REPUBLIQUE ALGERIENNE DEMOCRATIQUE ET POPULAIRE

MINISTERE DE PENSEIGNEMENT SUPERIEUR = |
ET DE LA RECHERCHE SCIENTIFIQUE aﬁ*
UNIVERSITE CONSTANTINE 1 “‘L
N° d’ordre: Unlvarsité Eonstanting 1
Série
THESE

Présenté a la faculté des sciences exac
Département de physique
Pour I'obtention du dipldme de

DOCTORAT ES SCIENCES

EN PHYSIQUE
Spécialité : SCIENCES DES MATERIAUX

THEME

Etude et Caractérisation des Toles en Alliac
Al-Mg-Si-(Cu)

Par
Tahar ABID

Soutenule ....[.....[.......

Devant le jury :

Président : S. HAMAMDA Prof. Université Constantine 1

Rapporteur : A. BOUBERTAKH Prof. Université Constantine :

Examinateurs : R. BENSAHA Prof. Université Constantine
R. GUEMINI Prof. Université Oum E-bouaghi
A. BENAISSA M.C Université Boumerde

M. ZAABAT Prof. Univesité Oum E-bouaghi



" Ruowledge co the Light of Life”

Ahmed Zewail, 1999 Nobel Prize in Chemistry



REMERCIEMENTS

Je remercie Dieu tout puissant qui m’a éclairé le bon chemin.

Je tiens tout d’abord a remercieProfesseur Abdelhamid Boubertakh, pour avoir dirigé
cette thése. Merci pour son soutien interrompu, son intérét pour mes travaux et sa maniere

inimitable de poser des questions.

I mest tout a fait agréable d’exprimer ma profonde gratitude a Mr. Hamamda Ismail,
Professeur a 'université de Constantine pour l'intérét qu’il a porté a ce travail et pour avoir acceptel

de présider mon jury de thése.

J'exprime mes profonds remerciements a Mr. Rabeh Bensaha, Professeur a l'université
Constantine, Mr. Rebai Guemini, Professeur a l'université d’Oum-Elbouaghi, Mr. Mourad Zaabat,
Professeur a l'université d’Oum-Elbouaghi et Mr. Aziz Benaissa, Maitre de conférences a
'université de Boumerdes, qui ont bien voulu accepter de faire partie de ce jury et d’'examiner mor

travail.

J'adresse mes plus sincéres remerciemeds.aan Jones, Professeur a I'Université de
Birmingham et directeur du « Centre for Electron Microscopy » pour son chaleureux accueil, s
sympathie et Dr. Yu Lung Chiyour I'aide précieuse qu’il m’a apporté quant a la réalisatem
observations MEB et MET.

Je remercie chaleureusement Mr. Nacer Belierdouh, Maitre de conférences a l'université

d’Annaba pour 'accomplissement des essais électrochimiques.
Un grand merci, enfin, @us les membres du laboratoire, propriétés thermodynamiques et

traitements de surfaces des matériaux, LPTT& je n’'ai pas pu citer, mais qui ont compté pour

moi par leur aide et leur sympathie.

Un Grand MERCious....



Table des matieres

REMEBICIEMENTS ... e e e i
Table dES MALIEIES ... ..ot e e e e e e e e e e e e e i
1o To [8Tox 10 g 1o T=T g 1= = |- 1

Chapitre | Alliages du systéme Al-Mg-Si-(Cu)

[.1 L’Aluminium : Caractéristiques et role des éléments d’addition ......................oooienes 4
1.2 Alliages corroyes a base d’aluminiUm.........ccoooiiiiiiiiiiiieerrs e
[.3 Diagramme de phases Al-Mg-Si.......o.oii it e e 6
[.4 Diagramme de phases Al-MQ-Si-CU .........ociiiiiiiiiiii i e e eeeseeeeeeeeennnn 10
R 1= T SR A Y o ] R N I
SR L= Yo TSR A Y, o ] (1 ) 12
.7 Applications : constructions d’automobiles .............cco i 13
(@0 o Tod 110110 o 14

Chapitre Il Précipitation et durcissement structural des alliages Al-Mg-Si

(1.1 Contexte NISTOMQUE ... ... ettt et et e e et e et e et e e e eae e e eaeaen e 15

[1.2 Précipitation continue a état SOlide ..............oooi i 16

[1.2.1 Précipitation NEtErogene. ........co it it et e e e e eiiriisss s e e e e e eeeeseessnsnnnns LT

[1.3 Mécanismes de PréCipitation ..........co..ie i e e e e e e e 17
[1.3.1 Germination €t CIOISSANCE ......uuuuuuuuiiiiieeeeeeeeeeeeetittt e e e e e e e e e e e e e e e e eeeeesebbbaa e e e e e e eeeeeaeees
[1.3.2 COAIESCENCE ....vt ittt et e e e e et e e et re e ene e eennn 18

[1.4 Cinétique des réactions de précCipitation.............coiviiiiiiie e e e e 18

[1.5 Détails sur la précipitation dans les alliag@dMg-Si-(CU).........ccovvviieiiiiiiiiin i, 19

[1.5.1 Précipitation des alliages Al-Mg-Si..........ccccoiiiiiiiiii i e a0 20

[1.5.2 Précipitation des alliages Al-MQ SI-CU..........cccviiiiiiii i 20

[1.5.3 Phases PreCIPItEES. ...t et e e e e et e e e e e e e e e e e aaeee 202 23
[1.5.3.1 Phénomeéne d’apparition des Clusters et Co-CIUStErS..........oovviiiiiiii e, 25
[1.5.3.2 NUuCI€ation des ZoNeS G P ... e e e e 25
[1.5.3.3 Phases intermédiair€S @t P ........ooviiiiiii e e 26
[1.5.3.5 Phase déquilibre pIgoSi ...oevvvvii i 20
[1.5.3.6 Phases quaternaires Q et Q' ......coiiiiiiiiiiii e e e 27



[1.6 Influence des éléments d'alliage...........cooviirii it 28
[1.6.1 Effet de 'addition de CUIVIE.........ieiiriiie e e e e e 0000 28

[1.6.2 Effet de la présence des éléments de transition.............ccccoo i e 28
[1.6.3 Effet du rapport MO:iSi. ... .o e e e e e 29
[1.6.4 ROle des lacunes trempPEes .......ccoviiiiiiiiiie i i e e e e 0000 29
[1.6.5 Vieillissement naturel........ ..o 30
[1.6.6 Effet du previeilliSSEMENt. ... ..ot e e e e 31

[I.7 Durcissement structural des alliages AI-Mg-Si-(CU).......c.ccovvviiiiiiiiiiie 31
[I.7.1 Traitement de durcissement structural................cooviiiiiiiiiiiiii 31
[1.7.2. Durcissement structural par précipitation des alliages Al-Mg-Si-(Cu)..................32
[1.7.2.1. Détails sur I'alliage pseudo binaire Al480..........cccoevviiiiii i, 32
[1.7.2.2. Vieillissement Naturel......... ..o a2, 30
[1.7.3 Courbes de durcissement et séquences de précipitation.............cccocvveviieninnennen.
[1.7.4 Mécanismes de dUICISSEMENT. .. ... ...ttt et e e e e 38

CONCIUSION . . e e e e e e e e e e e e e e e e e e 0040

Chapitre Il Comportement en corrosion des alliages Al-Mg-Si

[ll. Corrosion des alliages daluminium ........ ... e e e 41
T I 1= o= o Ko [ o = L P 41
[11.2 Les formes de corrosion des alliages d'aluminium.............cooovii i e, 43
[11.3 Influence des éléements d'alliage..........cc.viuniriii i e e e 45

[11.4 Influence des traitements thermiques...........cccoiviiiici i e W AT
1.5 Tenue a la corrosion des alliages Al-Mg-Si-(CU)......ovuviiiie i e 48
[11.6 Courbes de polarisations typiques en milieux chlorurés NaCl 0.5M...........................49
[11.6.1 Comportement électrochimique des alliages Al-Mg-Si en milieux chlorurés............... 50

(@01 8 1¢3 11 17T ] o [T o ¥ |

Chapitre IV Matériaux étudiés et Technigues expérimentales
V.1 MateriauX GTUAIES. .. ... ettt e et e e et et et e e et ete et ee e eaees D2
IV.2 Traitements thermiques appliqUES..........cooi i e 52
IV.3 Préparation des €chantillons..........o.oii i e e e 54

IV.4 Techniques expérimentables UtIlISEeS....... ..o e, 55



IV.4.1 MIiCrOSCOPI€ OPLIGUE ..eueneiie i et et e e ee e et et ee e eteeaeeeere e ieeeeeeeeees DD
IV.4.2 Microscopie Electronique a Balayage (MEB) et analyses chimiques par (EDX)..56

IV.4.3 Microscopie Electronique a transmissSion(MET) ......cooviiiiiiiiiiiici e e e, 56
IV.4.4 Calorimétrie Différentielle a Balayage (DSC) .......cviviiiiiiiiiiiieiciie e 57
IV.4.5 Diffraction des rayons X (DRX).......veiieiiiiiiiie it e 58
IV.4.6 Micro duret€ VICKers (HV) ....o.o i e e e 59
IV.4.7 Analyses €leCtrOChIMIQUES .......cviiiiieie et e e e e e e e e e e e eees 60

Chapitre V Résultats et Discussions

Contexte de FETUTE ...t e e e e e e e e e e ee .02
V.1 Evolution microstructurale des toles tudi€es ..........cc.ooviiiiiiiiiii i 63
RV 0 = 1S3 [ (=07~ o 1 T OO o X
V.1.2 Etats NOMOQGENEISES ... vttt it e e e e et e e e e ee e e e aen 02,03
VLB ELAtS VIS ..o e e s aeeeeee. 04
V.2 Etude par microscopie électronique a Balayage ( MEB)...........ccocviiiiiii i 70
V.2.1 Analyse chimique des PartiCUules ..........coiiii e e 74
V.3 Etude par microscope électronique a transmission (MET)..........ccccoveiiiiiiviiieineennn.. . 78
V.4 Etude par diffraction des rayOns X ......ooiiii i e e e 82
R I = 53 0 = 1= Yo =7 o)1 P « 124
V.4.2 Toles traitées : Vieillissement artificiel a 180°C............ccceoiviiiiiie i e eennn. .. 84
V.4.3 Toles traitées : prévieillis et vieillis @ 180°C .......cvvii i e e 88
V.4.4 Toles traitées : madris un mois et vieillis 8 180°C ..........cccovviie i veeeeeen. ... 90
V.5 Calorimétrie différentielle a balayage (DSC) .......ovviiiiiiiiiiiiieeerrrrn e 93
V.5.1 Etude des réactions et séquences de precipitation ..............cocveviviiiiiieiie i 93
V.5.2 Cinétique des rEacCtiONS........coviieiie s e et e e e e e neneeene e DT

V.5.2.1 Détermination de I'énergie d’activation.............ccooiiiiiiii i e e 97
V.5.2.2 Méthodes utilisées : Kissinger- Ozawa et Boswell ..., 98
V.5.2.3 Mécanismes de nucléation des zones GP et précipitation des phdses f....... 115

V.6. Mesures de la microdureté Vickers (HV)......ooooii i e 117
V. 6.1 Effet du rapport Mg : Si sur les courbes de vieillissement .................cccoiiennnn. 117

A) Vieillissement artificiel @ 180°C.........cooviiii i e e e e 11T

B) Vieillissement a 180 °C aprés un mois de maturation .............cccvviviie e i innnnnns 120
V.6.2 Effet de vieillissement naturel et I'exces de silicium sur le durcissement .................. 122
V.6.3 Effet de pré revenu et maturation a 'ambiante................cccoiiiiiiiii i 125



V.6.4 Effet du cuivre sur le durcissement des alliages..........coviiiiiiiiiiiiiiiiii e 129

V.7 Résistance a la corrosion des toles EtUdIEES ..........ovvieiieiiiiie i e 130
V.7.1 Evolution du potentiel lire ..o 131
V.7.2. ESsais potentiodyNamiQUES. .. ......euinieitie ettt ate et e r e ae et et e e e e eneeaans 132

- Etat de réception, sans traitements thermiques...............ccooiii i, 132
V.7.3 Effet de vieillissement artificiel..................cccoiiii a0 135

V.7.3.1 Vieillissement artificiel 2 heures a 180°..........c.ciiiiiiiiiiiiii e, 135
V.7.3.2 Vieillissement artificiel 24 heures @ 180°C ..........coceevvviiviiiiiievinienen... 138
V.7.4 Observations par MEB des échantillons €tudiés.............cccooeiiii i, 141
ConclusIioN gENETAIE...........cooiii i e el 144
P OIS PECHIVES . ...ttt e e 149

Références bibliographiques..............coooo i 150



Introduction générale

INTRODUCTION GENERALE

Depuis le développement du premier alliage industriel, le Duralumin en 1916, les alliages
d’aluminium durcis par précipitation ont acquis, depuis cette date, une importance pratique
considérable grace aux améliorations continuelles de leurs caractéristiques physiques ¢
meécaniques speécifiques. De nos jours, les alliages d'aluminium occupent le premier rang dar
les matériaux non ferreux du point de vue de production et de consommation. lls sont
généralement reconnus tant pour leur faible densité comparativement aux aciers par exempl
que pour leurs proprietés meécaniques. Ce sont donc des alliages incontournables pour ¢
multiples applications aussi bien dans le domaine de l'industrie automobile que dans celui de
I'aéronautigue. Récemment, les alliages Al-Mg-Si-(Cu) a durcissement structural sont utilisés de
maniére croissante dans la construction automobile pour réduire le poids des veéhicules et ain
réduire la consommation de carburant et les rejets de polluants et de gaz a effets de sert
Cependant, les toles en allaiges AIl-Mg-Si sont destinées notamment pour la fabrication de
pieces de peau de carrosserie, plus particulierement les ouvrants, les panneaux internes, |
portiers ect. Ce type d'application requiert un ensemble de propriétés, parfois antagonistes telle
que : une formabilité élevée pour les opérations de mise en forme , une limite d'élasticité
controlée a l'état de livraison de la tdle pour maitriser le retour élastique, une résistance
mécanique élevée apreés cuisson des peintures pour obtenir une bonne résistance a l'indentat
tout en minimisant le poids de la piéce, et une bonne résistance a la corrosion, notamment |
corrosion filiforme de la piece peinte, etc. Ces exigences ont conduit au choix des alliages dt
systeme Al-Mg-Si, c'est-a-dire les alliages de la série 6000, car ils conduisent a un meilleu
compromis entre les diverses propriétés requises, en assurant en plus de leur |égéreté, d’'une p:
une bonne aptitude au formage (souvent par emboutissage) et a 'assemblage, et d’autre part u
résistance a la flexion et a la déformation et une résistance a la corrosion couplée a un bon asp
de surface.Par ailleurs, ces alliages allient une bonne formabilité avec une résistance acceptat
en service di aux effets de la précipitation rapide de la phase durcissante pendant le traiteme
de la cuisson de peinture. Un constat peut étre fait pour les alliages contenant une quantif
excédentaire de Si par rapport a la composition quasi binaire A&Mgeux-ci ont atteint des
niveaux satisfaisants de dureté pendant cette période limitée de vieillissement. En revanche, ¢
alliages présentent un durcissement en maturation plus élevé. Ceci est indésirable dans
contexte de la fabrication des tdles d’automobiles, on souhaite un alliage qui ne durcit pas e
cours de mise en forme. Seul, I'opération de cuisson de la peinture peut constituer le revenu c

vieillissement.
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La précipitation d’'une nouvelle phase a partir d’'une solution solide sursaturée est la base d
durcissement structural de ces alliages. La compréhension des divers aspects intimement liés
ce processus de précipitation s'impose tres serieusement pour la maitrise de la technologie et le
développement des nouveaux procedes et alliages. Ainsi, des nouveaux développements inclue
tout un traitement thermique optimisé de type prérevenu, effectué apres la trempe pour améliore
le durcissement a la cuisson des peintures des tbles de la carrosserie d’automobile et éviter I'eff
indésirable de long stockage. En effet, en l'absence d'un tel traitement, la cinétique de
durcissement a la cuisson diminue avec la durée de stockage a température ambiante entre
trempe et la cuisson, et un stockage de plusieurs semaines est pratiguement inévitable
production industrielle.

Le durcissement structural obtenu est fonction du temps et de la température de maintien. C'e
un phénomene de précipitation résultant de la décomposition de la solution solide sursaturée ¢
cours du maintien isotherme qui est a l'origine du durcissement de l'alliage. Les précipités ains

formés ont pour effet de freiner ou de bloquer les dislocations.

L'intérét particulier de ce travail porte sur I'étude et la compréhension des différents
phénomeénes liés a la précipitation et au durcissement structural des tdles en alliages Al-Mg-Si
(Cu), tout en illustrant les types de mécanismes et de cinétiques de précipitation dans ce

alliages, l'effet de traitement du pré revenu et de la maturation sur la réponse au durcissemer
structural, I'effet du rapport steochiométriql%%i et en fin, 'étude de comportement en la

corrosion des tbles étudiées.

Ce manuscrit de these est organisé de la maniéere suivante:

- Une introduction générale, ou on présente le contexte et I'intérét de I'étude

- Le premier chapitre examine les aspects théoriques généedevant de la composition des
phases d’alliages d’aluminiudu systeme Al-Mg-Si .

-Le second chapitre expose une synthése de résultats des travaux consacrés a la précipitati
continue dans les systemes Al-Mg-Si et Al-Mg-Si-Cinsides diversparametres régissant ce
processus de précipitation extrémement important qui est la base du durcissement structural d«
alliages d’aluminium d’'une part et d’élucider les phénomenes structuraux et les mécanismes d

durcissement structural d’autre part.
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- Le troisieme chapitre donne un apergu sur le comportement en corrosion des alliages de
série 6000, tout en présentant les formes de corrosion des alliages d’aluminium, les effet
traitements

thermiques : mise en solution, trempe et revenu des alliages Al-Mg-Si-(Cu) sur la corrosion , er
particulier la corrosion intergranulaire et par piqaration .

Dans le quatrieme chapitre, les différentes techniques expérimentales utilisées sont introduite
d’'un point de vue théorique et expérimental. Egalement, les tbles étudiées, les traitements
thermiques appliqués, la préparation des échantillons pour métallographie et pour microscopie
électronique a transmission sont présentes.

