rapporti Mg/S
inférieur a 2. La présence de magnésium en exaga# éendance a favoriser la phase
stable M@Si au dépend des phases de rapioySiinférieur[24].
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11.9.1.3: Exces de silicium

Les alliages d'aluminium AIMgSi dits “xags de silicium” ont un rapport
Mg/Si inférieur a 2. lls ont un pic de dureté supériewrx aalliages dits
steechiométriqueg22]. Un exces de silicium augmente également le dignignt par
maturation a I'ambiante. Il semble cependant gaesde cas, le silicium n’influe pas
sur la cinétigue, mais uniguement sur la duretéégmrt[63]. Comme dans le cas de
la présence de cuivre, la composition des présipitécissants est également affectée
par un exces de silicium. D’'une maniére généraigeut dire qu'un exces de silicium
favorise les phases a rappbty/Siinférieur a 2. (les phases métastables, au dépend d
la phase stable)On montre que le pic de dureté est moins stableguetn
adoucissement apparait plus rapidement. Ceci eatutie déstabilisation plus rapide
de la phase et a lI'apparition de précipités de siliciuf@3,64] La séquence de
précipitation est également modifiée par un exeesilicium. La phase quaternaire Q
et son précurseur Q' sont présents [90] dans lemges a exces de Si contenant
également du cuivre. Une phase de structure identigQ’ est également observée
dans les alliages sans cuiVi@h]. Plusieurs compositions chimiques des précipités
dans les alliages de la série 6xxx dépendant denfgosition chimique de I'alliage ont
été déterminées par différents autddfs 63, 65, 66]

[1.9.1.4: Lesdispersoides

La plupart des alliages d’aluminium centient des éléments de transition en
faibles quantités tels que Mn, Cr, Zr et Ti. CeSm#nts de transition modifient de
facon générale la forme, la taille des grains @rdent la recristallisatiof23,67].
Comme les éléments de transitions ont une faiblebgité et une tres faible
diffusivité dans l'aluminium a I'état solide, cetedents précipitent sous forme de
particules dispersées. C’est ainsi qu'on les norhad@tuellement « dispersoides ».
Leur taille, allant d’environ 50 a 500 nm, dépered donditions d’homogénéisation ou
de mise en solution. Ainsi, Machler et[&B] ont montré que la dispersion homogene
de phase (Al 5Zr) observée dans les alliages 7000 réduisenerfant le taux de

recristallisation. Plus récemment, le role du saand formant avec I'aluminium la
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phase AISc, cohérente avec la matrice, a été mis en éwdpac Jone$69]. Cette
phase permet de diminuer fortement le taux degtdiisation tout en améliorant les
propriétés mécaniques de l'alliage. Selon Robsoml70], I'ajout simultané de
zirconium et de scandium dans les alliages d’aluminde la série 7000 a pour effet
de former la phase AISc, Zr) qui est distribuée de facon plus homoggne les
dispersoides Atr. Une faible addition de 0.02wt% de scandium praiéliminer
complétement le phénoméne de recristallisation d#ess conditions normales de
laminage[70]. et aussi de garder la texture de laminagé

Les éléments de transition ont différents effets lauprécipitation dans les alliages
d’aluminium a durcissement structural.

La germination hétérogene de phases dilécp est favorisée aux interfaces
incohérentes entre les particules de dispersoitieln enatrice si la trempe est
insuffisamment rapide, et ceci est d'autant plusléenent que la sursaturation est
importante. Cela explique la plus grande sengibditla trempe des alliages a haute
résistance (par exemple, Al-Zn-Mg-Cu) contenantidwome et a un degré moindre du
manganese par rapport a celle des alliages auniirmo
Les interfaces incohérentes entre les particulegisfgersoides et la matrice sont des
puits a lacunes pouvant conduire a une cinétigiemtia de la précipitation lors de la
maturation ou de revenus aprés trempe. La cinétideeprécipitation a basse
température n’est cependant pas affectée par &&mré de ces éléments secondaires,
notamment par la fraction de ceux-ci restant eatswl dans la matrice, en raison de
la faible énergie d’interaction entre les lacunédes atomes de ces éléments de
transition. En revanche, on constate un ralenties¢he la cinétiqgue de croissance de
la phase ’-Al ,Cu lors du revenu a haute température {€76u plus) ainsi qu’'un

ralentissement de la coalescence de cette phasdedaalliages Al-Cu-Mi72,73]
11.9.2 Effet du vieillissement naturel sur les allages Al-Mg-Si

Zheri74] a étudié l'influence du vieillissement naturel les processus globaux
de précipitation de deux alliages d'Al-Mg-Si paeserie d'analyses de la calorimétrie

différentielle a balayage DSC. La figure Il. 8 mentesthermogrammes de DSC de
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I'alliage Al-Mg-Si vieilli naturellement pour difie@ntes périodes avec une vitesse de
chauffage de 10 °C/mirj74]. La forme des thermogrammes de DSC change
distinctement avec l'augmentation des périodesieifissement naturels: il y a sept
pics exothermiques a I'état trempé, alors queaikgulement trois pour des spécimens
naturellement vieilli pendant plus de quatre seesin

La raison de l'influence forte du viefiement naturel sur le comportement de la
précipitation des deux alliages Al-Mg-Si est sug@od'étre la formation des clusters
pendant le vieillissement naturel. Le vieillissemeaturel a l'influence distincte sur
processus suivants de précipitation des alliageMdMSi, particulierement ceux de
l'alliage avec le contenu élevé de silicium. Avéaugmentation du temps de
vieillissement naturel, le nombre de pics exothgues a changé de sept pics a I'état
trempé a trois pics apres vieillissement naturabpat quatre semaines (figure Il. 8).

Les noyaux des précipités de siliciumleetphase de sont formé par la
formation des clusters et des Co-clusters des &alaesilicium et de magnésium a
I'aide des lacunes dans pendant le vieillissematuirel, menant au l'influence distinct
de temps de vieillissement naturel sur le compaetende précipitation dans les
alliages Al-Mg-Si. L'augmentation de concentratam silicium dans les alliages Al-
Mg-Si accéléere non seulement les clusters des ata®esilicium mais également les

co-clusters des atomes de silicium et de magnésium.
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Figure 1. 8 : Thermo grammes de DSC de l'alliage Al-Mg-Si vieillaturellement
pour différentes périodes avec une vitesse de fdgrifde 10 °C/min
[74].

[1.10: Déformation plastique dans les alliages'aluminium

La déformation plastique d'un alliage métalligugraente son énergie interne
par accroissement de la densité des défauts detws'u lacunes, interstitiels,
dislocations, etc.

Les défauts formeés lors de la déformatiense trouvent pas généralement en
équilibre thermodynamique[75]. En effet, I'état d'un métal écroui est
thermodynamiguement instable. Mais pour resta@®mplopriétés et la structure que
le métal possédait avant la déformation, un apiiértergie telle que le chauffage est
nécessaire. Ceci entraine en générale une réduttiarombre des défauts. Pour des
déeformations plastiques importantes cette réducsenfait par la formation de
nouveaux grains, connue ce le nom de recristathisat
Du point de vue macroscopique, I'écrouissage d’é@tainconduit a une augmentation

de la dureté (b)), de la résistance de la rupture)(B de la limite élastiqgue, mais conte
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partie conduit a la diminution de l'allongementaarlipture (A%) et de I'aptitude a la

déformation76].