Enfin, le dernier chapitre synthétise les résultats expérimentaux obtenus avec leurs
interprétations pour les alliages étudiés. Finalement, ce manuscrit se termine par une conclusio

générale qui résumera I'essentiel des résultats obtenus.
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ALLIAGES DU SYSTEME AI-Mg-Si-(Cu)

Ce premier chapitre examine les aspects théoriques généraux relevant de la compositic
des phases d'alliages d’aluminium contenant le magnésium et le silicium sans le cuivre et celle
avec du cuivre, proprement dit alliages Al-Mg-Si-(Cu) de la série 8080.sont des alliages
obtenus par corroyage, renfermant des faibles éléments d’addition et susceptibles aux traitemer
thermiques, d’ou leur dénomination alliages a durcissement structural. Leurs propriétés son

largement déterminées par I'existence et la prédominance de la phi&ie Mg

[.1 CALUMINIUM : CARACTERISTIQUES ET ROLE DES ELEMENTS D’ADDITION

L’aluminium, métal semi-précieux peut étre obtenu presque pur (Al> 99.99 %) par raffinage
électrolytique suivant le procédé a trois couches en électrolyse ignée. L’aluminium industriel
contient généralement environ 0.5 % d’'impuretés, dont les principales sont le fer et le silicium.
A la température ambiante, L’aluminium cristallise dans le systéme cubique a faces centrées
avec un paramétre de réseau de 0,404 nm. Sa masse volumique est dé.2& agnuluctibilité
électrique de I'aluminium dépend largement du degré de pureté. Les propriétés mécaniques d
I'aluminium non allié sont faibles. On peut toutefois améliorer ces propriétés par addition
d’éléments d’alliage avec traitements thermiques, par écrouissage, selon les cas.

Les propriétés des alliages d'aluminium dépendent de la structure métallurgique, qui
alternativement dépend de la composition, des processus de solidification, et des procédés ¢
déformation .Beaucoup d'éléments d'addition sont ajoutés a l'aluminium pour augmenter se
propriétés. Les principaux éléments augmentant la résistance sont le cuivre, le magnésium,
manganese, le silicium, et le zinc. Tous ces éléments ont des limites de solubilité maximale
supérieures a 1.5% [1].

Les éléments ayant des solubilités inférieures, comme le chrome, le zirconium, et le titane, sor
ajoutés a certains alliages pour faciliter le contréle de la structure métallurgique, par exemple, |
taille des grains de I'état de coulée et la nature de la recristallisation et affecter ainsi les
caractéristiques des alliages. Le cuivre, le magnésium, le silicium, et le zinc ont des coefficient:
de diffusion élevés; sont généralement introduits dans Il'aluminium [1]. Les alliages
commerciaux sont habituellement des systemes a plusieurs composants, et leurs diagrammes

phases sont fréiquemment complexes.
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[.2 ALLIAGES CORROYES A BASE D’LUMINIUM

Depuis le développement du premier alliage industriel, le Duralumin en 1916. Les alliages
d’aluminium durcis par précipitation (encore appelés alliages a traitement thermique) ont acquis
depuis cette date, une importance pratiqgue considérable grace aux améliorations continuelles
leurs caractéristiques physiques et mécaniques spécifiques (rapportées a la densité) et grac
leur aptitude a I'élaboration (par moulage ou par coulée semi continue ou continue), a la mise e
forme a chaud ou a froid (par corroyage et écrouissage) et a leur facilité de mise en ceuvre (p
usinage, assemblage et formagees alliages d'aluminium pour corroyage sont des alliages a
base d'aluminium destinés pour la majorité a étre transformés par des techniques de forg
(laminage, filage, matricage, forge, etc.). Les alliages industriels sont obtenus par introductior
d’éléments d’addition rentrant en solution solide et formant des précipités qui entrainent des
compositions d’alliages de plus en plus complexes. En effet, on peut considérer que ces alliage
comportent une addition principale déterminante pour les propriétés de résistance mécaniqu
(résistance a la traction, etc.) et des additions secondaires en teneurs plus faibles qui ont u
action spécifique [2, 3]. Les alliages industriels a base d’aluminium peuvent étre mis en forme
selon deux techniques, le corroyage et la fonderie, d’ou deux grandes catégories doivent éti
distinguées : alliages corroyés (wrought en anglais) et alliages de fonderie.

Les alliages destinés a étre corroyés peuvent étre classés en deux familles en fonction du type
transformation ou de traitement qui permettra d'obtenir les caractéristiques meécaniques et d
résistance a la corrosion :

- Les alliages a durcissement structural, qui sont susceptibles aux traitements thermiques (série
2000, 4000, 6000 et 7000) et désignés par la lettre T indiquant I'état métallurgique, cette lettre
est suivi par un premier chiffre indique le type de traitement thermique. Les plus classiques
sont : T4 : mis en solution, trempé, mdri ; et T6 : mis en solution, trempé, revenu

Les alliages écrouis désignés par la lettre H indiquant I'état métallurgique, ces alliages
obtiendront leurs caractéristiques mécaniques par écrouissage, donc par déformation a froi
(Séries : 1000 ,3000 et 5000).
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I. 3 DIAGRAMME DE PHASES AIl-Mg-Si

Le diagramme de phase Al-Mg-Si peut étre utilisé pour analyser de nhombreux alliages corroyé
de la série 6000 et quelques alliages de fonderie [4].

La connaissance de ce diagramme de phases est aussi fondamental pour I'analyse de la majo
des systéemes d’alliages contenant les éléments Mg et Si, en particulier les systémes Al-Cu-Mc
Si et Al-Fe-Mg-Si. Dans la partie coin du systeme (figure I.1. a, b), les phagédg(8i) et

Mg,Si sont en équilibre avec la solution solide d’Aluminium [5].

La pseudo section entre Al et MRl présentée sur la figure 1.1 d correspond au rapport de

concentration% : 1.7 % en poids. Cette section divise le diagramme en deux simples

systemes d’eutectiques types Al-Mg-pEj et Al-Si-M@Si. Les réactions eutectiques
invariantes qui se produisent dans les alliages ternaires sont données au tableau 1.1

Dans la plupart des alliages commerciaux appartenant a ce systeme, l'aluminium es
principalement solidifié (figure l.1a) et puis un des eutectiques binaires est formé dans
l'intervalle de température donnée au tableau 1.3. Les eutectiques binaires et ternaires, supposse
la phase AJMgs, peuvent se solidifier en alliages commerciaux donnés dans le tableau I.1,
uniguement dans les conditions hors équilibre. Les alliages 356.0 et 512.0 en état de coulée
état traité sont toujours hétérophases (figure I.1.b); la phase excessive étant le silicium dans
premier alliage et la phase Mgj dans le deuxieme alliage. Comme il en découle des frontieres
de surface de solidus, la plupart des alliages (figure.l.1 ¢) de la série 6000 (tableau 1.2) contena
un faible teneur en fer peuvent se transformer complétement en état monophasé penda
’lhomogénéisation. Malgré, la basse solubilité comparativement du magnésium et du silicium
dans la solution solide d’aluminium, elle permet un effet significatif de durcissement par
précipitation suite a la formation des phases intermédiditest ') et de la phase d’équilibre
Mg.Si pendant le vieillissement. Les pré précipités contenant l'aluminiupiue du magnésium

et du silicium, et la phase cohérerfte contient un exces de silicium dont la composition
steochiométrique possible est g [6]. La solubilité solide mutuelle du magnésium et du
silicium en (Al) dépend fortement de la température, qui exige un contrdle strict du cycle de
traitement thermique. Des nombreux récents travaux ont montré que la composition de:

précipités métastables differe de celle de la phase d’équilibre. Dans les alliages de la série 600
les deux éléments peuvent étre présents en exces selon Ie%%pm’éme dans l'intervalle de

composition d’'un seul alliage.
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Alliages du systeme Al-Mg-Si-(Cu)

Grade Si, % Mg, % Fe, % Mn, % Cu, %
6160 0.3-0.6 0.35-0.6 0.1 0.05 0.2

6463 0.2-0.6 0.45-0.9 0.15 0.20 0.05
6005 0.6-0.9 0.4-0.6 0.35 0.1 0.1

6105 0.6-1.0 0.45-0.8 0.35 0.10 0.10

Tableau I.1 : Composition chimique de certains alliages commerciaux de la série 6000 [4].

Réaction Points sur T, °C | Concentration en phase liquide
Figure 2.1 a Mg, % Si, %
L — (Al) + Mg.Si 595 8.15 7.75
, 449 32.2 0.37
L — (Al) + Mg,Si +AlgMgs

Tableau 1.2 : réactions invariantes dans les alliages ternaires du systéeme Al-Mg-Si [4 ].

Réaction Lignes sur T, °C
Figure 2.1 a
L — (Al + Mg,Si e;-Elete-E 595-555 et 595449
L— (Al) +(Si) +MgSi & B 577855
er-E; 450 - 449

L — (Al) + Mg,Si +AlgMgs

Tableau 1.3 : Réactions monovariantes dans les alliages ternaires Al-Mg-Si [4].
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Figure I.1 : Diagramme de phases du systeme Al-Mg-Si : (a) section quasi-binaire A-Mg

(b) liquidus ; (c) et (d); solidus et détail du solidus dans le coin Al [4]
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|.4 DIAGRAMME DE PHASES Al-Mg-Si-Cu

Ce systeme est extrémement important pour la plupart des alliages de la série 3000 de fondel
contenant du cuivre, pour quelques alliages corroyés de la série 2000 (2008, 2014, 2037,
2024) et des alliages de la série 6000 avec les compositions indiquées au tableau 1.4. C
alliages ne peuvent pas étre analysés d'une maniére satisfaisante en utilisant les diagrammes
phases ternaires, ceci principalement est du a la formation du composé quaternair
AlsCwpMgsSis [7] observé expérimentalement dans les laboratoires d'Alcoa. Cette phase a depui
lors été différemment désignée par Q [8, 9]. En effet, cette phase de structure hexagonale
précipite en tant que phase d’équilibre avec la solution selaleminium constitue ['unicité

de ce systeme. L'effet de I'addition de cuivre sur des alliages 6000 dépend de la quantité ¢
cuivre et du rapport de Mg:Si. Pendant la maturation, beaucoup d'alliages ternaires commerciat
Al-Mg-Si ont des compositions dans un domaine triphasé comprenant les phases d’équilibre
suivantes : aluminium primaire, (Alp, et silicium primaire. Par addition du Cu, la coexistence
des domaines d'équilibre triphasés évolue dans les trois espaces de composition tétraédrique. L
quatrieme phase d'équilibre est présente a l'intérieur de chacun de ces espaces comprenant
deux phases communes, a savoir (Al), et la phase intermédiaire quaternaire Q, et deux des trc
autres phases, a savé{CuAl,), B et (Si). Une vue plus claire des domaines tétraédriques de
phases est présentée dans une projection schématique simplifiée, figure 1. 2. Un aspe
intéressant du rapport composition -domaine de phase s’avere immeédiatement certain.

Dans les alliages Al-Mg-Si, un rapport Mg : Si= 1.73: 1 (correspondant au 2:1 l'alliage est dit
stoechiométrique) est exigé pour la formation de la ptas® le rapport est inférieur, l'alliage

est dit & exces de Si. Dans son étude, Edwards montre que pour les phases précursel

métastables, le rapport de la composition appropriée devrait étre supérieur a 1:1 [10].
Dans le systeme Al-Mg-Si-(Cu), le rappo% définissant la frontiere de phase entre les

tétraeédres | et Il semble étre également prés de 1 : 1. Quant a l'effet de composition sur |
stabilité relative de phases, Chakrabarti, présente certaines tendances qui sont bien définie
Dans le tétraédre | et I, le cuivre a un remarquable effet de stabilisateur sur la quansté de
beaucoup moins sur les autres phases de coexistence.

L’augmentation de la teneur eilicium accroit fortement la quantité de la phase Q dans le
tétraedre |, et la quantité de silicium dans tétraedre Il. Aussi 'augmentation de la teneur er

magnésium augmentedans le tétraédre | et Q dans le tétraedre Il

10
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Il est important de noter que, quoique I'additiorcuivre aux alliages A-Mg-Si favorise
I'apparition des phases Q ¢, elle modifie les quantités relatives de siliciunf suite a un
changement des domaines de coexistence des phases d'équilibre. Cependant, I'effet de

de cuivre sur les fractionmlumique: est beaucoup plus fort surgbie sur Q

(Al) + Q + Mg,Si + (Si)
{5i) —8j Mg, Si

Figure 1.2 : Alliages AlMg-Si-(Cu) groupés gr occupation du domaine de phases sur une
pseudo projection des tétraedres des quatre domaines de [7].

I.5 ALLIAGES DU SYSTEME Al - Mg- Si

Les alliages Al-MgSi sont des alliages a solution soliype Al-Mg,Si, série 6000 faisant
partie de la catégorie des alliages corroyés a durcissement structural. Ces allia
généralement livrés aprés homogénéisation, trempe et vieilliss nature.

Les alliages Al-Mg-Sisont largement utilisés commees alliages structuraux de moyet
résistance qui allient les avantages sui\: une bonne formabilité, une bonne soudabilité et
résistance remarquable a la corrosion (passivation a la corrosion soun). Les éléments
d'alliage de cette séri@st le magnésium (Mg) et le siliciur(Si). Cette famille d'alliage a ut
grande importance industrielle. Elle esis utilisée pour les profilés. lls ont une de tres bc

aptitude a la déformation (filage, matricage principalement) et a la mise en forme a froic

11
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recuit. Leurs caractéristigues mécaniques sont moyennes et sont inférieures a celles des alliac
2000 et 7000. Ces caractéristiques peuvent étre améliorées par addition de silicium qui former
avec le Mg, le précipité durcissant pEj Il a été rapporté, que tous Les alliages de la série
6000 sont principalement durcis par la ph@Sependant le vieillissement artificiel a la
température de 175 & 180 °C [11]. lls présentent une bonne résistance a la corrosio
notamment atmosphérique. lls se soudent trés bien (soudure a l'arc ou brasage). On peut |
classer en deux groupes [12] : - Un groupe dont les compositions sont plus riches en magnésiu
et silicium tel que les alliages 6061 et 6082, qui sont utilisés pour des applications de structur:
(charpente, pyléne...). - Une deuxieme catégorie renferme une faible teneur en silicium qui pa
conséguent aura des caractéristigues mécaniques plus faibles tel que le cas du 6060 qui perme

de grandes vitesses de filage mais qui aura des caractéristiques mécaniques plus faibles.
.6 ALLIAGES DU SYSTEME Al-Mg-Si—Cu

La famille des alliagesl-Mg-Si-Cu est formée lorsque le cuivre est ajouté a la série 6000, ou
réciproguement, quand le silicium est ajouté aux alliages Al-Cu-Mg de la série 2000.

La conséquence principale de l'addition de cuivre aux alliages Al-Mg-Si est la formation de la
phase quaternaire Al5MgsSis (Q) .Cette phase est tres stable et peut étre distinguée dans les
alliages Al-Mg-Si avec exces de silicium méme en petites additions de cuivre 0.25 %. Selor

Mondolfo [5], cette phase se forme lors de la solidification et est en équilibre avec I'aluminium
dans les conditions suivanteM\S'—?< 1.73, (Mg)>2(Cu), et (Cu)>1%. Selon le rapport entre le

cuivre, magnésium et silicium, cette phase peut coexister avec la ph&dbp(qui apparait

dans les alliages Al-Cu-Mg-Si avec une quantité suffisante de cuivre >4%), la ph&edilp
silicium. Mondolfo appuyé sur ses études accomplies dans les années 1950, a suggeéré que
phase de Q est responsable sur le durcissement par vieillissement dans les alliages a exces
silicium et ayant une concentration de cuivre plus bas que celle du magnésium. Depuis cett
époque, de nombreuses investigations ont été menées sur la composition de phase des allias
Al-Mg-Si-(Cu) aprés vieillissement. |l est clairement révélé que plusieurs phases peuvent
simultanément se précipiter suite a la décomposition de la solution solide sursaturée, selon |
rapport et la quantité d'éléments d'alliage [6, 7, 17]. En effet, les alliages Al-Mg-Si-(Cu) ont des
propriétés caractéristiques, da a I'addition du cuivre, élément responsable de la formation des
phases Q et Q' Cette phase Q est seulement stable en composé quaternaire avec L

stoechiométrie differemment rapportée. Plusieurs alliages commerciaux de la série 6000
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largement répondus, contiennent du cuivre qui est ajoutée pour améliorer la résistanc
mécanique. Des alliages typiques sont donnés au tableau 1.4. Tous ces alliages sont mis
solution 5-10 K au dessous du solidus, trempés, et puis vieillis a 160-175 ° C pendant 18 heure
Certains alliages, comme, 6009, 6010 et 6061, qui sont utilisés pour la fabrication des tbles pot
carrosserie d’automobiles sont souvent vieillis lors de la cuisson de la peinture [93,101, 102], c
processus est appelé "bake hardening”. Les alliages Al-Mg-Si présentent des meilleure
propriétés mécaniques quand le Si est en exces par rapport a la composition stoechiométrique
la phase Mgfi. A I'exception de I'alliage 6061, tous les autres alliages présentés au tableau 1.4

[4] contient du silicium en exceés.

Grade Si, % Mg, % Cu, % Mn, % autres % sd1°C | Tig,°C

6009 0.6-1.0 | 0.4-0.8] 0.15-0.6 0.2-0.8| O0.ITi, 0.ICr, <0.5Fe | 560 650
6010 0.8-1.2 | 0.6-1.0| 0.15-0.6 0.2-0.8| O0.ITi, 0.ICr, <0.5Fe | 585 650
6061 0.4-0.8| 0.8-1.2| 0.15-0.40 | 0.15- 0.04| 0.35Cr, 0.15Ti,<0.7F¢g 582 652
6066 0.9-1.8| 0.8-14 0.7-1.2 0.6-1.1| 0.2Ti, 0.4Cr, <0.5Fe | 563 645
6070 1.0-1.7| 0.5-1.2| 0.15-0.40 0.4-1.0| 0.15Ti, O.ICr, <0.5Fe | 566 649

Tableau 1.4 : Compositions chimiques et températures de liquides et solidus des alliages
Al-Mg-Si-Cu [4].
I.7 APPLICATIONS : CONSTRUCTION D’AUTOMOBILES

Une attention sérieuse a été manifestée quant a la réduction de poids des véhicules dans
années 1970, suite aux augmentations croissantes des prix du pétrole. Cette attention a po
sur le remplacement de l'acier et de la fonte par les alliages légers, qui se traduit généraleme
par des gains en poids de 40-50% [13].

En 2000, une voiture européenne contient en moyenne 110 kg d’aluminium [14] qui se situent al
niveau du bloc moteur, du carter, du radiateur, des jantes ...etc., de plus en plus souvel
carrosserie et chassis, 'aluminium allié a d’autres métaux ou traité a froid se révele capable d
remplacer l'acier. Il confere aux véhicules une résistance améliorée aux chocs, ainsi qu’un
meilleure tenue de route. De nos jours, le marché de I'automobile représente donc pour les fabr
cants d’aluminium un marché important, dont les potentialités sont plus grandes encore
Différents alliages Al-Mg-Si ont été homologués ces dernieres années en vue de leur applicatio
dans la carrosserie automobile (alliages 6009, 6010, 6011, 6015, 6016). lls entrent en
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concurrence avec les alliages des séries 2000 (alliages 2002, 2036, 2037 et 2117) et 5000 (allia
5182) [15,16], leur intérét est de présenter une bonne aptitude a la mise en forme a I'état T4 sa
susceptibilité a la formation de vermiculures lors de I'emboutissage; une bonne aptitude at
soudage par points ; une bonne résistance a la corrosion ; la possibilité de durcir fortement lot
des traitements de cuisson de peinture effectués apres mise en forme a condition que c
traitements, généralement de courte durée, soient réalisés a une température aux environs de
180°C. Cependant, ces alliages allient une bonne formabilité avec une résistance acceptable
service di aux effets de la précipitation rapide de la phase durcissante pendant le traitement de
cuisson de peinture. En effet, le durcissement par vieillissement est exécuté pendant le cycle
cuisson de la peinture [17] (environ 30 min a 175 °C). Ainsi les alliages sont employés dans
I'état sous vieilli. Un constat peut étre fait pour les alliages contenant une quantité excédentair
de Si par rapport a la composition quasi binaire AL$gCeux-ci ont atteint des niveaux
satisfaisants de dureté pendant cette période limitée de vieillissement. En revanche, ces alliag
présentent un durcissement en maturation plus élevé. Ceci est indésirable dans le contexte de
fabrication des téles automobiles, on souhaite un alliage qui ne durcit pas en cours de mise €

forme. Seul, I'opération de cuisson de la peinture peut constituer le revenu de vieillissement.

.8 CONCLUSION

Les alliages Al-Mg-Si-(Cu) constituent en général des systéemes a plusieurs composants et le
diagrammes de phases associés sont fréquemment complexes. La compréhension d
diagrammes de phases est fondamental pour I'analyse et I'étude de la majorité des systémes
alliages contenant les éléments Mg et Si, notamment, les systemes Al-Cu-Mg-Si et Al-Fe-Mg-Si
Les alliages des systemes Al-Mg-Si-(Cu) durcis par précipitation sont largement utilisés comme
des alliages structuraux de moyenne résistance qui allient une bonne formabilité avec un
résistance acceptable en service di aux effets de la précipitation rapide de la phase durcissal
pendant le vieillissement artificiel qui en général correspond dans l'industrie d’automobiles au
cycle de traitement de la cuisson de peinture.

Les alliages Al-Mg-Si présentent des meilleures propriétés mécaniques quand le Si est en exc
par rapport a la composition stoechiométrique de la phas&SiMg

Les alliages Al-Mg-Si-(Cu) sont largement répondus et ont des propriétés spécifiques grace a |
I'addition du cuivre élément responsable sur la formation de la phase Q, qui est seulement stab

en composeé quaternaire.
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PRECIPITATION ET DURCISSEMENT STRUCTURAL DES
ALLIAGES Al-Mg-Si-(Cu)

Le présent chapitre se propose de faire une synthese des récents travaux et investigatio
scientifiques rapportant sur la précipitation dans les alliages Al-Mg-Si(Cu) ainsi les divers
parametres régissant ce phénomene de transformation de phases extrémement important et
est la base du durcissement structural des alliages d’aluminium d'une part et d’élucider les
phénomenes structuraux et les mécanismes de durcissement structural qui impliquent u
ralentissement du mouvement des dislocations par des objets extrémement petits d’autre pa
Bien que découvert au début du siecle dernier par Wilm dans les alliages Al-Cu-Mg, ce
phénomene de durcissement structural par vieillissement des alliages légers est resté longtem

mal compris.

1.1 CONTEXTE HISTORIQUE

La découverte du phénomeéne du durcissement par vieillissement remonte a I'an 1906, lorsqu
Alfred Wilm remarqua qu’un alliage Al-Cu-Mg refroidi rapidement et maintenu a la température

ambiante se durcit en se vieillissant, d’ou I'appellation durcissement par vieillissement [18].
Cette découverte devait conduire au développement du premier alliage industriel, le Duralumin
en 1916. Du point de vue théorique, la premiere approche du mécanisme de vieillissement de
alliages trempés a été proposée en 1919 par Merica [19] qui expliquait le durcissement par |
précipitation d’une phase nouvelle a basse température a partir d’'une solution solide sursaturé
de composition adaptée. En 1938, Guinier et Preston [20], sur la base de travaux mené
indépendamment par diffraction des rayons X, ont présenté le premier modele structura
expliqguant les premiers stades de la décomposition de la solution solide, dans des alliages Al-C
et Al-Ag trempés, par la formation d’amas planaires d’atomes de méme nature, désormai
appelés zones de Guinier-Preston ou zones GP. Mott et Nabarro [21], en 1940, puis Orowa
[22], en 1948, ont proposé les premieres approches meécaniques du durcissement structural

tenant compte des dislocations dont le concept avait été proposé en 1934 [23,24]. En 1958, L
progres important dans la compréhension des aspects cinétiqgues de la précipitation et des effe
des parametres du traitement thermique a résulté de la prise en compte par Federighi [25] et [
Sorbo [26] de la sursaturation en lacunes obtenue par les opérations de mise en solution

trempe. A partir de la fin des années 50, de trés nombreux travaux ont alors porté
15
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sur la modélisation du durcissement par I'étude des interactions entre les disloeatiems
précipités,ainsi que sur les mécanismes de précipitation (principalement par germination et
croissance). Les premiéres études de la précipitation dans le systeme ternaire Al-Mg-Si datel
du milieu du siécle dernier avec les caractérisations par diffraction de rayons X des alliage:
d’aluminium industriels. Aprés revenu, la présence de zones GP commence a devenir décelab
sur les diffractogrammes de Guinier et Lambot [27]. Ces derniers interprétent les intensités
diffuses observées perpendiculairement aux directions [001]* du réseau réciproque de
I'aluminium comme provenant d’amas allongés dans les directions <001> de la matrice
d’aluminium. Les trainées diffuses se fractionnent en cours de revenu, signe d’'une mise en ordi
interne de ces zones GP. Durant les années suivantes, plusieurs auteurs [28, 29] ont travaillé ¢
ces alliages a l'aide de la diffraction X et ont pu montrer I'évolution de ces zones GP en matiere
de taille (diametre et longueur) et l'effet de différentes températures de revenu. Lutts [29]
suggere par ailleurs que les zones GP sont probablement constituées d’'un nombre significatif ¢
lacunes. Finalement, un changement de structure a été démontré entre les zones GP en for
d’aiguilles maintenant dénommégset la phas@', qui en général correspond a un maximum de
dureté (pic de dureté) [30].

1.2 PRECIPITATION CONTINUE A L'ETAT SOLIDE

La précipitation consiste en général en une décomposition de la solution solide sursaturé
(matrice mere) en une nouvelle phase (le précipité) et une nouvelle solution solide (matrice
appauvrie). La précipitation peut se produire a température ambiante ou a une température plL
élevée. Ce processus donne différents états avec diverses propriétés physiques et un gra
intérét pour le processus de durcissement. En effet, il existe deux types de précipitation qui sor
distinguées par I'évolution du paramétre du réseau cristallin, précipitation continue et
précipitation discontinue.

La précipitation continue consiste en une décomposition de la solution solide sursaturée qu
commence a s’appauvrir d’'une maniere continue, aléatoire et homogeéene dans toute la matrice
On observe alors un seul parametre du réseau avec une évolution continue. Parfois I

précipitation continue apparait dans les joints de grains et les plans de glissement.
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[1.2.1 PRECIPITATION HETEROGENE

Les dislocations sont des sites privilégiés de la précipitation car un germe qui se forme sur un
dislocation diminue I'énergie élastique due au champ de déformation lié a cette dislocation. De
plus, la diffusion de lacunes et de soluté se fait plus rapidement et la dislocation accommode |
différence de maille entre le précipité et la matrice. A forte sursaturation, la germination
homogene se fait rapidement et donc il n'y a pas vraiment de différence de taille entre I
précipitation homogene et hétérogene. Cependant, les précipités qui germent sur des dislocatio
peuvent étre d'un autre type que les précipités homogeénes.

Les précipités germant aux joints de grain sont dans un état énergétique moindre que ceL
germant de facon homogene. La précipitation hétérogéne de particules incohérentes de phas
intermétalliques d'équilibre (aux joints de grain) et celles de phases métastables semi cohérent
(aux joints de sous grains) provoquent le drainage du soluté le long des interfaces ayant servi (
sites de germination. Cela conduit a un gradient de concentration en soluté favorisant I
formation de zones dénudées en précipités méme a basse température. Dans les zones t
appauvries, la sursaturation en soluté peut alors devenir insuffisante, a une température de reve
donnée, pour permettre la germination homogéne des précipités métastables. Cette zor
appauvrie en soluté et en lacunes s'appelle la PFZ ou en anglais, precipitate free zone [31].
Les intermétalliques sont des sites privilégiés de la germination grace a la structure atomique qu
existe a l'interface ou plus frequemment au fait qu'un élément rentrant dans la précipitation se

trouve en forte concentration.

1.3 MECANISMES DE PRECIPITATION

- GERMINATION ET CROISSANCE

Selon la théorie classique de Gibbs [32] étendue aux transformations de phases a I'état solide
Turnbull et Fischer [33], la germination, étape initiale de la précipitation, suppose la formation a
partir de la matrice de germes stables, riches en soluté (de composition tres différente de celle «
la solution solide) et dotés d’une interface définie avec la matrice. Les germes peuvent résulte
de fluctuations statistiques de composition de taille suffisante (de I'ordre du nanométre) au seil
de la solution solide avec une cinétigue de formation trés rapide en présence de lacunes ¢
sursaturation (précipitation homogena), se former préférentiellement sur les défauts du réseau

ou les interfaces préexistantes entre les différents grains ou les particules.
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Les germes de précipités, ainsi formés sont caractérisés par leur rayon critique qui est d’autal
plus petit que la température de lalliage s’écarte de la température d‘équiliosgue la

bariére de germination devient élevée, la germination s’arréte et les précipités existants von
croitre [33]. La croissandaitiale des précipités se fait par drainage selon un processus régit par
le transfert du soluté a l'interface entre la matrice et le précipité (ne peut s’appliquer strictemen
gu’aux tout premier stades de précipitation avec des germes de taille critique trés petite), soit pz

la diffusion des atomes de soluté dans la matrice, soit par un mode mixte.

Il est admis communément que la croissance des précipités est contrélée par la diffusion e

1
volume (le processus le plus lent), dans ce cas le rayon des précipités drdit ef84]. En

définitive, en obtient, aprés croissance des précipités de transition (métastables) et/ou stabl
possédant une tres large distribution de tailles (diameétre, longueur ou épaisseur).
- COALESCENCE

Pendant I'étape de croissance, le rayon des particules créées lors de la germination augmen
alors que le nombre de précipités reste constant. Enfin, lorsque la sursaturation s’approche c
zéro, la seule force motrice qui permet au systéme d’évoluer est la diminution de la surface total
des précipités. Ce mécanisme se traduit par le grossissement des plus gros précipités a
détriment des plus petits qui se redissolvent (madrissement d’ Ostwakt)la coalescence. Elle

se traduit par une diminution du nombre de précipités et conduit & une minimisation de I'énergie
totale du systéeme. En réalité, ces trois étapes peuvent intervenir simultanément et doivent ét
traitées ensemble pour modéliser les cinétiques de précipitation. Pour cela, il existe plusieur

méthodes qui permettent de simuler ces cinétiques, a différentes échelles.

1.4 CINETIQUE DES REACTIONS DE PRECIPITATION

Les cinétiques globales, c'est a dire I'évolution temporelle du volume de phase transformé
(aspect caractérisé par un taux de transformation) peuvent étre obtenues par des différent
méthodes expérimentales (DSC, dilatométrie, etc.). La cinétique des réactions de précipitatio
est toujours reliée aux concepts des énergies d'activation et de l'ordre de réaction. L'étude ¢
processus de précipitation est associée aux processus de germination et de croissance
prédominent dans les solutions sursaturés. En général, des énergies d'activation séparées doive
étre identifiées a chaque étape de germination et de croissance dans une transformation, bi

gu'elles aient été habituellement combinées en une énergie d'activation représentative d
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processus global de précipitation. En général, la cinétique de précipitation par germination e
croissance obéit a une loi de transformation établie par Avrami [35]. Ce mécanisme de
précipitation isotherme d’une nouvelle phase dépend essentiellement de deux facteurs distinct
I'énergie de formation des germes et la mobilité des atomes [36]. Etant donné que la réaction ¢
précipitation se fait par deux processus, chacun est gouverné par sa propre énergie d’activatio
La vitesse de la réaction sera déterminée par le processus le plus lent.

La fraction volumique (x ) de la nouvelle phase est donnée par I'équation du type (JMA) :

X= 1-exp (-Kt) ...ocovvriiiinnn (1)

ou K et n sont des coefficients caractéristiques du type de transformation considérée. Ainsi, poL
décrire la cinétique des réactions isothermes a I'état solide, la théorie la plus communément cit
demeure celle de Johnson — Mehl — Avrami (JMA) [37,38] et, indépendamment, Johnson e
Mehl, ont développé une théorie pour rendre compte du taux de réaction observé a I'état solide
La réaction de précipitation est un tout. Il est admis que I'énergie d’activation du processus de
croissance qui se fait par diffusion, souvent en volume ne difféere pas trop de I'énergie
d’activation de la diffusion de I'atome de soluté considéré dans la matrice. Ainsi, I'énergie
d’activation mesurée a partir d'un diagramme de calorimétrie différentielle a balayage (DSC),
permet en comparaison avec I'énergie d’activation de la diffusion de différents atomes soluté:

présents dans la matrice, de déterminer lequel ou lesquels sont impliqués dans la réaction.

[1.5. DETAILS SUR LA PRECIPITATION DANS LES ALLIAGES Al-Mg-Si-(Cu)

D’une fagcon générale, I'expérience a montré, dans le cas des alliages d’aluminium, que pendal
la maturation on a affaire exclusivement a la précipitation , c’est-a-dire a la formation des zone:
G P, qui difféerent en nombre, dimensions, formes et dans la cinétique de croissance d’un alliag
a un autre, cependant que, par suite des difficultés de germination, la phase stable ou les autt
phases métastables, ayant une structure cristallographique différente de celle de I'aluminium, r
peuvent pas apparaitre. Pendant le revenu, quoiqu’on puisse encore avoir au début I'apparitic
de zones GP, celles-ci sont généralement remplacées par une ou plusieurs phases métastables
De nombreuses études menées sur la cinétique de précipitation des alliages Al-Mg-Si-(Cu) e
modes isothermes et anisothermes [39, 40, 91, 99] décrivent les séquences de décompositi
mises en jeu lors du chauffage et l'influence de la vitesse de chauffage sur la cinétique d

transformation.

19



Chapitre 11 Précipitation et durcissement des alliages Al-Mg-Si-(Cu)

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

[1.5.1 PRECIPITATION DES ALLIAGES AI-Mg-Si

La séquence de précipitation communément admise pour les alliages pseudo binaire$Sl-(Mg
[17, 34, 41, 42, 91, 93, 97, 98,101, 125] est la suivante :
(SSS)—, Amas de solutés et/ou zones GP " en [aiguilles—, 'Ben batonnets

—» B(Mg:Si) en plaquettes
Ainsi, on peut distinguer d’autres séguences proposées, selon la composition d’alliage considéré
Pour le cas des alliages a excés de Si, contenant 0,07% Cu (%mass.), la séquence
précipitation proposée selon [41, 42, 91,93, 102] est :

SSS—>» Zones GB, " &iculaire — 'batonnets—» Q' lamellaire—» +XSi

[1.5.2 PRECIPITATION DES ALLIAGES AI-Mg-Si-(Cu)
L'effet de I'addition de cuivre sur la précipitation des alliages Al-Mg-Si dépend de la teneur de
cuivre et du rappo»%. La précipitation dans les alliages Al-Mg-Si-Cu a excésSde

contenant 0.19 % at. Cu a été étudié expérimentalement [41], la séquence de précipitatio
proposée est:

(SSS)—» clusters /Zones GR» " bAtonnets—» Q' lamellaire—> Q + Si
Chakrabarti [7] appuyés sur leur étude menée en 2004, rapportent la composition de la pha:
d'équilibre Q aux températures du vieillissement artificiel comme est indiquée au tableau II.1.
Cependant, il est a noter que la phas@'depparaissant dans les alliages ternaires Al-Mg-Si a
exces de silicium et la phase Q observée dans les alliages quaternaires Al-Mg-Si-Cu ont |
méme structure cristalline et se distinguent seulement dans la composition et la distribution de
atomes dans la maille unité, la phase Q contenant le cuivre [4].

La plupart des auteurs rapportent que la phase Q se précipite sous forme de lattes tandis que
phase de8'c se présente sous forme des batonnets. Il y a de forte évidence que le cuivre s
dissout dans la phag® qui évolue alors soit ep(Mg,Si) ou en Q, selon la composition des
alliages et les conditions de précipitation [6].

La figure 1.1.a, montre la distribution de phases apres vieillissement des alliages contenant
jusqu'a 0.25 % Cu, qui représente des alliages corroyés de la série 6000, 6022, 6016,6009,
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6061, et alliages de fonderie Al-Si-Mg ) . Evidemment, la principale phase qui se précipite
est laphase favec ses modifications métastables. Le cuivre peut se dissoudre dans ld.phase 3

La phase hexagonalg'{ou Q ') avec les parametres de maille a = 1,04 nm et ¢ = 0,405 nm est
observée dans les alliages ayant un rapp%% <1,2 (en % mass.).

En augmentant la concentration de cuivre dans un alliage a 0,5-0,8% (alliages, 6013, 111, 2008
la situation demeure principalement la méme, la figure I.1 .b révéle que la phase précipitée e:
B avec ses changements. Cependant, la phase Q' est rapportée a précipiter aux dépend de la pl
B [43]. Cette phase observée a une structure et une morphologie similaire a la'cphase
mais contient du cuivre. La composition de la phase d’équilibre dans la plage de compositior
considérée change en diminuant le rapport3ilg partir MgSi + Al,Cu+ Q a Q + AICu + (Si).