Dans les alliages, les défauts de structure indpits la déformation plastique

interagissent avec les atomes étrangers se trqusa@ibten solution solide, soit sous
forme de précipites. Ainsi, la recristallisatiomasefluencée par les évolutions propres
de l'alliage : précipitation ou mise en solutioouiPmieux définir la nature de ces
interactions, il est nécessaire de rappeler brievenies caractéristiques de la

recristallisation et de la précipitation.
1.10.1 Etape de recristallisation:

La déformation plastique d'un alliage eedt ses propriétés physiques et
meécaniques. Apres déformation (par exemple : lagan#&éfilage, emboutissage ou
tout autre procede de mise en forme), l'alliagalass un état dit " écroui ". Cet état se
caractérise par une densité de défauts supéridargemsité d'équilibre.

Le réarrangement et l'élimination des défauts digssage lors du recuit a des
températures supérieures a la température de diformconduisent a la formation de
nouveaux cristaux d'orientations différentes déecdéd la matrice dont ils sont issus :
c'est la recristallisation.

L'évolution de I'état écroui a I'état recristalliegt marquée par plusieurs stades qui

sont : la restauration, la germination et la crans® des grains.
[1.10.2. Recristallisation primaire:

La recristallisation se distingue de tastauration” par la germination et la

croissance de nouveaux grains.
[1.10.2.1. Germination:

La création d'un germe de recristall@atest possible lorsque I'énergie de
distorsion du réseau est plus grande que I'énartgefaciale du nouveau grain. Les
sites préférentiels de nucléation des nouveauxgse situent donc dans des zones de

forte déformation.
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Plusieurs modeles de germination ont été elaboreés.

a: Germination de nouveaux grains par croissance de sous grains ddele de
Cahn-Cottrell ):

Ce modele a été suggere indépendammer@aian[77] et par BecK78]. Il a
été étudifpar la suite par Cottre]v9].
Pendant la croissance des cellules de polygonmsdés dislocations s'accumulent aux
sous joints et accroissent la désorientation de dErmiers. Les sous joints se
transforment alors en joints fortement désoriertemobiles. Ainsi apparaissent des
zones de faible densité de dislocations limitéesdes joints thermodynamiquement

aptes a migrer.
b: Germination par coalescence des sous grains:

La coalescence de deux ou plusieurs gmiss a été observée par Fu|ia].
Les mécanismes de cette coalescence ont été épadtieki[81] et par Li[82]. lls ont
établi qu'il peut y avoir coalescence de deux gpass voisins par rotation de 1'un
des deux. Cette rotation place leurs réseaux p&alent I'un a l'autre. Il y a alors
transfert des dislocations du sous-joint qui digfiaau joint délimitant la nouvelle
cellule formée. Cette nouvelle cellule est plusngeaque les anciennes et certains de
ses joints peuvent présenter une forte désorientatidevenir mobiles. Les travaux de
Hu et Li ont et completes par ceux de Ry[88]. Ce dernier a montre que les sous
joints ont tendance a se dissoudre lorsqu'ils samljhcents a des joints de forte

désorientation.

c: Germination des nouveaux grains par migration din joint préexistant a la

déformation plastique.

Ce mécanisme apparait lorsque le mat&@saiumoyennement déformé. Un ou
plusieurs sous grains adjacents a un joint preexist la déformation vont croitre par
migration de cet ancien joint. Ce processus a Bs&roe en microscopie optique par

Beck et Sperry84], et en microscopie électronique par Bailey et ¢hirf85-87] qui
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ont donne une explication du mécanisme. Lors deéémrmation plastique, deux
grains d'orientations différentes se déforment éddinment. Aprés déformation
plastique, les densités de dislocations soientdiféérentes des deux cotés d'un joint
de grain. Ce dernier peut alors migrer sous |'effiene force due a cette différence des

densités de dislocations.
11.10.2.2. Croissance :

Dans des conditions de recuit isotherlaerecristallisation primaire (Figure
[1.9) présente un temps d'incubation lie a la caice des germes jusqu'a la taille
critigue de stabilité. Ensuite, la vitesse de mgaliisation augmente, définissant le
stade de croissance des nouveaux grains dansiiaergtrouie. La migration du joint
de grain ou du front de recristallisation entraibiélimination des dislocations

d'écrouissage.

L AT T

fiorrrewtioe de ® perstes

=]

[=3

gk

recristalHealon primaine recnigiallvasd o seoond pre

Figure 1.9 : Schéma de la recristallisation.

La vitesse de migration du joint de gr@ittesse de croissance du grain) dépend
de la désorientation de la zone recristalliséergpport a la matrice écrouie et de la
pureté du métal. En effet, lorsque le front de istaltisation se déplace, il entraine
avec lui les impuretés. Sa vitesse de migrationcestrolée par la diffusion de ces

derniéres aux basses températures. Aux tempéralaeses, le joint de grain migre
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indépendamment des atomes d’'impuretés qu'il lalsseere lui. Dans ces conditions

la vitesse du déplacement front dépend de la diffuisitergranulaire.
[1.10.3. Recristallisation secondaire:

Au terme de la recristallisation primait@ute la matrice écrouie a été remplacée
par de nouveaux grains. L'élimination des dislaretid'écrouissage a conduit a une
diminution sensible de I'énergie libre du métal.tQitefois, il subsiste une forte
énergie libre due a I'énergie de surface des jalatgrains, le matériau continuera a
évoluer de facon a réduire l'aire de ces interfaces
La croissance de certains grains au dépend dessadbnt le rapport de I'énergie de
volume sur I'énergie de surface est plus défaverabhractérise le phénomene de
“recristallisation secondaire”. La croissance fogte d'une partie seulement des grains
est dite anormale ou discontinue (Figure 11.1(98]. Elle différe de la croissance
normale ou continue, ayant lieu pendant la redlisddion primaire, par une

distribution plus irréguliere de la taille des grsi

Figure 11.10 : Croissance anormale du grain.

60



Chapitre Il Précipitation et recristallisation dans les alliag AIMgSi

[1.10.4: Précipitation dans un alliage déformé:

Dans un alliage déformé, on observe @uégation des atomes de soluté sur
les défauts de structure tels que dislocationsomutsj de grains, qui donne lieu au
phénomeéne de précipitation discontinue (précipitapréférentielle sur les défauts de

structure)
11.10.4.1: Ségrégation du soluté:

La ségrégation aux interfaces telles spues-joints et joints de grains ou sur les
dislocations s'explique par le fait que la distomsélastique due aux atomes de soluté
peut étre relaxée sur les défauts de structuren Hésulte une force attractive F entre
les atomes de soluté et les dislocations ou ledsjoLes atomes de soluté vont alors
migrer vers le joint avec une vitesse V donnédigaation d'Einstein.

= O (11.12)

kT
D : Coefficient de diffusion du soluté a la tempera T
K: Constante de Boltzmann.
Il est généralement admi89] que pour un alliage dilue la concentration d'ateme

l'interface immobile est donnée par une distrilbutle Boltzmann, c'est-a-dire de type

U
C.=C,exp (—
it — Co EXPr (kT) ....................................... (1.13)

Ou U est I'énergie ithteraction.