Une nouvelle augmentation de la teneur en cuivre dans un alliage entraine des séquences de

précipitation plus complexes, (Figure Il.1.c) .Selon le rapportSii¢p phase principale de

durcissement est S'ou GP%%> 3), (0.5 <<% 2)ouf (% <0,5) [44].

Dans les alliages contena%% <2, la phase d’équilibre Q se forme durant la solidification ou

pafois est observée lors d'un recuit prolongé a haute température. Le silicium forme ses

propres particules lorsque le rappolég <1.
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Figure 1.1 : Répartition des phases aprés précipitation des alliages Al-Mg-Si ayant différentes
teneurs en Cu [4].
(a) Faible teneur en Cu, alliages 6000 ; (b) Moyenne teneur en Cu, alliages 6000 et
3xx.0 et (c) Haute teneur en cuivre, alliages 6000 et alliages 3xx.0 et 2000.
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Composition Paramétres cristallin, nm
Cu, % Mg, % Si, % a C
AlsCu,MgsSis 20.3 31.1 27 1.032 0.405
AlL,CuMgl2-xSi 20.3 31.1 31.4 1.0393 0.4017
Al ,CuMgsSis (Q') précurseur | _ _ 1.04 0.406
Al3ClMgoSiy _ _ _ _ _
AlsCu,MgsSis* _ _ _ 1.035 0.405
QC* (précurseur) _ _ _ 0.67 0.405
QP* (précurseur) _ _ _ 0.393 0.405
Q 20.6 32.6 30.2 _ _

*Précipitation dans la matrice d’'un composite Al-4%Cu-1%Mg-0.5%Ag / SiC

Tableau 1.1 : Composition et structure cristalline de la phase Q et ces précurseurs [4].

Mg Cu région de phase Alliages

'Si

>1 haut (A)+.8u + MgSi+ Q | 6061,6013,2017,2036

<1 haut (Al) +,8u + MgSi + Q | 6009,6010, 6111, 6066,606
6315A, 6022, 2014,2008

>1 bas (<0.5%) (AD+ (Si) + J8g+ Q | 6061*,6009*

* limite inférieure du Cu de la plage de composition

Tableau I1.2 : Effet du rapport% et de la teneur en cuivre sur la composition de la phase

d’équilibre des alliages Al-Mg-Si-Cu et exemples d’alliages commerciaux avec la composition

de phase spécifique [4].
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[1.5.3 PHASES PRECIPITEES

[1.5.3.1 PHENOMENE D’APPARITION DES CLUSTERS ET CO-CLUSTRES

Les processus de vieillissement dans les alliages du systeme AI-Mg-Si sont particuliéremen
complexes, des étudesilisantla sonde atomique ont montré qlee formation des zones GP

peut étre initialement préceédée par I'apparition des clusters individuels en atomes de magnésiul
et silicium, suivis par la formation of co-clusters en ces éléments [45]. Ce comportement a ét
approuvé par d'autres chercheurs [46], en déterminant les profils de concentration de
sonde atomique apreés vieillissement de l'alliage Al-1Mg-0.6Si pour (a) 0.5 h et (b) 8h a 70 ° C.
Ces profils sont développés par la collecte, comptage et identification des ions tels qu'ils

sont évaporés de la pointe d'un spécimen en alliage dans un microscope a champ ionique.

[1.5.3.2 NUCLEATION DES ZONES G P

Durant la maturation a température ambiante aprés trempe d'un alliage d’aluminium a
durcissement structural, la solution solide sursaturée se décompose pour donner naissance a
formation, a partir de la matrice, de germes stables de petits amas d’atomes dédeohknées

de Guinier-Preston (figure 11.2), en trés grande densité (de I'ordre Hea10d® /cn?) [31],

dont la taille supposée comprise entre 1 et 5 nm de diamétre. L’observation en microscopit
électroniqgue en transmission conventionnelle d'objets de telle taille est rendue presque
impossible par les valeurs trés proches des facteurs de diffusion électroniques de I'aluminium, d
magnésium et du silicium. Des récents travaux utilisant des techniques de caractérisatio
modernes et mieux adaptés a I'étude de ces objets, telle la sonde atomique ont été meneés |
différents auteurs [34, 42, 48, 49]. Ces amas d’atomes sont toujours situés aux noeuds du rése
de la matrice aluminium et sont constitués de petites portions de plans cristallographiques d
réseau d’aluminium enrichis en atomes de soluté. A cette étape, ces amas d’atomes sont plus
moins sphériques [47], contiennent en majorité des atomes d’aluminium en plus des atomes c
Mg et/ou Si et orientées selon les directions [408pnt d’abord désordonnées puis organisées
en alternance de couches d'atomes de silicium entourés de deux couches d'atomes
magnésium. Geuser [34] rapporte que lorsque I'on parlera d’amas homo-atomiques, il s’'agir
d’amas enrichis en un seul type de soluté en plus des atomes de solvants, et non pas d’obje

contenant 100% du soluté en question).
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[100]

T—b[[l‘llil]

Figurell.2 : Zones G P dans un alliage Al-pM& (aiguilles le long [100}) [50].

Les travaux menés [48, 49], affirment que les amas et /ou co-amas formés pendant le prérevel
servent fort probablement de sites de germination préférentielle tres finement répartis pour |;
phase B qui leur fait suite dans la séquence de précipitation.

11.5.3.3 PHASES INTERMEDIAIRES " et B'

Cette phase intermédiaire désignpeé est cohérente avec la matrice et ayant une morphologie
similaire a celle des amas de soluté (zones GP) [31]. Elle précipite au dépens des ces précurse
qui sont des amas contenant autant de Mg que de Si, s’étendant le long des directiong < 100 >
En effet, elle a longtemps été considérée dans la littérature comme une zone GP (zone GP-Il) ¢
elle donne lieu dans un cliché de diffraction électronique a des trainées diffuses perpendiculaire
aux directions [001]* du réseau réciproque de la matrice d’'aluminium. Ces trainées étaient
interprétées de la méme facon que pour les zones GP des Al-Cu comme étant la trace de zor
isostructurales trés fines [34]. La structurepdea été déterminée par Sagalowicz et al. [51]
suite a une étude par diffraction des rayon X d’'un alliage Al-Mg-Si , cette structure est du type
monoclinique, aveca = b =0.616 nm, ¢ = 0.71 npxét82. Selon les travaux meneés par les
auteurs [7, 8, 52], cette phase cohérente est responsable de la microstructure correspondante
pic de dureté dans les alliages Al-Mg-Si(Cu) modeles ou industriels a faible teneur en cuivre
Un résultat particulierement marquant ressortant de toutes les études de ces preécipités en sor
atomique est que le rapport Mg:8ies précipités est inférieur a 2 qui est le rapport
stoechiométrique correspondant a la phase stabj&iNWj7, 49, 53]. Ces rapports sont mesurés
entre 1 et 1.7. Tandis que Matsuda [43] a trouvé ce rapport égal a 0.17, ces dermiblsnt

dépendre fortement de la composition nominale de I'alliage. Il est de I'ordre de 1.7 pour des
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alliages Al-MgSi et autour de 1 dans des alliages en excés de Si. Les dimensions des précipité
observés sont peut étre responsables aux écarts a la stoechiométrie. En effet, la microstructt
correspondante au pic de dureténtre des précipités dont les dimensions sont de I'ordre de 2
nm [53].

[1.5.3.4 LA PHASE p'. Se précipite sous la forme de batonnets cohéramex la matrice
d’aluminium le long de leur grand axe, mesurant entre 5 et 15 nm de diametre. La structure d
cette derniere a été bien déterminée en diffraction électronique par celles proposées par ci

auteurs [30, 55]. Il s’agit d'une maille hexagonale de paramétres suivants : a = 0,705nm—c -
0.405nm, rapport'\g—i = 1.73 [30] - a= b= 0.407 , ¢ = 0.405 nm, rappBg% =154 [55].

Une étude récente menée par Anderson et al. [56], propose la stogdhicsnéante MgSiio.
Des récents travaux (Cayron et Buffat) [57] ; de MET a haute résolution ont montré que cette
phase pouvait co-exister avet@ans un méme précipité.

[1.5.3.5 LA PHASE D’EQUILIBRE - Mg.Si.la phase d’équilibr@-Mg,Si précipite sous
forme de plaquettes carrées d'épaisseur proche de la dizaine de nm et de quelques centaines
nm de coté. Il convient de noter que la nucléation de cette phase se fait aprés dissolution de
phase intermédiairf' et ne correspond pas a la transformation de cette derniére, ceci peut étre
argumenté par le fait que ces deux phase ont des structures cristallographiques entiereme
différentes [12]. Sa structure ordonnée est cubique a faces centrées, du typav€akun
parametre de maille a = 0,639nm [34]. Cette pl{fiddg,Si) est incohérente avec la matrice,

mais conserve toutefois des relations d'orientations : (JOP1) et [110]; [|[100]a

[1.5.3.6 LES PHASES QUATERNAIRES QetQ

Plusieurs auteures [7-9] ont montré que I'addition du cuivre dans les alliages Al-Mg-Si, est a
I'origine de la formation d’autres phases qui sont des phases quaterQiiegsQ. La phase
métastable Q est considérée comme phase précurseur de la phase métastafilriDIgeSie
apparue dans les alliages Al-Mg-Si-Cu. La structure des@ proposée identique a celle de la
phase Q. Cette derniére a une structure hexagonale de paramétres a=1.03 nm et c=4.04 nm.

La phase Q a été observée expérimentalement dans les laboratoires d'Alcoa, est un compc
quaternaire de formule &wMgsSis[7]. Cette phase a depuis lors été differemment désignée
par Q [8, 9]. En effet, cette phase de structure hexagonale se précipite en tant que pha
d’équilibre avec la solution solidealuminium. Sa structure a été déterminée par rayons X. Elle

est hexagonale avec les paramétres du réseau cristallin a=1.03932 nm et ¢=0.40173 nm
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[1.6 INFLUENCE DES ELEMENTS D’ALLIAGE

La composition de I'alliage joue un réle principal, elle régit considérablement la précipitation
dans lesalliages Al-Mg-Si-(Cu). En effet, la modification des propiétéecaniques [8,57, 101]

est principalement due a la diversité des phases métastables qui se forment et leurs compostic
qui sont différentes a celle de la phase stpig,Si. Les écarts a la stoechiométrie ainsi que la
présence d'autres éléments d’addition vont favoriser I'apparition de certaines phases. Outre le
deux principaux éléments Si et Migs alliages de la série 6000 renferment des additions

secondaires en particulier le cuivre, le chrome, le manganése et des impuretés tel que le fer.

[1.6.1 EFFET DE L’ADDITION DE CUIVRE

Les études de la précipitation dans le systeme AI-Mg-Si(Cu) ont longtemps considéré que I
cuivre ne changeait pas la séquence de précipitation s’il était présent dans l'alliage comm:
élément d’addition secondaire. Il est en général admis que I'effet d’une faible teneur en cuivre
(0.1%) est d’affiner la précipitation et d’augmenter le durcissement aprés revenu [17]. ceci
pourrait provenir d’'une forte interaction avec les lacunes. La présence du cuivre en forte teneu
dans l'alliage conduit a des modifications remarquables de la séquence de précipitation. E
effet, il a été justifié la disparition de la phaseg profit de la phase Q' dans un alliage 6061

chargé en cuivre [34]. Outre les modifications sur la séquence de précipitation, le cuivre modifie
également la composition chimique des précipités Certaines études ont montré que l'influence d
cuivre sur la précipitation des phases durcissantes est surtout avérée sur les alliages qui nont
subi de traitement de prérevenu [58]. Il semble que le cuivre améliore la cinétique de

vieillissement a température ambiante faisant suite a la trempe [59]

[1.6.2 EFFET DE LA PRESENCE DES ELEMENTS DE TRANSITION

Les alliages Al-Mg-Si corroyés renferment des éléments de transition secondaires en faible
guantité (0.05 a 0.8 % en masse), qui sont introduits pour affiner le grain de coulée (Ti, Zr) et ¢
inhiber ou retarder la recristallisation des demi-produits (pieces non finies) lors de leur mise el
forme a chaud ou lors de la mise en solution ultérieure (Mn, Cr et Zr) [124]. Il s’agit toujours

d’éléments a faible solubilité et a trés faible diffusivité dans I'aluminium a I'état solide.
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Les éléments de transition, tels que Cr ou Mn forment des dispersoides assez grossiers [60] le
interface avec la matrice constitue un site de germination préférentielle qui provoque la phas
durcissante. La cinétique de précipitation a basse température n’est cependant pas affectée pal
présence de ces éléments secondaires, notamment par la fraction de ceux-ci restant en solut
dans la matrice, en raison de la faible énergie d’interaction entre les lacunes et les atomes de ¢

éléments de transition

6.3 EFFET DU RAPPORT '
Les alliages dont le rappo% est égal a 2 sont dits “stoechiométriques”.Leur élaboration

industrielle veille a ce qu il y ait ce rapport, (soit 1.73 :1 en %at.) entre la concentration de Mg e
celle de Si de facon a former la phase,$1gSelon les écarts a la stoechiométrie, on distingue

deux groupes d’alliages : alliages avec exces de silicium dont le rapport $dgti®uve entre
0.8 et 1.8 et alliages avec excés de magnésium a%éc supérieur a 2 [34].La présence de
magneésium en exces aurait tendance a favoriser la phase stalleadglépend des phases
durcissantes dont le rappo’%Tg est < 2 [7], donc I'excés en Mg est indésirable du point de vue

des propriétés mécaniques. Alors que I'excés de silicium améliore les propriétés mécaniques
mais peut affecter la ductilité de l'alliage. Aussi, I'exces de Si augmente le durcissement pal
maturation a 'ambiante mais n’influe pas sur la cinétique de précipitation.

Gupta [61], déduit que les alliages a excés de Si présentent un pic de dureté supérieur al

alliages dits stoechiométriques. D’'une maniere générale, I'exces de Si favorise les phase
métastables (dont le rappogt\gf?kZ) au dépens de la phase stable d’équilibre, en affectant la

composition des précipités durcissants [34]. Pour les alliages contenant une faible teneur d
cuivre, I'exces de Si modifie également la séquence de précipitation [62], c'est-a-dire I'apparition

de la phase quaternaire Q et son précurseur Q'
[1.6.4 ROLE DES LACUNES DE TREMPE

C’est aux lacunes de trempe qu’on attribue généralement le rdle principal dans le durcissemen
Ce role a été précisé par Girifalco et al. [63] par un processus appelé pompe a lacunes, citons

exemple typique d’un alliage AB & durcissement structural, on peut avoir aihaiddes de B
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transférés vers les zones au cours du durcissement par l'intermédiaire d’envirdecdfes
trempées pour O/cm® chaque lacune dans ce mécanisme, opére d’environ 1000 ataanes.
cinétique de pré précipitation est régie par la sursaturation en lacunes de trempe crées sels
mécanismes activés thermiquement.

Egalement, La formation des amas sous forme d’homo amas et/ou d’hétéro amas et des zon
GP dans les alliages durcis par maturation a 'ambiante s’explique par la présence d’un nombr
élevé de lacunes en sursaturation aprés mise en solution a haute température et trempe rap
[64,65]. La formation des paires lacunes—solutés ou complexes lacunes—solutés résulte c
I'interaction entre les deux. F. Geuser [34] rapporte que les complexes lacunes-Mg dans le
alliages Al-Mg-Si vont se diriger vers les puits de lacunes (dislocations et joints de grains) afin
de permettre aux lacunes en sursaturation de s’éliminer. Ceci va résulter en ségrégation di
solutés autour des puits de lacunes. En effet, il a été proposé [34] que la ségrégation du Mg et
Cu sur les dislocations provoque un durcissement des alliages Al-Cu-Mg aux premiers temps d
vieillissement qui s’apparente a l'effet de Proveton-le Chatelier .Un autre effet important
résultant de linteraction lacunes solutés sur le vieillissement de l'alliage est la précipitation
hétérogene sur les boucles de dislocations .Ces boucles sont observées dans les alliac
contenant du Mg et Cu et dans les alliages contenant du Si, elles servent de germinatio

préférentielle pour les précipités.

[1.6.5 VIEILLISSEMENT NATUREL

La formation d’amas d’atomes (homo amas MgetSbu hétéro amas Mg-Si) des les premiéres

heures de la maturation a 'ambiante a été étudie par des mesures de résistivité électrique[64, 6¢
ces amas conduisent a I'évolution de la dureté en cours de maturation [67]. Dans certains cas , |
maturation retarde l'arrivée du pic de dureté durant le revenu [68]. Ce comportement a éte
expliqué par des modéles de revenus bi-paliers [50]. L'idée est que, quelque soit le temps d
maintien a température ambiante, les amas formés ne pourront étre stables a la température
revenu. Par conséquent les précipités durcissants vont germer a partir d’'une solution solid

moins sursaturée et vont donc produire une dispersion plus grossiere [34].
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11.6.6 EFFET DU PREVIEILLISSEMENT

Pour corriger I'effet de maturation a 'ambiante, non souhaité [34]. Des traitements de prérevent
sont connus industriellement pour accélérer la cinétique de durcissement au revenu. Il s’agit d
traitements thermiques a température en général inférieure a 100 °C pendant quelques minutes
ou quelques heures. Ceci s'interpréte souvent par une stabilisation des amas formés, qui vo
ainsi servir de sites de germination préférentielle pour les précipités durcissants [28, 47]. Cec
explique I'amélioration des propriétés mécaniques apres revenu [6].

Szeles et al en étudiant les alliages a exces de silicium ont montré que les boucles de dislocati
disparaissaient lorsqu’on traitait I'alliage apres la trempe a une température supérieure a 100°
[34]. En effet, si cela était le cas dans nos alliages, on pourrait alors expliquer I'influence d’un
prérevenu. Sans prévieillissement de I'alliagie,aurait précipitation hétérogene sur les boucles
de dislocations, alors qu’avec un prérevenu, on aurait une germination homogene bien plus fine
Cette hypothése est étayée par le fait que des alliages a exces de silicium ont de meilleur:
propriétés mécaniques apres revenu (sans prérevenu préalable), lorsqu’ils sont trempés a l'e
bouillante que lorsqu’ils sont trempés a I'eau froide [69]. Cela pourrait étre lié a la formation ou
I'absence de formation de boucles de dislocations. Une véritable compréhension de la nature
des mécanismes de formation des amas de solutés permettra de comprendre I'effet d’'ur

maturation a I'ambiante et d’optimiser le prérevenu.

[I.7 DURCISSEMENT STRUCTURAL DES ALLIAGES AI-Mg-Si-(Cu)

En 1906, Wilm découvrit qu'un alliage Al-Cu durcissait au cours du vieillissement a température
ambiante apres trempe. Ce fut le point de départ d'une nouvelle technique d'amélioration de
propriétés mécaniques des métaux. En particulier pour I'aluminium, c'est grace a cette techniqu
que ses alliages sont devenus les alliages privilégiés pour les applications dans le domaine du
transport. Aujourd’hui, le durcissement par précipitation est devenu une pratique courante el

métallurgie.

[1.7.1 TRAITEMENT DE DURCISSEMENT STRUCTURAL

Le durcissement structural des alliages Al-Mg-Si-Cu permettant d'augmenter les propriétés

mécaniques du matériau est obtenu par un traitement se divisant en trois étapes [31]:
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- Dans un premier temps, l'alliage est porté a une température supérieure a la température
solvus pendant une durée suffisante pour atteindre I'équilibre thermodynamique et donc obten
une mise en solution totale des atomes de soluté ;

- Ensuite, l'opération de trempe (refroidissement rapide de l'alliage) empéche la décompositiol
de la solution solide avec formation de précipités d'équilibre grossiers. On obtient une solution
solide sursaturée en soluté ou les atomes de soluté sont positionnés de maniére aléatoire &
nceuds du réseau a faces cubiques centrées de I'aluminium (on parle alors de solution solide de
substitution) ;

— Aprés la trempe, lorsqu'un maintien en température est réalisé, un important durcissement c
l'alliage est observé. Cette étape est appelée étape de revenu. Le durcissement obtenu
fonction du temps et de la température de maintien. C'est un phénomeéene de précipitatio
résultant de la décomposition de la solution solide sursaturée au cours du maintien isotherme q

est a l'origine du durcissement de l'alliage.

[1.7.2. DURCISSEMENT STRUCTURAL PAR PRECIPITATION DES ALLIAGES

Al-Mg-Si(Cu)
Les précipités ont pour effet de freiner ou de bloquer les dislocations, en augmentar
ainsi la limite d’écoulement du matériau. Il existe deux types d’interactions entre les precipités
et les dislocations : le cisaillement et le contournement (contournement d’Orowan et
glissement dévié), (figure 1l.11,a et b). Les précipités contournés sont des obstacles forts, alol

que les précipités cisaillés sont faibles [103].

[1.7.2.1. DETAILS SUR L’'ALLIAGE PSEUDO BINAIRE AI-Mg »Si

L’alliage Al-Mg-Si est un systéme ternaire. La plupart des alliages industriels, type AlI-Mg-Si
sont basés sur la composition pseudo binaire Al-X%SVid.a phase d'équilibre est bgj. Afin

de faciliter la compréhension de la réponse d’'un alliage Al-Mg-Si au traitement de durcissemen
par précipitation, il est utile de se rapporter aux courbes de stabilité [70] représentées sur |
figure 1.3, cette figure souligne que les dislocations facilitent la nucléation des zones GP et que

des sursaturations beaucoup plus grandes sont exigées pour favoriser la nucléation homogene.
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Figure 1.3 : Diagramme de phases métastables pour I'alliage AISVIy 0]

Pour un alliage typique, la séquence de précipitation acceptée communémentiiestia s

Clusters embryon— GP zones aiguillesp” — intermédiaire p'— B (Mg,Si) .il est a noter

gue le terme cluster embryon est introduit dans cette séquence. Ceci est grace au récent travalil
Murayama et al [48] qui, en utilisant une sonde atomique, affirment avoir détecté des clusters
hétérogénes en atomes Mg et Si. Ces clusters évoluent puis en co-amas d'atomes de magnés
et de silicium. En effet, ils n'étaient pas en mesure de détecter soit les clusters hétérogenes ou
co-clusters dans un microscope €lectronique a transmission a haute résolution. Les plus peti
amas qui peuvent étre apercus en microscope MET sont des zones sous forme des aiguilles
qui croissent en longueur et un peu plus lentement en diametre, lors d’'un augmentation du temy
de Vvieillissement. Cependant, I'incapacité du MET a détecter des aiguilles aux stades tré
précoces de vieillissement, lorsque il y aune certaine augmentation de la dureté, mai
seulementune trés légere augmentation, n'‘est pas suffisante pour conclure que |
regroupement sur une échelle de quelques atomes ne se produit pas; en effet, il pel
étre conclu que le regroupement est en cours de nucléation mais sur une échelle qui est
dessous de la résolution du microscope MET. Le comportement au vieillissement est
illustré [72] pour un alliage 6061 qui a été homogeéenéisé a 530 ° C, trempé a l'eau, puis
immédiatement vieilli a 175 ° C. La courbe correspondante au durcissement par vieillissemen

est présentée sur la figure 11.4. L’alliage 6061 est un alliage de type Al-Mg-Si , avec de petites

33



Chapitre 11 Précipitation et durcissement des alliages Al-Mg-Si-(Cu)

additions de cuivre pour amélioles propriétés mécaniquesdet chrome pour améliol le
comportemend la corrosior Sans aucun maintien atempérature ambiantea savoir
vieillissement a 175 € apre trempe a I'eau), la duretdaximale est attein aprés environ 24
heuresLes microstructures ET correspondantes illustrent les zo@3 (précipités sous forme
d’aiguilles)qui sont caractéristiquedes différentsétats de vieillisseme : sous vieillissement,
pic de Vvieillissement ate survieillissement. La figure Il.3nontre aprés heures de
vieillissement unestructure de tres fines aiguil le long de <100> Alqui ont d’environ d 0.01
um de longueur. Bs aiguille un peu plus larges apres 24 he\pes de durete figure 11.6), et
d'autresaiguilles grossiér¢ aprés 145 heures pour un échantiBanvieilli (figure 11.7).

Le vieillissement a haute température cor rapidement au suieillissement et a la croissan
rapide des précipités (aiguilles) en longueur. Ceci est illustréle cas de alliage Al-1.2%
Mg.Si (figure 11.8),vieilli 10 minutes a 200°C

4 v Pic de dureté
. -% N
survieilli
Dureté
6o
a H
1]
sousvieilli
|'|:| 1 1 1 1 1 1 i |
0 s 4 wmn A0 4en 490 140 16D
Heures de vieillissement a 175°C
Figure 1.4 : Courbe de durcissement par vieillissemnele I'alliage 606.

Homogénéisé a 530 °C, trempé a I'eau et vi 8 heurs a 175°C [72].
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Figure 11.5 : Microstructure MET de l'alliage 6061 état sous vieilli, 8 heurs a 175°C [72].

Figure 11.6 : Microstructure MET correspondante au pic de dureté de I'alliage 6061
Vieilli 24 heurs a 175°C [72].

Figure 11.7 : Microstructure (aiguilles grossiers) MET de I'alliage 6061, état sur vieilli
145 heures a 175°C [72].
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Figure I1.8 : Microstructure TEM de l'alliage Al 1.2 % Mg
Homogéneéisé a 560 °C, trempé a 'eau et vieilli 10 minutes a 200°C [70].

11.7.2.2. VIEILLISSEMENT NATUREL

L’alliage Al-1.2% MgSi vieilli sensiblement a la température ambiante [73]; la figure 1.9
révele une augmentation de résistance a la traction plus de 10% apres vieillissement a |
température ambiante durant quelques heures seulement. Les alliages basés sur les compositi
d’équilibre, autour de l'alliage Al-1.2 % M8§i sont d'une importance industrielle comme les
alliages obtenus par extrusion. Le vieillissement naturel a la température ambiante provoqué p:
une période de retard entre la trempe apres extrusion et du vieillissement artificiel a une
température environ de 160°C a un effet néfaste au niveau des propriétés de résistance. Afin |
comprendre [70, 73, 74] les mécanismes impliqués, le vieillissement retardé doit &tre examiné e
tant que processus de vieillissement s’effectuant en deux étapes. Le mécanisme du vieillisseme
en deux étapes est décrit par Jacobs [70] et Pashley et autres [74] et suppose I'étude
l'influence de regroupement (clustering) durant le retard pendant la premiére étape a I
température ambiante sur la stabilité des clusters quand la température est brusqueme
augmentée a la deuxieme étape du vieillissement artificiel a une température élevée. Pour L
retard trés court de quelques minutes, tous les tres petits clusters formés a la température
ambiante se dissolvent quand la température de vieillissement est brusquement accrue, et
renucléation se produit a une densité caractéristique de la température du vieillissement artificiel
Pour des retards légerement plus prolongés, de quelques heures, une proportion de cluste
formés a la température ambiante survit l'augmentation brusque de la température d
vieillissement; la densité de clusters est inférieure a celle des clusters qui résultent d'un retar

trés court.
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L
Vieilli a 160 C pendant 16h
f = R . )
210
Résistance Vieillissement
naturel
(MPa)
90 I:
3 2u
” [ 1 10 JOURS
1B 1 a 16 64

Temps entre trempe et vieillissement (heures)

Figure Il. 9 : Vieillissement naturel et vieillissement Retardé, 16 heures a 160°C [73].

[1.7.3 COURBES DE DURCISSEMENT ET SEQUENCE DE PRECIPITATION

La forme d’'une courbe de vieillissement est déterminée par la combinaison des paramétre
suivants : la composition d'alliage; la vitesse de refroidissement; la température de
vieillissement ; le taux de nucléation ; le taux de croissance ; le taux de coalescence et |
séquence de précipitation. Les courbes de durcissement par vieilissement typiques sor
présentées sur la figure 11.10. IL est a constater que le durcissement par vieillissement naturel
la température ambiante est tres lent avec le temps. Plus rapide, un durcissement plt
appréciable se produit aux températures élevées, voir la courbe de vieillissement a 140°C.

Par vieillissement a 160°C, la courbe illustrée schématiquement (figure 11.10) révéele I'apparition

du pic de dureté aprés environ 24 heures, qui est suivi d’'un abaissement de dureté .
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Pic de dureté
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Figures 11.10 : Courbes de vieillissement typiques [71]

A température élevée, par exemple a 200°C (figure 11.10) une dureté maximale est rapidemer
atteinte puis diminue juste aprés un court maintien.

Le premier point a retenir est que les zones GP se formeront seulement si l'alliage est trempé a
dessous d'une certaine température, souvent définie en se référant au soludus des zones GP
ses familles associées des courbes de stabilité,( la figure 11.3). D'une maniere générale, plus
trempe est rapide et plus la température entre par exemple 200°C et la température ambiante
basse, le taux de nucléation des clusters serait plus élevé. Aux plus basses températures, |
diminution de mobilité d'atome de soluté fait diminuer le taux de nucléation

Le deuxiéme point important, est au fur et & mesure que la taille des zones GP augmente ell
transforment en autres phases intermédiaires, progressivement vers la phase finale d'équilibre
systeme d'alliage patrticulier.

La séquence est bien expliquée [75] la cinétique favorise la nucléation homogéne avec un
interface cohérente, suivie de transformation a une ou plusieurs phases semi cohérent

intermédiaires avant transformation finale en précipité d'équilibre.

[1.7.4 MECANISMES DE DURCISSEMENT
- Contournement des précipités

Lorsque les particules sont plus dures que la matrice, les dislocations ne peuvent pas pénétrer |
précipités. Elles sont obligées de les contourner (mécanisme d'Orowan figure I1.11 a). La

contrainte de cisaillement critique dans le plan de glissement de la dislogatsencalcule, de

la méme maniére, comme celle d'une source de Frank - Reatbd. Ici, G est le module de
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cisaillement, b le vecteur de Burgers et d la distance moyenne e particules. On en déduit
que la limite d'écouleant plastique est d'autant plus élevée q distance entre les particul
est petite. C'est pour cette raison que lI'on cherche a av: dispersion des précipités tres fii
Mais comme nous ne disposons pour la formatio précipités que d'une quité de Cu limité,

leur taille devient trés vite trés petite. En des d'une taille critique, ils ne résistent plus ¢

contrainte de cisaillemert. et cédent avant leontournement de la dislocation. La nouv:

contrainte de cisaillement critiqutp, prise parrapport a I'ensemble, matrice et particu

dépend de la section des particules et de propriétés mécaniques.

- Cisaillement des peécipités

Les zones GP naissant au début de la précipitation sont encore trés petites et leur cohéi
le réseau de la matrice permet un glissement sans déviation, sur un scristallographique.
Elles cedent au cisaillement (ure 11.11. b) nais, leur résistance augmente avec leur taille
progression de la transformation en partic.cohérentes ') et semr-cohérentes (X). Le
durcissement s'accroit jusqu'a ce que le contournement devienne com 1. =1tp. C'est dans

cet état que le durcissement est optimal. En effet, le reprolongéprovoque une coalescer
des zones GP ef'], et I'pparition d'autres phases avec grains plus grossiers. Bien que ¢
fasse augmenter leur résistance, lI'agrandissement de la séparation d facilite le contouri

adoucit le métal (surieillissement).

,-l""\
| | N/

=

=O—+O— O
a |
s O

Figure 11.11 : Mécanismes de durcissemeng]

alnteraction d’'une dislocation b) Interaction d’'une disloc
avec des précipités cohérents avec des particules dures
et cissaillables Contournemen
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[I. 8 CONCLUSION

Les séquences de précipitation des alliages Al-Mg-Si-(Cu) ont été étudiées par plusieur:
chercheurs a I'aide de moyens d’investigation modernes tels que la microscopie électronique
haute résolution, la microscopie ionique et la sonde atomique tomographique. La séquence
précipitation dans les alliages d’aluminium est donc surtout liée aux éléments d’alliages et aw
traitements thermiques appliqués. Elle se décompose suivant les éléments en présen
susceptibles de former des associatind/g.Si et Q).

La formation des zones GP peut étre initialement précédée par I'apparition des cluster:
individuels en atomes de magnésium et silicium, suivis par la formation of co-clusters en ce:s
éléments. L'ajout de cuivre a l'alliage Al-Mg-Si ternaire augmente de facon spectaculaire la
densité et la fraction volumique de la phase durcissante "

Le durcissement structural obtenu est fonction du temps et de la température de maintien. C'e
un phénomene de précipitation résultant de la décomposition de la solution solide sursaturée ¢
cours du maintien isotherme qui est a I'origine du durcissement de I'alliage.

Les précipitées ont pour effet de freiner ou de bloquer les dislocations. Les précipités

contournés sont des obstacles forts, alors que les précipités cisaillés sont faibles.
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COMPORTEMENT EN CORROSION DES ALLIAGES AI-Mg-Si-(Cu)
PREAMBULE

Contrairement a I'acier non allié, 'aluminium non allié présente une trés bonne résistance a la
corrosion en milieux naturels, mais il a des caractéristiques mécaniques trés faibles. De ce
fait, nous devons utiliser des éléments d’alliage non pour améliorer la résistance a la
corrosion, mais pour augmenter les caractéristiques mécaniques.

Dans I'aluminium, on n'utilise pas d’éléments d’addition pour augmenter la résistance a la
corrosion. Une exception a cette regle pourrait étre I'addition de magnésium dans les alliages
de la série 5xxx pour les applications marines qui donne le meilleur compromis tenue

mécanique résistance a la corrosion dans ce milieu [77].
[ll. CORROSION DES ALLIAGES D'ALUMINIUM

[11.1. Eléments de base

De maniere générale, la corrosion de I'aluminium en milieu aqueux se traduit par la somme
d'une demi réaction électrochimique d'oxydation et d'une demi réaction électrochimique de

réduction, telles que :

Al + Al3""3e — 3H++3e-— 3/12H

Al + 3H" — Al5" * 3/2 H, ou bien Al + 3HO — Al(OH)3 + 3/2 H

Le diagramme de Pourbaix de I'aluminium dans I'eau présenté sur la Figure II-1 définit les

domaines de stabilité en fonction du pH et du potentiel.

E (V)

24
0.81 ] —

Immunte —

4 -—__.___‘_'ph
0 1 2 3 4 5 678 810111213 14

Figure II.1 : Diagramme de Pourbaix E-pH de I'aluminium dans I'eau chimiquement
pure a 25°C [78]
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Ce diagramme illustre la nature amphotére de I'aluminium : il est attaqué aussi bien en milieu
acide gu’en milieu basique. Pour des milieux avec un pH proche de la neutralité (de 4 a 9),
'aluminium est passif c’est-a-dire gqu’un film insoluble d’oxyde ou d’hydroxyde s’est formé a

sa surface. Ce dernier influence le comportement électrochimique de I'aluminium et gouverne
sa resistance a la corrosion, il est bien connu que l'aluminium est un métal réactif qui forme
facilement une couche d’alumine 8k a l'air et un film d’hydroxyde lorsqu'il est exposé a

un milieu aqueux a température ambiante [79]. Le film d’oxyde naturel est composé de deux
couches dont I'épaisseur totale est comprise entre 4 et 10 nm [78] :

- la premiere couche compacte et amorphe est appelée couche barriéere a cause de ses
propriétés diélectriques. Elle se forme en quelques millisecondes quelle que soit la
température, a partir du moment ou le métal est en contact avec le milieu oxydant ou l'air ; la
température joue un réle sur I'épaisseur finale ; — la seconde couche croit sur la premiére en
réagissant avec l'environnement extérieur. L'épaisseur finale de cette couche, poreuse et
moins compacte que la couche barriere, ne sera pas atteinte avant des semaines voire des
mois, en fonction des conditions physico-chimiques. De plus, elle réagit avec I'environnement
extérieur au cours des différentes étapes de mise en forme du matériau ou pendant son service
formant ainsi une couche de contamination superficielle. La composition de la surface est
donc complexe. Lors d'un contact prolongé avec l'eau, la couche externe croit et se
transforme en bayérite ou bohmite en fonction de la température du milieu. Il convient de
noter qu’'en plus de l'aluminium, les alliages contiennent des impuretés et des éléments
d’addition en solution solide et sous forme de composés intermétalliques. Les éléments plus
nobles que l'aluminium comme le cuivre vont s’accumuler a I'interface métal/oxyde au cours

de l'oxydation. lls ne passeront dans l'oxyde qu'au-dela d'un certain seuil variable en
fonction de I'élément considéré [80]. En outre, en ce qui concerne le comportement a la
corrosion, les hétérogénéités de la surface vont localiser I'adsorption des ions Cl sur la
surface du film [81]. La présence de particules a la surface du matériau peut engendrer la
formation de défauts dans le film passif lors des étapes de mise en forme pouvant faciliter sa
rupture (défauts dus a la différence de ductilité entre la matrice et les particules) [78]. On
notera également que, au vu des différences de densité de I'alumine (3,4) avec I'aluminium
sous-jacent, le film d'oxyde se trouve en compression (il peut donc supporter des

déformations sans se rompre).
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1.2 LES FORMES DE CORROSION DES ALLIAGES D'ALUMINIUM

Les diverses formes de corrosion localisée peuvent étre classées en trois groupes selon
gu’elles sont liées a des hétérogénéités intervenant au niveau :

— Du milieu : un effet de couplage galvanique se produit lorsqu’il y a une variation locale de
composition du milieu ;

— Des conditions physico-chimiques a I'interface : corrosion par crevasse ;

— Du matériau : corrosion galvanique, corrosion intergranulaire et corrosion par piqdres.