Lorsque les sous-joints ou les joints sont mobilésgergie d'interaction conduit a un
drainage des atomes de soluté par l'interface.

Dans le cas d'une solution solide sursaturée, taesdration a l'interface augmente
jusqu'a la saturation de celle-ci. A ce stade art pbserver la formation de précipités
sur les sous joints et les joints de grains, owende grossissement de précipites

antérieurement formes selon un mécanisme déecrRpssel et Aaronsd®0].
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[1.10.5: Thermodynamique de la recristallisation
[1.10.5.1: Notion de force chimique:

La recristallisation est due a la migratd'une interface (sous joint ou joint de
grains). Ce déplacement entraine une restaurati®ualéfauts induits par 1'écrouissage,
donc une diminution de I'énergie libre du cristad. force motrice du mouvement de
l'interface est due a cette diminution de I'énelipiee G. Pour définir cette force,
considérons un matériau constitue de deux graiparés par un joint dont la surface
est S (figure 11.11)

Figure 11.11 : Joint séparant deux grai() et (2) d’énergie libre par unité de volume

0 etg

L'énergie libre totale du matériau vaut :

Gror = 018X+ G S(1- o, (11.14)

Et sa variation selon x :

dG
d—TXOT:gls' g, S= S(g' Q)

Pour que le joint migre dans la direction x, iltfau
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d
DCror O Cest-a-direg; < g
dx
La force motrice de migration du joint dans la diien x se définit alors par :
_-1dG _ 3 3
= % o.=0gl/mé) (11.15)

[1.10.6: Influence des précipites sur la germinatin de la recristallisation:
a) Effet de la densité des précipités:
1) Cas des grands précipites:

La germination de la recristallisatioe $ait dans des zones de fortes
désorientations dans la structure écrouie. La foomades sites de germination est
favorisée par 1'existence dans la matrice de gmedptes incohérents, suffisamment
espaces qui jouent le réle de source de dislocabrréent localement de tres fortes
distorsions du résed®1,92] La germination de la recristallisation stimuléar pa
présence des gros précipites a souvent été obsetuégphreyg93] a étudié le cas
des monocristaux d'alliages d'aluminium est a néomfue la germination de la
recristallisation a lieu lorsque la taille des mpéés est supérieure a une valeur
critiqgue et qu’elle augmente avec le taux de défbion plastique. La germination se
fait par une polygonisation rapide dans les zore®ode densité de dislocations et de
grande désorientation qui entourent les précipiles établi un modeéle qui tient
compte de la déformation hétérogéne en présenpeedpités non déformables.

Les grands précipités peuvent étre des sites pefépour la germination et la
croissance de la recristallisation. Dermarkar ead& [94] ont observée ce cas dans

des alliages a base de nickel.
2) Cas des petits précipites:

A l'inverse des gros précipités suffisamment espdes petits précipités rapproches

freinent le processus de germination de la redigstion [95,96] Les études de
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l'influence des petits précipités sur la germimatrassemblées et discutées par
Hornbogen[91], puis par Humphreyg97,98] ont mis en évidence deux effets

inhibiteurs de la germination.

les petits précipités non déformables favorisem distribution homogene des
dislocations avec des sous-grains peu désoriezgask par rapport aux autres.
Cette absence de désorientation locale du réseaiu rgduite fortement la

germination.

les petits précipités trés efficaces dans l'ancrdge sous-joints génent

fortement et peuvent méme empécher leur déplacement
[1.10.7: Effets des précipités sur la croissance:

Mould et Cotteril[99] ont montre que la croissance des grains peutaéssi
affectée par la présence de précipités dans laicmatis ont établi que la taille de
précipités n'influence pas la croissance; le semapetre important est la distance
moyenne entre les précipités. Lorsque cette distagt supérieure a une valeur
critiqgue,dp, qui dépend de la taille des sous grains, lesigités n'‘ont qu'une faible
influence sur la croissance des grains. En effejdmts se freinent mutuellement les
uns les autres avant d'étre en contact avec lefpjes. Par contre, 1'influence des
précipites sur la migration des joints de grainsgeande lorsque la distance entre
précipites est inférieure &. Dans ce cas les joints doivent rencontrer begquaksu

précipités avant d'étre en contact les uns aveauss.
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Les trois alliages AIMgSi(Cu) ont été fournis sdasme de tbles. Leur composition

chimique est donnée par le tableau I1V.1

Alliage |Mg | Si Cu Fe Mn Cr Zn Ti B

01 0.50 [ 0.37| 0.01 0.17, 0.03 0.001 0.003 0.011 0.001
02 0.49 | 0.37| 0.10 0.17, 0.03 0.001 0.003 0.010 0.001
03 0.35 [ 0.68| 0.02 |0.17 | 0.03 0.001| 0.003] 0.012 o0.001

Tableau Ill.1: Composition chimique des alliages étdiés (%opds)
[11.1: Traitements thermomécaniques
[11.1.1: Traitements thermiques

Les traitements thermiques ont étés &féesc dans un four du type
NABERTHERM. Les alliages ont subi les traitemetisriniques avec une vitesse de
chauffage de 5°C/mn. Le choix d’une vitesse lemtendntée de la température permet
la mise en solution des éléments d’addition damsdgrice. Afin de suivre I'évolution
du phénomene de précipitation de la solution sdigtsaturée, les alliages étudiés ont
subi différents traitements thermiques isotherniésoehrones suivi d’'une trempe a la

température ambiante

[11.1.2: Ecrouissage :

Dans ce travail, nous nous proposons iad&tudier l'influence de la
déformation plastique a froid effectuée a l'aideird’laminoir. Cette opération de
laminage consiste a déformer le métal en le faipasser entre deux cylindres dont
I'écartement est inférieur a I'épaisseur initiale déchantillon. La réduction de
I'épaisseur des échantillons est obtenue par @&seg successives suivant la direction

de laminage.
[11.2: Préparation des échantillons

Les échantillongjestinés a l'observation par la microscopie optique et la

microscopie électronique a balayage, sont polis amgoement a l'aide d'une
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polisseuse mécanique avec des papiers abrasifarbare de silicium, du grade 100
jusqu’au grade 1000, puis a la pate diamantée aeutpmétrie 6 um et 3 um. La
mise en évidence des phases présentes et lesdemtgrains est obtenue suite a une
attaque chimique. Pour nos alliages (01), (0208} nous avons utilisé le réactif
Keller dont la composition est de 17 ml d’aciderigie (HNG), 9 ml d'acide
chlorhydrique (HCL), 5 ml d’acide fluorhydrique (HEt 78 ml d’eau distillée (3D).

[11.3: Méthodes expérimentales utilisées

Les techniques d’'analyse utilisées dans ce travatl :
La microscopie optique
La microscopie électronique a balayage (MEB)
La microscopie électronique a transmission (MET)
La diffraction des rayons X
La microdureté Vickers (HV)

L’analyse thermique différentielle (DSC)

[11.3.1: Microscopie optique

Pour suivre la répartition des précipites et I'édioin microstructurale des alliages
étudiées en fonction des traitements thermiques ramons utilisé un microscope
optique*OLYMPUS BX51M*

Parmi les méthodes de la détermination de la t@dlgrains, en peut citer :

Méthode de la distribution des grains basée sunisonnement mathématique;

elle permet de grouper les grains en différentassels selon leur forme.