De maniere générale, il n’existe pas de forme de corrosion spécifique de I'aluminium ou de
ses alliages. La prépondérance d'un certain type de corrosion dépendra des propriétés du
métal, du milieu et des conditions d’utilisation. Cependant, la présence d’espéces agressives
spécifiques (au-dela d’'une concentration limite) est nécessaire tels que les ions halogénures et
plus particulierement les ions chlorures (agressivité plus élevée que celles des bromures et des
iodures). Deux grandes formes de corrosion peuvent étre distinguées : la corrosion généralisée
et la corrosion localisée. La corrosion généralisée (ou uniforme) se traduit par une diminution
uniforme et réguliére d’épaisseur de toute la surface. Les principales formes de corrosion
localisée des alliages d’aluminium les principales caractéristiqgues sont énumérées ci-apres.

- La corrosion par pigares : I'aluminium et ses alliages sont sensibles a la corrosion par
pigdres dans les milieux dont le pH est proche de la neutralité (milieux naturels tels que I'eau
de mer). Cette forme de corrosion se développe suivant une phase d’amorgcage pendant
laguelle les ions CI sont adsorbés dans le film d’oxyde entrainant sa rupture aux points
faibles. A I'endroit des ruptures du film, il y a oxydation rapide de I'aluminium et formation
d’'un complexe chloruré intermédiaire AlCUne partie des pigdres initiées va se propager
grace a deux réactions électrochimiques d’oxydation et de réduction. La formation d’ions OH-
ou la consommation d’ions H+ va modifier le pH vers un pH alcalin. En fond de piqdre, la
dissolution de I'aluminium sous forme d’ions AlI3+ crée un champ électrique qui déplace des
ions ClI.

- vers le fond de la pigdre. Ces ions neutralisent chimiquement la solution et forment des
chlorures d’aluminium. L’hydrolyse des chlorures d’aluminium AICI

- provoque une acidification du fond de piqlre a pH < 3 causant I'auto-propagation de la
pigdre. En diffusant vers I'ouverture de la piqlre, les ions*Alont rencontrer un milieu de

plus en plus alcalin et vont précipiter sous forme d’hydroxyde Al§Qts microbulles

d’hydrogene produites par la réaction de réduction des ions H+ poussent I'hydroxyde vers
'ouverture de la piglre ou il se dépose. La Figure 1.2 décrit les mécanismes mis en jeu lors

des phénomenes de corrosion par piglres dans les alliages d’aluminium [82]
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7

Figure 1.2 : Mécanismes de corrosion par pigQres des alliages d’aluminium [82]
L’accumulation des produits de corrosion en surface peut obstruer I'ouverture de la piglre et
ainsi ralentir ou arréter le processus. La corrosion par piqares peut étre caractérisée par trois
parametres principaux a savoir la densité de pigQres par unité de surface, la vitesse de
propagation et la probabilité de pigdres.

- La corrosion galvanique : se produit lorsque deux métaux différents sont en contact
électrigue dans le méme milieu électrolytique engendrant la formation d'un couple
galvanique.

- La corrosion caverneuse se développe dans des interstices, des zones de recoin ou le
matériau est localement en contact avec un milieu corrosif confiné. La modification locale du
milieu entraine la création de piles de concentrations et de couplage galvanique entre
I'extérieur et I'intérieur de la caverne.

- La corrosion filiforme : s’initie au niveau des défauts d’'un revétement puis se propage a
l'interface métal/revétement (peinture par exemple) en formant de fins filaments.

- La corrosion intergranulaire : est une forme de corrosion qui se propage dans le métal en
consommant uniqguement les zones associées aux joints de grains. Elle peut étre lieée a la
structure atomique et a la composition des joints de grains en I'absence de précipitation
(corrosion intergranulaire hors précipitation) ou a la décoration des joints de grains par une
précipitation (corrosion intergranulaire liée a la précipitation d’une seconde phase).

La corrosion exfoliante oufeuilletante : est une forme de corrosion intergranulaire se
propageant suivant une multitude de plans paralléles a la direction de transformation. Des
feuillets de métal inattaqués tres minces subsistent entre ces plans et sont repoussés par le
gonflement des produits de corrosion et s’écartent de la surface du métal comme les feuilles

d’'un livre.
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La corrosion sous contrainte: elle résulte de I'action conjuguée d'une contrainte mécanique
(résiduelle ou appliquée) et d'un milieu agressif vis-a-vis du matériau, chacun de ces facteurs

pris séparément n'étant pas susceptible a lui seul d'endommager la structure.
1.3 INFLUENCE DES ELEMENTS D'ALLIAGE

L'aluminium ne se corrode pas d'une maniéere spécifiqgue, mais sous diverses formes selon des
facteurs inhérents au métal (éléments d'alliages) et au milieu, lors de son utilisation.

La tenue a la corrosion des alliages d'aluminium est classifiée en fonction des éléments
additionnés au métal. Depuis le début du XXe siecle, de nombreuses études ont porté sur
I'influence de la plupart des éléments chimiques sur les propriétés, notamment de corrosion,
de lI'aluminium. Du point de vue des propriétés électrochimiques bénéfiques il peut étre retenu
d’'une maniere générale que les éléments : Cr, Mg, Mn apportent un effet bénéfique, tandis que
les éléments: Cu, Fe, Ni, Sn, Pb, Co sont néfastes. Si, Ti, Zn, Sbh, Cd, Zr sont sans effet [82].

Tableau 1.3: Classement des alliages d’aluminium en fonction de leur résistance a la
arrosion. Formes de corrosion généralement observées dans ces alliages [82].

Les éléments d’alliages existent sous deux formes dans I'aluminium :

- en précipités intermétalliques avec les autres éléments présents dans le métal.

- en solution solide, suivant leur solubilité dans le métal.

Les particules intermétalliques ont un comportement plus ou moins noble par rapport a
'aluminium, selon leur composition (tableau 1.4). La corrosion des alliages est fortement liée

aux potentiels de corrosion de ces composes, car ils sont une source de microgalvanisme et
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influent sur la piqQration de l'aluminium [76]. La mesure des potentiels de corrosion des

particules intermétalliques est cependant difficile en raison de leur petite taille (%).00 n

Tableau 111.4 : Potentiel de corrosion de quelques particules intermétallique [78,80].
-Précipités intermétalliques cathodiques

Les nombreuses particules formées a base de fer (environ une sur deux) sont cathodiques par
rapport a I'aluminium. Ce constituant est présent en faible quantité dans l'alliage, mais sa

teneur peut augmenter lors de I'élaboration, lorsque le métal liquide est en contact avec les
parois du moule, généralement en acier.

Dans les alliages Al-Cu également, les particules a base de cuiy@u)Alrécipitent aux

joints de grains. Elles sont plus nobles que la matrice d’autant que leur croissance appauvrit
localement l'alliage en cuivre. Une attaque agressive de la matrice anodique se développe
généralement autour de ces particules [78], selon un processus de pigQration plus ou moins
sévere.

- Précipités intermétalliques anodiques

Dans les alliages a base de magnésium et/ou de silicium, dont le potentiel de corrosion est
plus faible que celui de laluminium, les précipités dMd, et de MgSi sont plus
corrodables que la matrice. Leur dissolution préférentielle aux joints de grains confére aux
alliages des séries 5000 et 6000 une meilleure résistance a la corrosion que les alliages
contenant des particules cathodiques.

La corrosion autour des particules intermétalliques est considérée par certains auteurs comme
un indicateur de la cinétique de corrosion dans les matériaux composites a renforts de carbone
[83]. L'addition d’éléments d’alliage modifie ainsi fortement le potentiel de corrosion dans le

sens anodique ou cathodique [84]. Pour chacun, les principaux changements dans les valeurs
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de potentiels apparaissent surtout dans l'intervalle de pourcentage ou I'élément est en solution
solide dans I'aluminium (figure III.5).

Le cuivre, par exemple, augmente le potentiel de corrosion de I'aluminium. Jusqu’a 2,48% at.,

il est en solution solide ; ensuite, il précipite aux joints de grains sous forme de particules
intermétalliques AICu. Tant que le cuivre est en solution solide, l'intensité du couplage
galvanique entre I'alliage et le carbone est réduit, ce qui améliore la tenue a la corrosion des
matériaux composites. A l'inverse, I'exces de cuivre conduit & une forte corrosion de la

matrice, qui sera responsable de la dégradation du matériau.
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Figure IIL.5 : Evolution du potentiel de corrosion de I'aluminium en fonction de la teneur
(% at.) d’élements d'alliage. Les pourcentages atomiques indiqués sont les
limites maximales de solubilité des éléments d’alliages [84].

[11.4 INFLUENCE DES TRAITEMENTS THERMIQUES

Des études portant sur l'influence des traitements thermiques sur la tenue a la corrosion des
alliages d’aluminium Al-Mg-Si révéle que la microstructure apparait pourtant comme un
facteur prédominant des processus de corrosion, notamment de la pigQration. L’addition de
magnésium et de silicium a I'aluminium série 6000 induit la précipitation d&SiMians
l'alliage. Des traitements thermiques peuvent modifier la répartition des éléments dans le
métal et donc son comportement a la corrosion (tableau 111.6) [85] :

- la mise en solution du magnésium, suivie d’'une trempe de lalliage 6063, diminue le
potentiel de corrosion de l'alliage (tableau IIl.6), ce qui entraine une augmentation de la
cinétique de corrosion.

-le survieillissement précipite des particules intermétalliquesSMgce qui diminue la

corrosion généralisée au profit d’'une corrosion localisée.
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Les cinétiques de corrosion de la matrice 6063 et de corrosion galvanique avec le carbone
augmentent avec I'importance des traitements thermiques appliquées a l'alliage. Cet exemple
illustre I'intérét de I'étude de la microstructure de la matrice, et des traitements thermiques qui
la modifient, pour comprendre et améliorer le comportement a la corrosion des matériaux

composites a renforts de carbone [85].

Traitement thermique Alliage 6063 Alliage 6063/fibres de carbone
cdrr  Icorr | GalLv Ecalv
MVecs pA.cmi? wA.cm? mVecs
Sans -798 0.37 - -
Mise en solution/trempe - 751 15.1 250 -730
Survieillissement - 766 41.1 350 -760

Tableau I11.6 : Potentiels et courants de corrosion de I'alliage 6063.
Potentiels et courant de corrosion galvanique d’'un couple 6063/P130.
Mesures électrochimiques effectuées en solution a 0.5M NaCl aérée [85].

1.5 TENUE A LA CORROSION DES ALLIAGES Al-Mg-Si(Cu)

La tenuea la corrosion des alliages d’aluminium dépend essentiellemengéléeents
d’alliage, c’est-a-dire de leur famille. Les formes de corrosion auxquels les alliages Al-Mg-Si

de la série 6000 peuvent étre sensibles sont indiquées dans le tableau I11.7 [86].

S’ils sont legerement sensibles a la corrosion intergranulairgéméral sur une tres faible
rangeés de grains, ils ne le sont pas a la corrosion sous contrainte. Tous ces alliages laminés ou
filés ont une bonne résistance a la corrosion atmosphérique.

Svenningsen [87] ont étudié des alliages extrudés de la série 6000, ils ont constaté que des les
alliages contenant un bas cuivre (approx. 0.02 % en at.) étaient résistants a la corrosion
localisée tandis que les alliages renfermant des additions de cuivre 0.17% en poids étaient
sensibles a l'attague intergranulaire. L'étude par microscopie électronique a montré la
présence des précipités contenant du cuivreCiaMgsSis) aux joints de grain des alliages
susceptibles a la corrosion intergranulaire.

La phase AICu;MggSis ayant un potentiel noble par rapport a la matrice et par conséquent

I'apparition de cette phase accélére la dissolution de matrice.
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Famille | Piquiers | Généralisée Transcristallinetercristalline | Feuilletante | CSG

6000 X X X X

Tableau IIl.7. Formes de corrosion des alliages Al-Mg-Si de la série 6000 [86].

bY

Les alliages corroyés AI-Mg-Si présentent habituellement une ireertsensibilité a la
corrosion intergranulaire. Avec une composition steochiométrique, menant a la formation du
constituant d’équilibre Mgpi, I'attaque intergranulaire est mineure, etfaible a celle
observée dans les alliages (2000) et les alliages (7000). Pour les alliages Al-Mg-Si a exces
de silicium, augmente la corrosion intergranulaire a cause de la nature fortement
cathodique du silicium insoluble [88]. Le comportement en corrosion et microstructural des
tbles en alliages 6061 et 6013 ont été étudiés dans des conditions de vieillissement naturel et
de Vvieillissement au picde dureté. Les potentiels de corrosion des alliages 6061
et 6013 étaient déplacés vers des valeurs plus actives avec I'étalement du vieillissement. Pour
l'alliage 6013 avec Cu, la différence des potentiels entre les états T4 et T6, était plus
prononcée. Dans une solution aqueuse de chlorure de peroxyde, l'alliage 6061 a subit
notamment de la corrosion intergranulaire et par pigdres pour T4 et T6, respectivement.
Contrairement, I'alliage 6013 vieilli naturellement a été sensible aux piqdres, et a la corrosion
intergranulaire pour le cas du matériau vieilli au pic de dureté. Les deux alliages 6061 et
6013 présentaient une résistance a la fissuration par corrosion sous contrainte pour les états
T4 et T6 [89].

lll. 6 Courbes de polarisations typiques en milieux chlorurés NaCl 0.5M

Dans des solutions neutres chlorurées, les courbes de polarisation anodique (ASTM-G61) [77]
sont différentes pour les aciers inoxydables et pour I'aluminium (figure 111.6). La courbe de
polarisation sur métal passif (pour les deux métaux en milieux neutres) présente une rupture
de passivité au potentiel de piqdres a partir duquel des pigdres se forment sur le métal. Si on
trace la courbe retour, la courbe ne passe pas exactement sur le trajet allé, car la courbe de
polarisation est différente sur métal localement dépassivé et piqué. La courbe retour coupe
'axe des potentiels Bpp le potentiel de repassivation aussi appelé potentiel de protection.
Les piglres s’amorcent a partir et au-dessus du potentiel de pigdirdses pigQres se
repassivent en dessous du potentiel de proteEfpn EntreEp etEpp les piqlres amorcées
continuent de se propager, mais il ne s’amorce pas de nouvelle piqlre. Dans les solutions
chlorurées, dans lesquelles 'aluminium se pique également, on peut tracer sur aluminium une

courbe de polarisation anodique et obtenir une courbe analogue a celle obtenue sur aciers
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inoxydables, avec potentiel de piqlres et potentiel de protection. La différence est que, pour
aluminium, la position du potentiel de pigQres sur I'échelle des potentiels n’est pas corrélée
a la sensibilité a la corrosion par piglres des alliages. Ceci est évident si on compare des
alliages d’aluminium contenant ou non du cuivre. L’addition de cuivre dans I'aluminium
déplace le potentiel de corrosion et le potentiel de piqares vers des valeurs plus nobles ce qui
devrait correspondre a une amélioration de la résistance a la corrosion par piqdres d’aprés le
modéle des aciers inoxydables, mais tout le monde sait que l'addition de cuivre dans

'aluminium diminue sa résistance a la corrosion par piqdres.

t :f pH=6 Acier inoxydable /]
% -4 el " I{I
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Figure 1.6 : Courbes de polarisation anodique types, Acier inoxydable et aluminium dans
NaCl 0.5M [77]

111.6.1 Comportement électrochimique des alliages Al-Mg-Si(Cu) en milieux chlorurés

Les courbes de polarisation obtenues pour AIMg0.5Si0.4 et AA6060 dans une solution de
NaCl 0,1M sont présentées sur la figure.lll.7 [90]. Les courbes cathodiques se révelent
typiques des conditions imposées par la réaction de réduction a l'oxygéne. De faibles
densités de courant cathodiques sont observées pour les deux états relatifs de I'alliage
AIMg0.5Si0.4 et AA6060. Il est clair que le comportement cathodique de AA6060 a été en
grande partie controlé par les particutedl(Fe,Mn)Si [90] présentes a la surface de cet
alliage. La comparaison des deux variantes AIMg0.5Si0.4 a montré encore que le traitement
thermique de Vvieillissement artificiel au pic de dureté a eu un effet significatif , mais
beaucoup plus faible que les particulesl(Fe,Mn)Si sur I'activité cathodique. La légére
amelioration observée par traitement thermique a été probablement liée a la réduction de
magnésium de la solution sursaturée avec la matrice d'aluminium suite a la précipitation de

Mg.Si. Les alliages AIMg0.5Si0.4 et AA6060 ont également présenté des différences en
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comportement anodique. e premier matériaa présenté une augmentatibrusque du
courant anodique aux potent autour de550 millivolts, alors que la densité de cour
AA6060 augmentaifortementpar polarisation artbque du potentiel de corrosicaux
environ de670 millivolts. Par conséquent, la présence des partia-Al(Fe,Mn)Si peut
diminuerle potentiel effective ¢ piqlres dans la solution de chlorur@esuré a un taux d
30 mV/min.
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Figure lll.7 :  urbes de polarisation pour les alliagAIMg0.5Si0.4 (attaqué NaO
elesoxydé) et AA6060 dans la solution de [ 0.1M[90].

CONCLUSION

Les traitements thermiquesnise en solution, trempe et revenu des alliag-Mg-Si-(Cu)
ont une incidence sur la sensibilité des ces alliages a certaines formes de corrc
particulier la corrosion intergranulaire et |piqQration.

Les alliages corroyés Al-M§i-(Cu) présentent habituellemante certaine sensibilité a

corrosion intergranulaire Cette corrosion est causée par une difference de po
électrochimique entre le grain et la zone des joints de grains ou se produis
précipitations de composés intermétalliques. Le précipit,Si est anodique que la solut

solide et lorsqu’il y a corrosion intergranulaire, il est attaTous ces alliages laminés

filés ont une bonne résistance a la corrosion atmosphérique. L'addition du ct-dela de

0.50% modifie la résistance a la corrosion des alliages conalliage 605¢
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IV.1 MATERIAUX ETUDIES

Les matériaux étudiés dans ce travail de thése sont des tbles en alliages d’aluminium a
durcissement structural de la série 6000, il s’agit deux catégories d’alliages, alliages du
systeme AI-Mg-Si et alliages du systeme Al-Mg-Si-Cul.

Les tOles fournies sont obtenues par le procédé conventionnel de coulée semi continue suivi
de différentes opérations de mise en forme telles que le laminage a chaud, le laminage a froid
et ensuite achevées par des traitements d’homogénéisation.

Les compositions initiales des toles étudiées sont données au tableau 1 (% en poids).

Toles Si Mg | Fe Cu Mn Cr Zn Ti B Al

Tole (2) 0.56/ 0.50 | 0.17 | 0.002| 0.030] 0.001 0.008 0.011 0.0015 Bal.

Tole (4) 0.30{ 0.35|0.17 | 0.001| 0.030f 0.001 0.008 0.010 0.0011 Bal.

Tole (7) 0.20{ 0.20 | 0.17 | 0.001| 0.030] 0.001 0.008 0.011 0.0013 Bal.

Tole (8) 0.41/0.21|0.17 | 0.001| 0.030] 0.001 0.008 0.014 0.0014 Bal.

Téle (12) | 0.221 0.20|0.17 |0.10 |[0.030 | 0.001| 0.003 0.011 0.0012 Ball

Tableau 1. Compositions chimiques des toles étudiées (% en poids):

IV.2 TRAITEMENTS THERMIQUES APPLIQUES

Les alliages du systeme Al-Mg-Si (sans et avec cuivre) constituent une catégorie importante
d’alliages industriels a caractéristigues mécaniques moyennes, qui sont obtenues par
application du traitement de durcissement structural (par précipitation). Comme la

précipitation joue un réle primordial dans I'amélioration des propriétés mécaniques de nos
alliages, le but de notre travail s’articule essentiellement sur I'étude des réactions de

précipitation dans les alliages étudiés lors des traitements thermiques appliqués.
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Le traitement de vieillissement comporte trois étapes :
- Mise en solution, qui consiste en un chauffage a température élevée (450 a 550 °C) suivant
les compositions des alliages considérés. Dans notre cas, la température d’homogénéisation

est de 530 °C. Elle est choisie a partir de diagramme d’équilibre du systeme Al-Mg-Si [5].

- Un maintien pendant (01) une heure pour permettre la mise en solution des éléments

d’addition tels que Mg, Si, Fe, etc. dans la matrie@alaminium, suivi de :

- Une trempe a 'eau (refroidissement rapide), ou on obtient une solution solide sursaturée a la
température ambiante, c'est-a-dire une solution solide hors d’équilibre avec les éléments

d’addition en solution solide et avec une forte densité de lacunes.

- Un traitement artificiel conduisant généralement a un durcissement plus important de

l'alliage.

Afin d’étudier 'effet de pré revenu ; maturation et vieillissement artificiel sur la précipitation

des téles étudiées, nous avons procéde aux traitements thermiques suivants :

-1) Traitements de vieillissement direct (artificiel) a 180°C, en fonction des différentes durées,

temps de maintien (allant de O1min & 48 heures).
— 2) Vieillissement naturel pendant des périodes de 21 et 30 jours.

-3) Pré revenu des échantillons homogénéisés pendant 1 h a 530°C, pendant 1 heure a 75°C

et heure a 100°C, suivis des maturations de 21 et 30 jours.
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IV. 3 Préparation des échantillons
Pour les observations au microscope optique, électronique a balayage (MEB), et électronique
en transmission (MET), nous avons procédé aux méthodes de préparation suivantes :
- Prélevement des échantillons
La découpe des échantillons se fait a I'aide d’'une scie fine ; on obtient généralement des
échantillons dont les dimensions (épaisseur x largeur x longueur) : 3 x 10 x 10 mm pour
les observations au microscope optique, au microscope électronique a balayage, d’'une part
et des disques minces ayant 3 mm d’épaisseur et 5 mm de digmoeirdes analyses
thermiques par DSC, d’autre part.
- Polissage et attaque
Le polissage consiste a rendre la surface plane et brillante de fagcon a ce qu'elle ne présente
aucune rayure susceptible de géner I'examen ultérieur, en utilisant du papier émeris et de
alumine Al,Oz. L'attaque chimique a pour but de révéler les joints des gtainméthode la
plus répandue consiste a tremper la face a attaquer dans le réactif choisi pendant un temps
convenable. L'attaque a lieu généralement tetapérature ambiante. Le réactif utilisé est du
type Killer, dont la composition chimique est :

- Eau distillée,@y: 180 ml

- acide fluorhydrique (HF) : 2 mi

- acide chlorhydrique (HCL) : 2 ml

- acide nitrique (NHQ ml

-Préparation des échantillons pour MET

Les échantillons préparés sont obtenus par dégrossissage et polissage mécanique, puis
découpés par carottage sur une lame a face paralléle obtenue par sciage a disque. lls sont sous
formes des disques de 3 mm de diametre et de 100 a 150 micrometres d'épaisseur. Le bain
chimique et les conditions de température utilisés sont une solution de 33%ddN© le

meéthanol pure a 10 Volts et a une température de —30°C. Nous avons utilisé une machine
type Struers Tenupol, I'échantillon sous forme d’'une lame mince est placé dans le porte—
objet pour réaliser I'amincissement. On a un jet de chaque co6té de I'échantillon, donc deux
cuvettes de dissolution qui se rejoignent au centre de I'épaisseur de I'échantillon. Le percage
(formation d’un trou) est détecté par la cellule photoélectrique. Une fois terminé, I'échantillon

est lavé puis séché a l'air. Il est alors prét pour I'observation au microscope électronique a

transmission.
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IV.4 TECHNIQUES EXPERIMENTALES ET ANALYSES UTILISEES

Les caractérisations utilisées dans la présente étude, constituent des techniques et analyses
bien adaptées a I'étude de la précipitation, la dissolution des phases a I'état solide et les
cinétiques engendrées dans les alliages d’aluminium. Cependant, la précipitation continue
manifestant dans les alliages Al-Mg-Si-(Cu) a été principalement étudiée par la calorimétrie
différentielle a balayage. L’évolution microstructurale des différentes tdles en alliages étudiés
en fonction des traitements de vieillissement appliqués a été suivie respectivement par la
microscopie électronique a balayage et microscope électronique a transmission, uniguement
pour les échantillons des tbles 8 et 12 et ce a cause de I'acces limité a cet equipement durant
notre stage pratique effectué a l'université de Birmingham, UK. Le comportement et la
résistance a la corrosion des toles étudiées 2, 4, 7, 8 et 12 ont fait I'objet des caractérisations
électrochimiques basées essentiellement sur les tests potensiodynamiques et la détermination

des résistances de polarisation.

IV.4.1 MICROSCOPIE OPTIQUE

L’étude microstructurale des alliages étudiés en différents états, état de réception, états traités
est suivi par un microscope métallographique a grand champ, type AXIVERT 25 CA. C’est
un microscope optique muni de lentilles qui permettent le grossissement de I'image et est
équipé d’'une camera photographique.

La métallographie optique, par un grossissement jusqu’a x 1000 permet d’appréhender la
morphologie des grains avec leurs tailles et formes. L'utilisation de I'attaque chimique peut
révéler des traces d'impuretés non observées. Egalement, I'attaque chimique consiste a
révéler la morphologie des précipités. La méthode utilisée pour la détermination de la taille
des grains est celle de comptage basée sur la technique planimétrique de Jefferies. Cette
technique est la plus usuelle lorsqu'on cherche une estimation quantitative de la taille de
grains, que ce soit dans le contrdle de la production ou dans la recherche. La détermination de
la taille des grains sur des échantillons métallographiques est réalisée a un grossissement

adapté a la taille de grains.
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IV.4.2 MICROSCOPIE ELECTRONIQUE A BALAYAGE

La répartition et la nature chimique des particules, composés intermétalliques, et dispersoides
pouvant étre révélé dans les échantillons traités ont été sont étudiés par microscope
électronique a balayage (MEB) couplé a un systeme d’analyse EDX. En effet, cette technique
de microscopie basée sur le principe des interactions électrons-matiére. Un faisceau
d'électrons balaie la surface de I'échantillon & analyser qui, en réponse, réémet certaines
particules. Différents détecteurs permettent d'analyser ces particules et de reconstruire une
image de la surface. Dans la pratique, les MEB les plus conventionnels, c'est-a-dire, équipés
de détecteurs d'électrons secondaires permettent d'atteindre une résolution de l'ordre de 20 nm
et un grossissement (bien que ce facteur soit moins important) qui peut aller jusqu'a 300 000
fois .Comparativement au microscope optique, le MEB est caractérisé surtout par sa
résolution élevée et sa profondeur de champ importante. Le principe dieMER balayer

un échantillon par une sonde électronique fine a un diamétre de 3 a 10 nm. Cette derniere est
projetée sur I'échantillon a analyser. L'interaction entre la sonde électronique et I'échantillon
génere des électrons secondaires qui ne proviennent que de la zone superficielle de basse
énergie qui sont accelérés vers un détecteur d'électrons secondaires qui amplifie le signal. A
chaque point d'impact correspond ainsi un signal électrique. L'intensité de ce signal électrique
dépend a la fois de la nature de I'échantillon au point d'impact qui détermine le rendement en
électrons secondaires et de la topographie de I'échantillon au point considéré. Il est ainsi
possible, en balayant le faisceau sur I'échantillon, d'obtenir une cartographie de la zone
balayée. Dans notre cas, nous avons utilisé un microscope électronique a balayage type JEOL

avec une tension d’accélération de 20 kV, équipé d’'un systéme EDX .

IV.4.3 MICROSCOPIE ELECTRONIQUE A TRANSMISSION

L’étude des précipités fins de taille nanométrique et les relations d’orientation avec la matrice
d’aluminium impose [utilisation de la microscopie électronique a transmission, cette
technique denicroscopie ou un faisceau d'électrons est transmis a travers un échantillon tres
mince. Les effets d'interaction entre les électrons et I'échantillon donnent naissance a une
image, dont la résolution peut atteindre 0,08 nanomeétre. Les images obtenues ne sont
généralement pas explicites, et doivent étre interprétées a l'aide d'un support théorique.
L'intérét principal de ce microscope est de pouvoir combiner cette grande résolution avec les
informations de I'espace de Fourier, c'est-a-dire la diffraction. Il est aussi possible d'étudier la

composition chimique de I'échantillon en étudiant le rayonnement X provoqué par le faisceau
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électronique. Les investigations microstructurales des échantillons ont été réalisées en
utilisant un microscope électronique a transmission, type, TESCAN avec une tension
d’accélération de 150 kV, équipé d’'un systeme EDX.

IV.4.4 CALORIMETRIE DIFFERENTIELLE A BALAYAGE (DSC).

Les réactions de précipitation et de dissolution ainsi les cinétiques engendrées dans les
alliages étudiés ont été principalement étudié par la méthode d’analyse calorimétrique
différentielle (DSC). En effet, cette méthode d’analyse thermique consiste a mesurer la
différence entre le flux de chaleur de I'échantillon et la substance inerte (référence) alors
gu’ils sont soumis a un méme programme thermique. La mesure obtenue est un flux de
chaleur en fonction de la température T (programme en chauffage et/ou refroidissement
continu) ou du temps t. Le calorimétre différentiel a balayage utilisé est du type SETARAM

DSC 92 couplé a un contréleur CS-92. Ce dernier est relié a un ordinateur sur lequel est
installé un logiciel, donnant accés a toutes les fonctions de I'appareil et permettant I'affichage

des résultats ainsi que leur analyse.

La courbe, thermogramme enregistré consiste en un fond lisse sur lequel se superposent des

pics correspondant a un dégagement ou une absorption de chaleur ‘anormal’ de I'échantillon.

Lors d’'une réaction exothermique (précipitation d‘une phase), la DSC enregistre un pic au-

dessus de la ligne de base ( établie de fagcon expérimentale par un choix judicieux de la
référence, ou par reconnaissance visuelle de ce fond et on le soustrait manuellement de la
courbe expérimentale) et pour une réaction endothermique (dissolution d'une phase), elle

enregistre un pic au-dessous de la ligne de base; le logiciel associé a I'appareillage nous
permet de connaitre température de chaque pic et le résultat du calcul de I'aire formée par le
pic avec la ligne de base du thermogramme. En général, les faibles vitesses de chauffage
/refroidissement garantissent un état plus proche de I'équilibre. En revanche, les grandes
vitesses ont I'avantage de requérir un temps réduit pour I'essai, cependant on s’éloigne de
plus en plus de I'équilibre et on perd en sensibilité a mesure que la vitesse grandit. A vitesse
modeérée, la résolution de pics proches en température est plus aisée. De plus, l'effet
thermique qui correspond a laire d’'un pic augmente linéairement avec la vitesse de

chauffage. Ceci impligue que des anomalies deviennent plus facilement identifiables a

mesure que I'on augmente la vitesse, et donc deviennent comparativement plus malaisées a
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reconnaitre a faible vitesse [99]. L'aire d’un pic est déterminée par la relation suiaige :
=f(T), soit M=]Cp.dT............. (IV.1)

Pour une réaction se faisant a plus haute température pour une plus grande vitesse, elle est
donc plus rapide, c'est-a-dire mois étalée sur I'échelle des temps. Comme laire, qui
correspond a I'enthalpie, doit étre constante (une fois divisée par la masse), cela veut dire que
le pic gagnera en intensité pour compenser la perte en largeur (sur I'échelle des temps).Une
préparation appropriée de I'échantillon qui maximise la surface de contact entre la capsule et
I'échantillon réduira la résistance thermique entre I'‘échantillon et le capteur et aura pour
conséquence une justesse et une résolution maximale. Les échantillons préparés ont des
formes cylindriques similaires a des disques minces ayant 3 mm d’épaisseur et 5 mm de
diamétre. La masse moyenne de I'échantillon est d’environ de 180 mg, I'échantillon
référence utilisée est en aluminium pur. Les cycles thermiques appliqués comprend
respectivement un chauffage a des vitesses variables de : 5, 10, 15 et 20 °/min, de 'ambiante
jusqu'a 550°C avec un temps de maintient de 5 min, suivi d'un refroidissement jusqu’a

'ambiante.

IV.4.5 DIFFRACTION DES RAYONS X (DRX).

BN

La caractérisation la plus complémentaire a l'analyse calorimétrique c’est celle de la
diffraction des rayons X, qui est essentiellement utilisée pour identifier et mettre en évidence
la nature des phases précipitées, les composés intermétalliques présents et de suivre leur
évolution en différents états de traitement de vieilissement et de maturation appliqués aux
échantillons étudiés, et par consequent a l'appréciation de I'état mécanique (texture,
contraintes internes) de ces échantillons. Méme, si cet examen reste cependant approximatif.
La diffractométrie X permet de déterminer les distances inter atomiques et l'arrangement des
atomes dans les réseaux cristallins. De nombreuses applications ont ainsi été développées
permettant, par exemple, d'identifier les formes cristallographiques ou phases, de déterminer
les contraintes internes et les textures, ou encore de caractériser la surface d'un matériau.

En faisant interagir sous un angleavec un cristal qui peut étre composé d'une famille des
plans atomiques paralleles situés a la méme distance réticulaire , un faisceau paralléle de
rayons X monochromatique de longueur d’ofdée rayonnement diffracté doit vérifier la
condition de Bragg : 2dsinO=nix...............o (IV2)

Elle comporte trois parametresd 0, et L. Le terme ¢ est déterminé par la nature de

cristal. La caractéristigue fondamentale de la diffractométrie est qu’elle donne directement
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une information numeérique sur lintensité de diffraction. En effet, cette grandeur comporte
aussi une information qualitative qui peut se révéler intéressante. Un échantillon texturé a une
distribution d’intensités qui écarte de celle mesurée en lI'absence de texture. Cette derniere
mesure devrait étre tabulée dans les volumes de spectre standard, par exemple, le fichier
ASTM. En effet, si les intensités de certains pics dévient remarquablement des valeurs
rapportées dans le fichier ASTM, il est probable que I'échantillon est texturé [99].

Les essais de diffraction RX sont réalisés a l'aide d'un diffractometre de poudre, type
BRUCKER ADVANCE D8, monté en géométrie a haute résolution. L'intervalle angulaire
gu’il permet de mesurer s étend de 10 a 120° sur I'échellé@ lfalayage de cet intervalle ne

se fait pas a pas, la longueur du pas étant 0,02° toujours sur I'échtellea2source de
rayonnement X utilisée a une cible en Cu, la radiation émise est le douhlet K, du

cuivre ( notée Cu- K).La recherche de phase s'effectue par analyse du spectre et
comparaison a des fiches ASTM en attribuant un facteur de mérite qui qualifie la justesse de

la comparaison.
IV.4.6 MICRODURETE

La réponse au durcissement des alliages étudiés est une caractéristigue extrémement
importante dans notre étude. En effet, le réle des traitements de vieillissement par
précipitation dans ces alliages c’est I'amélioration davantage des propriétés mécaniques, d’'ou
l'intérét et I'utilisation de ces alliages dans le I'industrie d’automobiles. le durcissement des
alliages étudiés a été étudié par les mesures de la micro dureté . La dureté d’'un métal ou
alliage est définie comme la résistance qu’il oppose a la pénétration d’un autre corps plus dur
gue lui. Pour des conditions expérimentales données, la dureté du métal est d’autant plus
grande que la pénétration du corps est plus faible. L’appareil utilisé est un microduromeétre
semi-automatique du type ZWICK a pénétration Vickers sous une charge de mesure de 300 g
lié a un micro-ordinateur qui permet la mesure automatique de microdureté grace a un logiciel
approprié.