Méthode de comptage dont le principe est le congpthgnombre des grains

soit par la technique planimétrigue de JEFFERIBR®, mar la technique de la

longueur interceptée de HEYN.

Méthode de comparaison qui utilise un oculairea®emgaraison, sur lequel on
superpose, partiellement a l'image de la structdiiejage sur cliché pour la
comparaison selon la méthode ASTM, ou selon lesellssh Européennes de
comparaison AFNOR (France), UNIMET (ltalie).

Dans notre travail nous avons utilisé une métha@deoinptage basée sur la technique
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Planimétrique de JEFFERIES. Cette technique eptus usuelle lorsqu'on cherche
une estimation quantitative de la taille de gramse ce soit dans le contrdle de la
production ou dans la recherche. Elle consisteserime sur I'image de I'échantillon un
cercle d’aire connue (dans notre cas c’est une@el60 mm de diametre (figure 11.1)
tracé sur écran dépoli du microscope optique. Onpte le nombre de grains situés
entierement a l'intérieur du cercle jMt on I'ajoute ensuite a la moitié du nombre des
graines coupés par la circonférence) (@& ce cercle.
Le nombre total de grains, (NT) sera donc
NT = N+N,/2
L’aire vraie divisée par le nombre tadal grains comptés donne I'aire moyenne
des grains.
Si G est le grossissement de I'image qui appaunaitécran dépoli, la vraie surface,
A, explorée sur I'échantillon est :
v& A observée /G2
D'ou I'aire moyenne réelle du grain qui est donpée
oA NT
La détermination de la taille des grains sur ddsastillons métallographiques est
réalisée a un grossissement adapté a la tailleadesg Ce grossissement est choisi de

facon a avoir un nombre suffisant de grains danmtje.
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Figure 111.1: Procédure de calcul de la taille moyenne des grains
(Méthode de JEFFERIES)

Figure I11.2: Microscope optigue OLYMPUS BX51M
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[11.3.2: Microscopie électronique a balayage (MEB)

La fonction principale de cet appareil (le MEB) ést fournir une image en
relief d’'un objet balayé par un faisceau électrarigElle doit permettre un examen
des propriétés structurales des matériaux étudié.

Dans notre cas nous avons utilisé un regope €électronique a balayage Philips
du type PSEM 500. La grande profondeur du champnauwoscope électronique a
balayage, liée a la faible ouverture du faisceamaire, permet des observations plus
faciles qu’en microscope optique surtout pour lemdissements assez €élevés.

Le microscope électronique a balayage (MEB) estpégdu system EDX (Analysis.
Energy dispersive X-ray spectroscopy) qui a pemeidaire une étude qualitative et
quantitative des différentes phases intermétaliqabservées suite aux différents

traitements thermiques qu’ont subi les alliagesud@nium étudiés.

[11.3.3: Microscopie €électronique a transmission (MET)

Les échantillons destinés pour I'obsgovapar MET ont une forme de disque
de diametre de 3mm. Ces disques ont été perforéstigsant une unité Struers
Tenupol avec une solution de 33% HN@ans le méthanol pur a —10 Volts et a une
température aux environs de —-30°C. Les études denierostructure et de la
diffraction électronique des échantillons ont énites en utilisant un microscope

électronique a transmission Philips EM 400 équipele systeme EDX.

[11.3.4: Diffraction des rayons X (DRX) :

L'utilisation des méthodes diffraction des rayomsXinous permet déterminer
la structure des phases intermétalliques.
Lorsqu’une espeéece cristalline est irradiée parayonnement X de longueur d’onde

incliné d’'un angle . Le rayonnement diffracté doit vérifier la relatide Bragg :

2d,,,sing =n/
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dna est la distance inter-réticulaire séparant leaptiéfinis par les indices de
Miller (h,k,1),

g est I'angle d’'incidence et donc aussi de réflexpanrapport a ces plans.

/I est la longueur d’onde du rayonnement X.

Figure 111.3 : Famille de plans cristallins en condition de Bragg

Dans notre cas nous avons utilisé urratiftbmeéetre RX qui est un outil trés
performant et universel BRUKER - AXS type D8. Les spectres de diffraction RX
ont été enregistrés avec une anticathode de cuierbalayage a été fait entre 10° et
120° en 2

70



Chapitre IlI Matériaux étudiés et techniques de caractérisations

Figure 111.4: Diffractometre de type (BRUKER - AXS type D8)

111.3.5; La dureté

La dureté d’'un métal est définie comme la résistancil oppose la pénétration
d’'un outre corps plus dur que lui. Pour des coodgi expérimentales données, la
dureté du métal est d’autant plus grande que latption du corps est plus faible.
Dans des essais de dureté, on exerce sur un poumgoforce constante pendant un
temps donné. Plusieurs types d’'essais sont couratatidisés, leur principe et le
méme et ils ne différent que par la forme du pénédr utilisé.

Les trois techniques les plus répandues sont faraeselon Brinell, selon Vickers et
selon Rockwell.

1- Essai Brinell .L'essai Brinell utilise comme poincon une billeasier trempé ou
en carbure de tungsténe de 10 mm de diametre.rResurer la dureté, on mesure la
surface de I'empreint.

2- Essai Vickers Le pénétrateur est une pyramide en diamant a daaératique

avec angle d’ouverture de 136°,
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3- Essai Rockwell Dans cette méthode le pénétrateur est soit un ebngiamant

d’angle au sommet 120° et ayant une extrémité gpreéde 0.2 mm en diametre.

111.3.5.1: La microdureté
L'étude de la microdureté a été faite a I'aideaade de I'essai Vicker's
111.3.5.1.a: Essai Vicker's

La dureté Vickers a été concue dans les années d@2@s ingeénieurs de la
société Vickers en Angleterre. Elle est caractéripar I'empreinte faite par un
pénétrateur sous une charge donnée durant 15 sscdredpénétrateur est formé d'une
pyramide en diamant a base carrée dont les faqgasséps font un angle de 136°. La
charge appliquée est comprise entre 1 et 120 kgotée de I'empreinte est de l'ordre
de 0,5 mm, la mesure s'effectuant a l'aide d'umasdope. La dureté Vickers (HV) est

1.854 F

calculée e a l'aide de la formule suivanteHv = D2

54

Dans notre cas nous avons utilisé un microduronaetrtypeZWICK
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Figure 111.5: Microdurometre zwick

[11.3.6: La calorimétrie différentielle a balayage (DSC)

La calorimétrie différentielle a balaga@@SC) permet d’étudier les transitions
physiques et chimiques mettant en jeu des effesrigues dans un matériau. On
assure une montée linéaire de la température clealdillon et de la référence, puis on
ajuste la puissance de chauffe de I'échantillonhaqoe instant, de sorte que la
température de I'échantillon soit la méme que cddlda référence, en compensant les
effets exothermiques ou endothermiques. La compiensade la puissance calorifique

est mesurée en fonction de la température.
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aQ_
dT M

La DSC est une méthode d’analyse en balayage deétatare, a la chauffe comme au

refroidissement. Elle peut étre utilisée pour dffec des mesures d’isothermes pour

étudier la cinétique des transitions. La mesure%%e en fonction du temps nous

permet d’étudier I'énergie d’activation des traiosis.

Dans notre cas, nous avons utilisé un analyseur BECARAM 92 équipé d'un

logiciel de traitement, d'une cellule de mesuredain traceur. Les échantillons
analysés sont préparés sous forme cylindrique (3dentmauteur, 5 mm de diamétre et
une masse de 180 mg, les vitesses de chauffage gllant a elles de 5°/min a un

maximum de 60°/min. sur une gamme de températlaetale 15°C a 550°C.

Figure 111.6: DSC SETARAM 92
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IV.1: Etude micrographique par microscope optique

L’évolution de la microstructure des éadfiilons a été suivie a l'aide d’'un
microscope optique a grand champ 500 du type OLYBIRBX51M équipé d'une
caméra photographique. L'observation de la micuastre permet de déterminer la
taille des grains et la présence de précipités ésrrsuite aux différents traitements

thermiques et thermomécaniques.

IV.1.1: Etat brut

La figure IV.1 représente la microstructure typiquies trois alliages
d’aluminium Al-Mg-Si a I'état brut (état de récemt). On observe la présence de
précipités, de taille hétérogene, répartis d'ugerfaléatoire a l'intérieur des grains. La
taille des grains des trois alliages étudiés agrbgene. Quelques particules observées
ont une taille pouvant excéder les 3 um. Ces pdetic sont formées durant

I'élaboration des alliages étudiés.

IV.1.2: Etat d’homogénéisation

La figure IV.2 montre la microstructure des écHanis des alliages étudiés
aprés un traitement d’homogénéisation pendanthewge a 530°C, La vitesse de
montée de la température est de 5°C/r@in observe des particules fines, réparties
d’'une facon plus au moins homogene. Ces partiqubesrant étre des précipités
AlFeSi et -AlFe(Mn)Si. Méme aprés le traitement d’homogéntsa quelques
grandes particules du type AISiCuMgFe qui ont ébservées déja a I'état brut restent
insolubles Cependant on remarque une légere diminution det&lle. En effet le
traitement d’homogénéisation libére une partie@éments d’addition, responsable de
la formation et du grossissement des précipitesrgbs a l'intérieur des grainSeci a

été aussi observé par Miao et[aB].
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IV.1.3: Etat de vieillissement

Les microstructures des échantillons digsmgas étudiés homogénéisés a 530°C
pendant une heure et vieilli & 180°C pendant ungehsont présentées dans la figure
IV.3. La taille moyenne des grains est resumée tatableau 1V.1. on remarque que
la taille moyenne des grains dans le cas de Hall@2 est plus petite comparée a celle
des deux autres alliages. Cet affinement esbaétra la présence de cuivre dans
l'alliage 02 qui affine la microstructure. Cecit@n bon accord avec les résultats
obtenu par d’autres auteus3, 37, 100, 101]

Alliage 1 /2|3

La taille moyenne des grains (um) 66 |52

Tableau IV.1 Taille moyenne des grains des échantillons hom&géa a 530°C

pendant une heure et vieilli a 180°C pendant uneehe
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Figure IV.1 Microstructure des échantillons des alliages @) et (3) a I'état brut
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Figure 1V.2 Microstructure des échantillons des alliages @) et (3) homogénéisés

pendant une heure a 530°C
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Figure 1V.3 Microstructure des échantillons des alliages @) gt (3) homogénéisés a

530°C pendant une heure et vieilli a 180°C pendartheure
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I\V.2: Etude micrographique par microscopie électronque.

Pour une étude microstructurale appratondes échantillons des alliages
étudies nécessite ['utilisation de la microscopeetonique a balayage et microscopie
électronique a transmission

IV.2.1: Microscopie électronique a balayage (MEB)

La figure 1V.4 présente la micrographig¢estue par le microscope électronique a
balayage des échantillons des alliages (1), (Z3)ehomogénéisés a 530°C pendant
une heure. On observe une coexistence des précigitéles grandes particules de
différentes tailles. Les précipités sont dispeméatoirement a l'intérieur des grains.
La taille moyenne de ces précipités change d'uagalla un autre. Elle est plus
importante dans le cas de I'alliage 03 contenaxicks de silicium. En effet I'excés de

silicium accélere la précipitatign02].

IV.2.2: Microanalyse X

Les compositions chimiques des phasesrnmdtalligues observés par MEB
sont obtenu par I'analyse EDX ( Energy Dispers{veay analysis).

La figure IV.5 présente le spectre tygigle la composition chimique d'une
des grandes particules observées dans l'alliagdé€X principaux éléments présents
dans cette particule sont Al, Fe, et Si. La préseahe fer favorise la formation de
précipités (-AlFeSi).

La figure IV.6 montre le spectre typiqde la composition chimique d’une
particule observée dans l'alliage,@ette particule est du type (AICuMgSi), connue
sous le nom de la phase Q. Parmi les différerdagoositions chimiques déterminées
de cette phase Q, ont peut noter :s(AbLMQgsSis) [103], (Al,CuMgSi,) [104],
(Al,CuMgeSiy) [105], (AzCuMgeSiy) [106].

Quelques particules observées dangbal 03 sont du type (AlFeMnSi).

La figure IV.7 montre le spectre typique de la position chimique d'une
particule observé dans l'alliage 03.
L’augmentation ou diminution des propriétés mécaeaides alliages AIMgSi est liée

a la taille et 'asymétrie en morphologie des priéés [LO1, 102]
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Figure IV.4 Micrographies obtenues par MEB des échantillonsatlemes (1), (2) et

(3) homogeénéisés a 530°C pendant une heure
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Figure 1V.5 Analyse chimique par EDX d’une particule dans iae (1) observée
par MEB
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Figure 1V.6 Analyse chimique par EDX d’une particule dans iae (2) observée
par MEB
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Figure IV.7 Analyse chimique par EDX d'une particule dans &k (3) observée
par MEB
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I\V.2.3: Caractérisation par microscopie €lectronigee a transmission

Les figures 1V.8 et V.9 présentent les micrograshile I'alliage 03 obtenues par la
microscopie électronique a transmission, en uttisan faisceau électronique
paralléle a la direction [001] de la matricealuminium, respectivement. Ces deux
figures sont obtenues aux températures 244°C €260rrespondant aux sommets
des pics des réactions de transformations des phase (figure VI.13).
La figure IV.8 montre les aiguilles de la phasalistribuées suivant les
traces des directions (100) de la matricaluminium

La Figure 1V.9 montre la présence des batonneta ghase .

La figure IV.10 présente la micrographodtenue par la microscopie
électronique a transmission de l'alliage 03 homeéiggnha 530°C pendant une heure.
On observe des précipites de différentes tailledoservation par le MET confirme
gue les précipités sombres sont du typAlFeSi, comme ceci est déterminé
gualitativement par le systeme EDAX du MEB, figuke5. Les précipités clairs
pourraient étre du type-AlFeMnSi[107]

Figure IV.8 Micrographie obtenue par MET de I'alliage 03 montria présence de la
phase
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Figure 1V.9: Micrographie obtenue par MET de l'alliage 03 montra présence de

la phase

Figure IV.10: a)- Micrographies obtenues par MET de I'alliage 03 bganéisé a
530°C pendant unerbeu
b)- Spectrogramme des rayons X représentant les giastéristique
des éléments compbkaparticule
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IV.3: Analyse calorimétrique differentielle (DSC)
IV.3.1: Cas de l'alliage 01:

La figure IV.11 représente thermogramme de DSC de lalliage 01
homogénéisé a 530°C pendant une heure suivi dempé a I'eau. Les balayages de
DSC ont été effectués de la température ambiarsguja 550°C en utilisant une
vitesse de chauffage de 5°C/min. Six processuipdanx peuvent étre identifiés du
thermogramme de DSC. Trois pics exothermiques néar@l), (1) et (Ill), et trois
pics endothermiques marqués (a), (b) et (c).

Le pic () situé a la température 110°C est at&ildula formation des zones
GP et/ou clusters de Mg et Si, le résultat obtestier bon accord avec cela
obtenu pacChakrabarti et a[17].
Le pic (Il) situé a la température 294°C est litéi a la formation des phases
"et '. Ceciest en bon accord avec les résultats dauGatfal [104].
Le pic (lll) situé a la température 416°C estilatté a la formation de la
phase stable.
Passons aux pics endothermiques qui s’apparaiasgntempératures: 206°C pic(a),
380°C pic(b) et 436°C pic(c), sont attribuées respement a la dissolution des zones
G.P et a la dissolution des phasé®t . La séquence de dissolution est en bon

accord avec les travaux obtenus par d’autres aiteur23]

IV.3.2: Cas de l'alliage 02:

La figure IV.11 représentle thermogramme de DSC de lalliage (02)
homogénéisé a 530°C pendant une heure suivi dempé a I'eau. Les balayages de
DSC ont été effectués de la température ambiarsguja 550°C en utilisant une
vitesse de chauffage de 5°C/min. On observe guatseexothermiques marqués (1),
(10, (1) et (IV) et quatre endothermiques marguen (a), (b), (c) et (d).

Le pic (1) situé a la température 113°C correspana formation des zones GP, le pic
() situé a la température 269°C est di a la pration de phase" [14], le pic (1)
situé a la température 306°C est associé a lapiaadn de la phase ) et/ou la

phase Q', le pic (IV) situé a la température 418é6t attribué a la formation de la
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phase d'équilibre. Enfin, Les pics endothermiques (a), (b) (c) @tajoparaissent aux
températures : 214°C, 299°C, 381°C et 482°C rebmaaent, représentent la

dissolution des zones G.P et a la dissolution Hesgs ', ", etQ'

Figure IV.11 Courbe de DSC de l'alliage 01, homogénéisée a 53etdant 1 heure
suivi d'une trempe a l'eau obtenue avec une vitdssehauffage de
5°C/min.
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Figure IV.12 : Courbe de DSC de l'alliage 02, homogénéisée a 53@E@ant 1
heure suivi d'une trempe a l'eau obtenue avec Lutesse de
chauffage de 5 °C/min.

IV.3.1: Cas de l'alliage 03:

La figure IV.13 représentethermogramme de DSC d’alliage 03 homogénéisé
a 530°C pendant une heure suivi d'une trempe au,l’een utilisant une vitesse de
chauffage de 5°C/min. Les balayages de DSC ontefieEtués de la température
ambiante jusqu’a 550°C. Quatre réactions exotligres et quatre endothermiques.

Le pic exothermique (I) situé a la température 942€ probablement di a la

précipitation des zones G.P Ceci confirme les ua\wde Miao et al14] qui ont

révélé I'existence de ces zones G.P vers 95°C Haltiage AI-0.58% Mg-

1.28%Si. D’autres auteurs ] ont reporté aussi I'existence de ces zones

88



Résultats expérimentaux et interprétations Chapitre IV

vers 100°C dans les alliages Al-Mg-Si, avec des pmsitions différentes de

Mg et de Si.

Le deuxieme pic exothermique (Il) observé suhkermogramme et situé a la
température 244°C, est probablement lié a la faomatle la phase . Les
travaux de Pashley et [dl10], Morley et al[111] et Miao et al14] confirment
I'existence de cette phase a 250°C et 240°C, réspewent.

Le troisieme pic exothermique (1) situé a la teérgture 298°C, ne doit étre
que celui di a la précipitation de la phase L'existence de ce pic
exothermique, présentla température d’environ 300°C, a été aussi rapport
dans différents travaux38, 14, 117. Matsuda et al[11Z ont confirmé
I'existence de cette phase a 250°C par le MET sagde Miao et all14] ont,
par la calorimétrie, révélé la présence de cetts@la 280°C dans un alliage
Al-Mg-Si-Cu. Chakrabarti et al44] ont observé cette phase a la température
300°C.

Le quatrieme pic exothermique (IV3jtué a la température411°C, est da
certainement a la présence de la phase d’équiliivég,Si) et/ ou du Si.
Enfin, les pics endothermiques

Le pic (a) situé a la températudb1°C
Le pic (b) situé a la températu80°C
Le pic (c) situé a la températu@s5°C
Le pic (d) situé a la températudS1°C

Représentent la dissolution des zones G,P; et respectivement.
Il est trées important de remarquer que les picegsirés sur les courbes de DSC.
Correspondent ainsi aux transformations de phase:

La comparaison de pic exothermiques de l'alliag8) (Gorrespondants a la
précipitation de la phase par rapport aux pics observés dans le casllieges (01)
et (02), montre qu’il est décalé vers une bass@deature. Ces observations peuvent
étre liées a I'exces de silicium contenu dansifigk (03), et par le fait que le silicium
acceéléere la précipitation.
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Figure 1V.13 : Courbe de DSC de l'alliage 03, homogénéisée a 53E@lant 1
heure suivi d'une trempe a I'eau obtenue avec iteese de chauffage
de 5 °C/min.
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IV.4: La cinétique de transformation

Dans les réactions de précipitation oudissolution, le paramétre le plus
important dans la cinétique de ce type de réaaotisinl’énergie d'activation. Pour
déterminer cette énergie d’activation en utilisiantelation {IV.I} qui est linéaire, on
implique la température du pic et la vitesse deiffage.

Différents méthodes sont appliquées pour évaluerteergies d’activation efficaces
pour la précipitation et la dissolution. La procéxlude calcule est proposée
premierement par Ozawa en 19713], et en suite par plusieurs cherchgurst, 115,
116].

Les pics qui nous intéressent ont éténsituits a partir de la drivée numérique
de la courbe correspondante. L'intégration numérida ces pics nous permis de
remonter a la fraction transformée en fonctionadempérature, ou de temps.

Pour les trois alliages 01, 02 et 03 nausns procédé a une série de trois

mesures faites a des vitesses de chauffage : ,208C/min.

Les thermogrammes des courbes de la D&Galiages 01, 02 et 03 montrent
des pics exothermiques (précipitation) et endotiwgres (dissolution). Pour illustrer
la procédure de calcul de I'énergie d'activatioausn présentons l'analyse de la

précipitation de la phase la plus durcissant

Les figures (IV.15, IV.16 et IV.17) repentent la variation de la fraction
transformée en fonction du temps. La présentati@téafaite aussi sur une échelle
semi-logarithmique afin de vérifier a l'avance lalidité de I'analyse. Nous avons
remarqué que les courbes sont paralléles et ordsn@épartir de I'essai obtenu avec
une vitesse de chauffage de 20°C/min jusqu'a ¢éssét de chauffage de 10°C/min.

La pente des courbes tracées sur |'@échs#mi—Logarithmique donne
directement la vitesse de réaction qui doit étrpriexée en fonction de I'énergie

d’activation.
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La détermination de I'énergie d'activatite la réaction due a la formation de la

phaseb” par la relation IV.l nécessite la connaissanes dempératures des pics de
DSC obtenus par différentes vitesses de chauffage:

f : la vitesse de chauffage.

m: indice indique la position du pic considérdaleourbe de DSC.
E : I'énergie d'activation.

R : la constante de gaz.

C : une constante.
2
La figure IV.18eprésente les courbes quT) en fonction de 1/T des trois

alliages étudiés qui sont des droites dont la petdene directement I'énergie
d'activation de la réaction.

Les énergies d’activation obtenues sapportées dans le tableau IV.On
remarque, que les valeurs de I'énergie d'activatiéterminées sont faibles par
comparaison aux valeurs de I'énergie d'activatimuviees par[60, 11§. Cette
différence est due aux interactions entre les gdiases et dans le cas des deux
alliages 01 et 03 et & ceux deget Q dans le cas de I'alliage 02.

Alliage Energie d'activation (KJ / mol)
01 165.37
02 119.14
03 113.98

Tableau 1V.2: Les énergies d’activation des troisldages
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IV.5: Microdureté

IV.5.1: Effet des traitements thermiques sur la micodureté des alliages

Le traitement d’homogénéisation pendant une heus8CAC des échantillons
des alliages étudiés a été suivi par le vieillissenartificiel a différentes températures
allant de 25°C a 500°C.

La variation de la microdureté en fooctde la température de vieillissement
(le temps de vieillissement et de 1 min) pour ikge 01 (figure 1V.19) montre que la
valeur maximale de la microdureté est obtenue #&rgérature de 300°C. Si I'on
compare cette résultat avec le résultat de DSQiatjal 01 on peut en déduire que le
meilleur durcissement est obtenu suite a la priatipn de la phase (la température
correspond a la formation de la phaséans l'alliage 01 est 294°C).

La figure 1V.20 présente la variation ke microdureté en fonction de la
température de vieillissement pour lalliage 02, daurbe montre deux pics
apparaissent aux températures 250°87&C. Le premier pic est du a la formation de
la phase ", tandis que le second pic est associée a la tammede la phase d'équilibre

. Ce résultat confirme ceux obtenues par DSC.

La figure 1V.21 présente la variation te microdureté en fonction de la
température de vieillissement pour l'alliage 03. @bserve trois & 125°C, 250°C et
400°C. Le premier pic est du a la formation desesdBP, le second pic est associée a
la formation de phase durcissaritet le dernier pic correspond a la formation de la
phase stable

La figure V.22 est une superposition dmsirbes de la variation de la
microdureté en fonction de la température des aliisges 01, 02 et 03. L’alliage 02
contenant du cuivre présente une dureté plus imp@rtque celle des autres alliages
01 et 03. Cette augmentation est probablement dieffét d’affinement des grains
provoqué par le cuivre. On observe aussi un déealagpic de formation de la phase

" dans le cas de l'alliage 03 par rapport a cehienue dans les deux alliages 01 et
02. Ces observations peuvent étre liees a I'exeéslidium contenu dans I'alliage 03,

et par le fait que le silicium accélére la préepdan|14].
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IV.5.2: Effet du vieillissement artificiel sur la microdureté des alliages

La Figure IV.23 présente la variationla@enicrodureté en fonction du temps de
vieillissement artificiel a 100°C pour les troidiaes. On observe que la microdureté
de l'alliage (01) augmente avec l'augmentation émgs de vieillissement jusqu’'a
une valeur maximale obtenue aprés 6 heures deierai@eci est probablement dd a
la formation des clusters de Si et/ ou Mg. On remaraussi que I'augmentation de la
microdureté dans le cas de l'alliage (02) estiradenent rapide par rapport a celle de

I'alliage (03). Ceci est du a la présence du cyitableau Ill.1

Dans le cas du vieillissement a la température @5€0§ure V.24, lescourbes
de la dureté présentées ont la méme allure. Laaateeindre une valeur maximale
aprés de 8 heures de maintien. Au-dela de ce teslipsse stabilise autour de cette

valeur. Cette stabilité est probablement liéefalimation de la phase durcissante.
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Figure 1V.23 : Variation de la microdureté en fonction du tempwigillissement
artificiel a 100°C
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Figure IV.24 : Variation de la microdureté en fonction du tempsiillissement
artificiel & 150°C

La figure 1V.25eprésente les courbes de la dureté des alliagest (2) en
fonction du temps de vieillissement artificiel a51€. On observe que la dureté
augmente avec l'augmentation du temps de vieilines# artificiel jusqu’a atteindre
une valeur élevée apres 10 heures de maintierer@astest nécessaire pour amorcer
la précipitation de la phase a cette température. Ceci est bon accord avec les
résultats de Murayama et al(] (cette augmentation est due a I'effet du cuiwre s
la cinétique de précipitation). L’addition de CuU'alliage augmente le nombre de
précipite et affine la taille moyennes des graires valeurs de dureté de I'alliage (2)
contenant un teneur de Cu élevé sont un peu pamgigs que celles de l'alliage (1).

Ceci est bon accord avec d’autres travaux de relobgr0,67
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Figure 1V.25 : variation de la microdureté avec le temps de w@siiment artificiel a
175°C

IV.5.3: Effet de vieillissement naturel sur la micodureté

Apres I'nomogénéisation des alliages58°6 pendant 1 heure suivie d'une
trempe a l'eau a la température ambiante, les &llbas ont subi un vieillissement
naturel pendant 21 jours et 30 jours suivis d'wilNgsement artificiel a 175°C.

La figure V.26 représente la courbe de la micretiide I'alliage 03 en fonction du
temps de vieillissement artificiel a 175°, apré® unaturation de 21 jours. Nous
remarquons que la dureté augmente jusqu’a atteindeevaleur élevée aprés 16

. Ce changement de dureté est attribué aux amss#a qui se sont formés
apres le traitement de mise en solution et trematte sursaturation est suffisante
pour que les coefficients de diffusion des solytésmettent de former des amas

d’atomes qui conduisent a un durcissement impodantalliage[25].
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La variation de la microdureté en fonction du terdpsvieillissement artificiel a
175°, apres une maturation a 'ambiante pendanbit de I'alliage 03 (figure 1V.27)
montre que le maximum de la microdureté est maitense comparé a la maturation
de 21 jours. Ceci est du au retard de formatiopréeipitation durant le reverjd7].

On remarque que les valeurs de la microdureté dmnsas da la maturation a
'ambiante pendant 21 jours sont supérieures dexeadbtenue dans le cas de la

maturation a 'ambiante pendant 1 mois.
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Figure IV.26 : Variation de la microdureté avec le temps de vsséiment artificiel a

175°, apres une maturation de 21 jours
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I\V.6: Diffraction des rayons X

L'utilisation de la méthode de diffragtides rayons X (DRX) est un outil tres
performant et universel pour déterminer la struiectdes cristaux. Elle est trés
sensible a toute perturbation de la périodicité@ieau cristallin. Pratiquement tous
les domaines de la physique du solide ont recolism@ ou l'autres des méthodes de
caractérisation par rayons X.

Les Spectres de diffraction des rayonsieés échantillons des alliages étudiés
01, 02 et 03 a I'état brut sont représentés dafiguee 1V.28. Les pics correspondent
a la structure C.F.C de la matricealuminium. Le pic le plus intense n’est pas le pic
(111) de Paluminium pur d’aprés les fichiers ASTkhais c’est le pic (220) pour
l'alliage 02 et le pic (200) pour les deux autrdgages. Ceci suggere I'existence
d’'une orientation privilégiée, car les alliageststes tbles qui ont été laminées durant
le procédé de fabrication. On observe aussi ferie de certaines raies de faibles
intensités. Ceci veut dire qu’il y a un seuil, aladduquel la technique peut détecter la
présence d’'une nouvelle phase.

Il est tres intéressant de comparer &xisp de diffraction de la figure 1V.28 a
ceux publie par Donnadieu et[allL7], les principaux pics observés, a part ceux de la
matrice correspondent a la phase

Les Spectres de diffraction des rayonsieés échantillons des alliages étudiés
01, 02 et 03 homogénéisés a 530°C pendent une {fayne 1V.29). lls apparaissent
presque identiques a ceux obtenus dans le cadastdlons a I'état brut, mais il y'a
apparition d'autres réflexions de la structure C.lde la matrice -aluminium (d’apres
les fichiers ASTM). En effet le traitement d’homog@éation libére une partie des
éléments d’addition.

Les réactions de précipitation et desaligtion dans les alliages a durcissement
structurale induisent des changements dans le pamame la maille de la matrice
aluminium. Cette variation du parameétre de réseadadmaille de la matrice-

aluminium dd a la présence des éléments d'additiéis
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Les Spectres de diffraction des rayonsieés échantillons des alliages étudiés
01, 02 et 03 homogénéisés a 530°C pendent une bhewreillie 175°C pendant une

heure (figure 1V.30) donnent les mémes résultaésapux obtenus précédemment.
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I\V.7: Effet du taux de déformation sur les propriés mécaniques et
Microstructurales

La figure IV.31 présente la variation ldemicrodureté en fonction de taux de
déeformation de l'alliage 02 a I'état brut. On oh&eique la microdureté augmente
avec 'augmentation du taux de déformation. Ontdiesté a la déformation de 90%.

La figure 1V.32 présente la variationldemicrodureté en fonction du temps de
vieillissement a 180°C. Elle montre l'effet du tauxe déformation durant le
vieillissement artificiel de l'alliage 02 juste aprhomogénéisation puis trempe a la
température ambiante. Les courbes montrent guaitrodureté augmente avec
'augmentation du taux de déformation. Les courtbesa microdureté de I'alliage
pour toutes les conditions expérimentale ont la méarme, la microdureté augmente
graduellement et atteint une valeur maximale {EMpuis diminue graduellement.
La variation de la microdureté de [l'alliage awkiterents taux de déformation en
fonction du temps de vieillissement est décritme® suit :

-Dans le cas de la déformation 25% et 50% la miagetduest supérieure a celle
des autres déformations (0%, 5% et 10%). On obseuwe le maximum de la
microdureté pour les déformations 25% et 50%obstnu pour un temps de
vieillissement inferieur a celui des taux de défations (0%, 5% et 10%). En
fait, la déformation accélére les réactions der&cipitation. La microdureté
de l'alliage avec un taux de déformation 25% aemgmd’environ 15% par
rapport a celle de l'alliage sans déformationré&siltat est en bon accord avec
celui trouvé pafl118]

Les différents états structuraux de cet alliagd poésentés sur la figure. 1V.33, elles

montrent respectivement I'état structural initiaésd échantillons de l'alliage 02
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homogénéisés a 530°C pendant une heure et vidiBDaC pendant une heure trempe,
puis déformé de 5%, de 10% de 25%, et de .58Ux premiers stades de la
déformation, la germination et I'affinement du graiont plus prononceé pour les taux

de déformation élevés

Les résultats obtenus montrent d’'une part queur tee déformation a une influence

notable sur la taille des grains obtenus apréstrdeu
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Figure 1V.31: Variation de la microdureté en fonction de tauxddéormation de

I'alliage 02 a I'état brute
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Conclusion

Cette thése avait pour but de mieux comprendréet’edes éléments d’addition
sur la microstructure des alliages Al-Mg-Si, airmgie I'action des traitements
thermiques et thermomécaniques sur le durcissestamttural et la cinétique de la
précipitation dans les alliages Al-Mg-Si. Pour asbus avons utilisé essentiellement
des méthodes expérimentales assez sensibles areedgetransformations de phases
telles que la microscopie optique, la microscoplectéonique a balayage, la
microscopie électronique a transmission, l'analgadorimétrique différentielle a
balayage (DSC). Nous avons complété notre étude pprelques mesures de

diffraction des rayons X et de microdureté.

Les principaux résultats de la thése patige résumer de la maniére suivante :
L’'observation au microscope optigue montre que Ugvre affine la taille
moyenne des grains, et donne une microdureté [@uée
Afin de mettre en évidence l'existence des phasésigitées et pour des
meilleurs observations qu'en microscopie optiquertostt pour des
grossissements assez élevés, on a fait des obeasvapar microscope
électronique a balayage (MEB) et par microscopetrique a transmission
(MET), ce qui nous ont révele la présence des pitési -AlFeSi et -
AlFeMnSi. Ces derniers ont été déterminé par leesys EDX du MEB.

Les phases intermétalliques (AICuMgSi) et (AlFeShservées a I'état brut
restent insolubles aprés les différents traiteméngisniques

L’existence d'une anisotropie dans la direction ldminage des tdles a été
révélée par la diffraction des rayons X. Le pic2QRpour l'alliage 02 et le pic
(200) pour les deux autres alliages ont été réevéseplus intenses.

L'analyse calorimétrique différentielle a balaydB&C) nous a permis de suivre
la séquence de précipitation ainsi que la détexnion des domaines de
température de la formation et la dissolution dessps intermétalliques dans les

alliages Al-Mg-Si.
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Conclusiol Généralt

La microdureté des alliages AIMgSi vieillis a 1754Ggmente avec le temps de
maintien de vieillissement. Le maximum de la déirestt obtenu aprés une durée
de maintien de 10 heures, nécessaire pour ama@aqgaetipitation de la phase
durcissante .

L’énergie d’activation de la phase est plus basse dans le cas de l'alliage
contenant un exces de silicium Si

Le temps de maintien suffisant pour la précipitatie la phase a été estimé de

6 et 8 heures pour les alliages vieillis a 100°C51°C respectivement.
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