Le principe de I'essai consiste a exercer sur la surface de I'échantillon a étudier une force
constante pendant un temps (t) donné a l'aide d'un poingon en diamant tres dur appelé
pénétrateur, ce dernier a une forme pyramidale a base carrée, la dureté Vickers est alors
définie par le quotient de la charge appliquée F par la surface de I'empreinte permanente S,

est donnée par la relation :Hv =1%# (kgf/mnf)......... (IV.3)
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IV.4.7 ANALYSE ELECTROCHIMIQUE
- Tests électrochimiques :

Le comportement a la corrosion des échantillons, a été étudié par les méthodes
électrochimiques

suivantes :
- Evolution du potentiel libre en fonction de la durée d'immersion.
- Courbes potentiodynamiques et la mesure de la résistance de polariggtion (R

Ces tests ont été réalisés au laboratoire Métallurgie et génie de matériaux de I'université Badji
Mokhtar.

- Systeme de mesure électrochimique

Pour étudier le comportement en corrosion des échantillons, nous avons utilisé un dispositif
d’essai constitué d'une cellule d'essai et d'un appareillage permettant les caractérisations
électrochimiques. Le schéma global de l'installation est le suivant:

Cellule (figure .1) : les mesures électrochimiques sont réalisées avec un montage classique a
trois (03) électrodes. La contre électrode, elle permet de déterminer le courant traversant
I'électrode de travail lors de tracés potentiodynamique. Elle est constituée d'une grille en
platine. Sa surface utile est de 2fcnh’électrode de référence permet de mesurer la tension

de I'électrode étudiée. Nous avons utilisé une électrode au calomel saturée (ESC) dont le
potentiel est de 241mV/ENH

Electrode de travail (L’échantillon a analyser): Les échantillons ont été enrobés a froid dans
une résine acrylique et ont subit le protoatdepolissage classique jusqu’a 0,25 pm. Tous les
échantillons ont une surface d'environ 1°cm

Pour la réalisation des expériences, chaque échantillons est relie a un fil conducteur (alliage
de cuivre). Une vérification des électrodes de travail a I'aide d'un multimetre est effectuée
pour le contrble de l'intensité et le passage du courant.

Les trois électrodes sont reliées au systeme par des cables de connexion et immergées dans
une cellule de corrosion en pyrex a double paroi, a température ambiante, aérée et avec
agitation modérée (figure.2). Les mesures électrochimiques sont effectuées a l'aide un
potentiostat/galvanostaEG&G 263A piloté par un micro-ordinateur et un logiciel de

corrosion fournie par EG&G Princeton Applied Research (logiciel M352 soft corr3)
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Pour lI'ensemble des essais électrochimiques, le milieu étudié, une schliltm eau

distillée a 3.2 % NaCl, a température ambiante (25 + 1°C), aérée et avec agitation modérée.

L’'électrode
de référence

Electrode de

travaille
La contre
électrode
Cellule de corrosion
Dispositif
d’agitation

Figure I: Cellule électrochimique utilisée pour les analyses électrochimiques.

Systeme Potentiostat/

d'acquisition Galvanostat
électrochimique
Cellule
Agitateur
magnétique

Figure 2 : Systéme de mesure électrochimique
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CONTEXTE DE L’ETUDE

Le présent travail entrepris dans le cadre de cette thése porte sur I'étude et caractérisatic
des toles en alliages a base d’aluminium a durcissement structural de la série 6000. Les tbles
alliages Al-Mg-Si sont utilisées de maniere croissante dans la construction automobile pout
réduire le poids des véhicules et ainsi réduire la consommation de carburant. En effet, elles so
destinées notamment pour la fabrication de piéces de peau de carrosserie, les ouvrants, panne;
internes et externes, etc. Ce type d'application requiert un ensemble de propriétés, parfo
antagonistes. Ces exigences ont conduit au choix des alliages Al-Mg-Si-(Cu). En effet, ces
alliages présentent un bon compromis entre les diverses propriétés requises, en assure

notamment une meilleure formabilité, en particulier pour le sertissage.

L’idée fondamentale de notre travail est d’étudier les différentes réactions régissant le processt
de précipitation continue dans ces alliages, ainsi que les cinétiqgues engendrées, un tel proces:
étant a l'origine d’amélioration des propriétés mécaniques par durcissement structural e
d’illustrer les effets particuliers du pré vieillissement, de maturation , de I'exces du silicium et la
présence du cuivre en faible teneur sur la réponse au durcissement des différents alliages étud
d’'une part. D’autre part, nous nous sommes intéresses a I'étude du comportement en corrosic
des tbles étudiées, du fait que cette propriété s’avere importante et requise pour l'utilisation de

toles.

A cet égard, des techniques de caractérisation ont été utilisées a savoir, la calorimétri
différentielle a balayage DSC, la diffraction des rayons X, la microscopie électronique a
balayage (MEB), la microscopie électronique a transmission (MET) équipés par le systeme

EDX, les mesures de la micro dureté et les essais €lectrochimiques.
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V.1 EVOLUTION MICROSTRUCTURALE

L’évolution microstructurale des échantillons en alliages étudiés, en différents états, état de
réception qui dépend intimement de [Ihistoire thermique du matériau et états traités
thermiquement, a été caractérisé et suivie au préalable par un microscope optique. L'exame
métallographique, nous a permis de révéler des certains détails microstructuraux et en particuli

de suivre la variation de la taille des grains.

V.1.1 Etats de réception

A I'exception de I'alliage 8 montrant une microstructure peu discernable, Les microstructures a
I'état de réception des alliages étudiées au microscopes optique (figures V.1, V.2, V.3, V.4 €
V.5) révelent dans I'ensemble des microstructures d’états de coulée plus ou moins similaires e
termes de détails microstructuraux qui se manifestent par I'existence des taches sombres
d’autres clairs repartis aléatoirement a l'intérieur des grains, pouvant étre attribués aux
particules, composés intermétalliques et dispersoids présents a I'état de coulée. La taill
moyenne des grains a été déterminée a partir d'une moyenne de plus plusieurs mesures pris
simultanément, este I'ordre de 38.5- 48,am, elle vraie d’un alliage a un autre d’'une maniere

assez semblable

V.1.2 Etats homogénéisés

L’observation par le microscope optique des échantillons homogénéisés pendant lheure a
température de 530°C a montré des microstructures assez similaires et dont les grains o
connues de grossissements modérées. En effet les microstructures obtenues sont apparemn
caractéristique de la matriee- aluminium qui semble pratiquement homogéne, caractérisée par
une distribution plus ou mois uniforme des particules et ou dispersoides frequemment présent
selon les travaux des chercheurs [9, 91- @@k particules sont de typeAlFeSi et a-

AlFe(Mn)Si, cette derniere phase subsiste stable a haute température .
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V.1.3 Etats vieillis

Les microstructures des échantillons des téles vieillies a 180 °C en fonction du temps, pendar
des temps de maintiens allant jusqu’aux 48 heures, sont présentées sur les figures V.1, V.2, V.
V.4 et V.5. En effet, on peut constater que tous les alliages étudiés ont subi des grossissemer
moyens des grains et qui varie d’'un alliage a un autre comparativement aux états de réceptio
Cependant, cet examen microstructural a permis de déceler des différences dans la densité et
répartition des précipités formés, lors de la précipitation par vieillissement artificiel pendant les
différents maintiens. Les précipités sont répartis aléatoirement a l'intérieur des grains, et au:
joints de grainsLa seule différence significative qui peut étre observée emtiallages c’est la
nature des précipités et des dispersoides existants dans les alliages sans cuivre et Il'allia
contenant du cuivre. En effet, la présence des éléer{enidVin, Fe etc.. ) danges alliageAl-

Mg-Si affinent la taille et forment des dispersoides. Ceci, également est consolidé par les

résultats des travaux obtenus par d’autres chercheurs [9, 60, 91, 93, 97-100].

Toles 2 4 7 8 12
Etat de réception pfn) 47 48.5 46 38.50 | 475
Etat Vieilli (48heures a 180°Cj(n) 49 59 60 48 60.5

Tableau V. 2: Taille moyenne des grains des toles étudiées a I'état hosdgénéi

vieillia 180°C pendant 48 heures

64



1SCUsSIoNs

Résultats et D

Chapitre V

—~

©

Ay

bt |

Y

W\

St BTl A

Figure V.1 Microgructures des échantillons de la té :

, C) et d) états vieillis & 180°C pendant 2(

z

7

énéisé

a) état de réception, b) état homog

65



Chapitre V Résultats et Discussions
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Figure V2 Microstructures des échantillons de la t¢ :

a) état de réception, b) état homogénéise, c) et d) états vieillis a 180°C pendet 48h
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Figure V3 Microstructures des échantillons de la t¢:

a) état de réception, b) état homogénéisé, c) et d) états vieillis a 180°C pendant 2
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50 um

50 um 50 pm

Figure V4 Microstructures des échantillons de la t¢:

a) état de réception, b) état homogénéisé, c) et d) états a 180°C pendant 20h et ¢
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(’3-..:

Figure V5 Microstrictures des échantillons de la téle :
a) état de réception, b) état homogénéisé, c) et d) états vieillis a 180 °C pendant 2
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V.2 ETUDE PAR MICROSCOPE ELECTRONIQUE A BALAYAGE

Pour I'étude par microscope électronique a balayage et la diffraction des rayons X, nous avon
opté essentiellement pour les deux temps le vieillissement artificiel, 4 et 24 heures, étant donn
que les valeurs maximales de duretés sont obtenues environ a ces deux temps, selon les cour
de vieillissement a la température a 180 °C obtenues pour les toles étudiées et qui sont portés ¢
la figure V.46. Contrairement a I'étude par microscope optique ou on a choisi des temps de
vieillissement plus prolongés (20 et 48 heures), et ce afin de connaitre I'effet de température d

vieillissement sur la variation de tailles des grains.

Cependant, les micrographies prises par microscope électronique a balayage (MEB) de
échantillons des toles (figures V.6, V.7 et V.8) montrent respectivement les micrographies de:
tbles 2, 4, 7, 8 et 12 aux états de réception et vieillis artificiellement a la température 180°C, e
maintenus aux temps 4 et 24 heures des différentes particules et précipités ayant des différent
tailles, dispersées aléatoirement dans la matrice. La répartition, la forme et la densité de ce
précipités changent d'un alliage a un autre et varient intimement en fonction de la températur
du vieillissement. lls sont relativement fins dans les alliages 2, 4 et 12 par rapport aux deu
autres alliages 7 et 8 qui semblent légerement gros, ceci peut étre expliqué par la variation d
rapport Mg /Si et la présence du cuivre dans la téle 12. La nature chimique des divers précipité
a été déterminée par le systeme EDX intégré au microscope électronique a balayage.

En effet, les spectrogrammes obtenus par I'analyse EDX ( Energy Dispersive analysis X-ray)
Figures V9 ,V10, V11, V12 et V13 montrent les éléments présents dans les particules analysée
Cependant, il est a constater que I'analyse chimique de ces précipités fins par EDX n’est pe
autant précise a cause de la trés petite taille des particules. En effet, nous avons constaté gt
y a toujours une dispersion du faisceau d’électrons incidents lors de l'interaction avec ces petite
particules. En comparant ces résultats avec des résultats des travaux menés sur des allias
similaires [9, 92- 94], les deux types de précipités observés peuvent étre la#iBeSi

et/ou la phase-&lFeMnSi qui demeure stable a haute température [9, 96].
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Tole Z

Tole 12

Tole 4

Tole €

Figure V.6: micrographies MEB des tbles étudi états de réceptit
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Tole 2 Tole 4

Tole 7 Tole €

Figure V.7 micrographies MEB des téles vieillies 4 heures a la température 180
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Tole 2 Tole4

Tole 12

Figure V.8: micrographies MEB des téles vieillies 24 heures a la température 180°C
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V.2.1 Analyse chimique des particules par EDX

L'analyse chimique qualitative et quantitative par EDX permet la détermination de la
composition chimique des particules, précipités ou composeés intermétalliques révélés par I
microscope électronique a balayage. La mise en ceuvre de cette technique nécessite au préale
l'acquisition de la micrographie de I'échantillon sur laquelle doit apparaitre tous les détails
microstructuraux que l'on veut analyser. Les spectrogranttdeé enregistrés a partir des

échantillons des tbles étudiés 2, 4, 7, 8 et 12 vielllis respectivement pendant 4 et 24 heures a
température 180°C, qui en effet correspondent a I'apparition des pics de dureté, sont représent
dans les figures V.8, V.9, 10, V.11 etV.12. Les pics identifiés sont des pics caractéristiques au
éléments (Al, Mg, Si, Mn et Fe) présents dans les particules et ou précipités révélés par le
micrographies MEB. L’analyse quantitative des éléments trouvés permet l'identification et la

nature des précipités.

Selon les analyses chimiques des éléments identifiés, il est a constater clairement que la tene
en aluminium, élément constituant de la matricealuminium est pratiquement similaire dans
toutes les tOles étudiées. Egalement, les proportions en Mg et Si se présentent en faibles tenel
et assez proches dans les alliages 2, 4, et 7. Cependant, ces deux derniers éléments
manifestent en tres faibles quantités qui sont caractérisés par des pics indétectables dans

alliages 8 et 12.

La présence du fer dans l'alliage 7, élément responsable de la formation des précipites typique
(a-AlSiFe), dont I'existence ne favorise pas I'amélioration des propriétés mécaniques de l'alliage
a cause de I'asymétrie en morphologie de ces précipités, ceci est en bon accord avec les résult
trouvés par d’autres chercheurs [93, 94, 95]. La présence du Mn en plus du Fe, favoris
'apparition de la phase du typeAlFeMnSi. Elle est plus répandue aprés un traitement
thermique a hautes températures. La formation des dispersoids dans les alliages Add¥lg-Si,
duea la présence du Mou Cr et le fer. Leur interface avec la matricealuminium constitue un

site de germination préférentielle pour des phases. Le Cu et le Mn ou Cr sont introduits pou
contrdler la taille du grain et pour donner une meilleure résistance mécanique aux alliages [9,6(
96]. Les traitements thermiques favorisent la dissolution des particules du silicium qui se
forment pendant la coulée de l'alliage et Si réagit avec Al et Fe en formant les deux dispersoide
cités auparavant [103]. Il est important de remarquer que la formation de ces particules provoqu

la diminution de la teneur en silicium de la matrice.
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Chapitre V
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Element | Weight%  Atomic%
Mg K 0.07 0.07
Al K 99.64 99.64
SiK 0.29 0.28
Totals 100.00
Figure V.8 : SpectrogramnieDX d’une particule analysée dans la tble 2
B Spectrum 2
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Element | Weight Atomic%
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Mg K 0.05 0.06
Al K 99.50 99.51
SiK 0.45 0.43
Totals 100.00

Figure V.9 : SpectrogramnieDX d’une particule analysée dans la tble 4
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Figure V.10 : Spectrogramm®X d’une particule analysée dans la tole 7
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Figure V.11: SpectrogramnieDX d’'une particule analysée dans la téle 8
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Al

Particule
analysée

Spectrum 3

0 0s

Full Scale 2506 cts Cursor 0.022 (1341 ofs) ke
Element | Weight%  Atomic%
Al K 99.47 99.49
SiK 0.53 0.51
Totals 100.00

Figure V.12: Spectrogramme EDX d’une particule analysée dans la tole 12

V.3 ETUDE PAR MICROSCOPE ELECTRONIQUE A TRANSMISSION
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Afin de porter plus de détails et plus précisément sur la nature des particules et des phast
précipitées qui peuvent avoir lieu lors des différents traitements de vieillissement appliqués :
des échantillons prélevés a partir des toles 8 et 12, nous avons utilisé un microscope électroniqt
a transmission type TESCAN équipé d’un systeme EDS.

En effet, des micrographies obtenues par microscope électronique en transmission (MET) de
précipités révélés par des microstructures des échantillons.

La figure V-13.a b, ¢ et d, montre des micrographies MET typiques aux échantillons traités a
savoir : viellli artificiellement, pré vieilli et mari 1 mois puis vieilli a 180°C. Les micrographies
obtenues par MET et les spectrogramra&X (figure V.14. a et b) enregistrés, révélent
clairement les particules typiquesAlFeSi caractérisés par une asymétrie morphologique et des
particules ou des précipités sous formes batonnets dans I'échantillon de la téle 8 vieilli pendar
24 heures a 180°C, qui sont de type-Al FeMnSi. Ceci est en bon accord avec les résultats
trouvés par d’'autres chercheurs [8, 9, 91].

En concluant, il est a retenir que les particules-étlFeSi eta—AlFeMnSi sont les plus
répandues dans les alliages Al-Mg-Si et qui demeurent méme apreés traitement thermique a cau
de leur stabilité. Egalement la formation des ces dernieres est a l'origine de I'appauvrissement e

silicium dans la matrice — aluminium [103].

Par ailleurs, des micrographies électroniques des échantillons des téles 8 et 12 vieillis, figure \
15 a et b, ont été prises, en faisant interagir le faisceau électronique incident en parallele a
direction [001] de la matrice - aluminium, révélent la présence des précipités tres fins qui
peuvent étre les phas@setp’ dans I'échantillon de la tble 12 contenant du cuivre et la tole 8
sans cuivre. Par ailleurs, il y a lieu de remarquer la précipitation des différents précipités sur le:
dislocations en formant des boucles de dislocations dans I'échantillon de la t6le 8 mari un moi
(figure V. 15). Ceci en fait, montre que le durcissement qui se produit pendant la maturation a Iz
température ambiante est attribué a une interaction entre les divers défauts (dislocations, lacun
et autres).En effet, il est a constater que I'apparition des précipités trps fitas les alliages

étudiés est certainement responsables sur le durcissement structural engendré.
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Egalement, la prédominance en ces précipités cohérents dans les alliages ayant :
traitements de vieillissement précédé par le traint de pré revenu (cas de l'alliage 12)
responsable sur la meilleure réponse au durcissement par vieilissement. Cette r
investigation MET consolide en fait, explicitement les résultats obtenus par la DRX et la |

marque aussi 'accord aved’autres travaux39, 56,91,92 104,107, 108

a) b)

1pm 1pum

d)

Figure V.13.: Micrographies obtenuesar MET montrant les précipités sous différent
morphologies révélés dans des échantillons de la t

(Vieilli 24 h a 180°C correspondant au pic de du
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Figure 14.a : Spectre EDX obtenu a partir de lirticule de la figure V.13

- EI || Spectrum 7
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Figure 14. b : Spectre EDX obtenu a partir de la particule de la figure \
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Phaseg¢ p" etp")

a) b)

Figure V.15. Micrographies MET en champ clair des toles 8 et 12 révélant la présence des
précipités qui peuvent étre les phi " etp'
a) Tole 12 : Vieilli4h a 180°C,
b) Tole 8 Prérevenu 1h a 75 °C et vieilli 24h a 18

Q.2um

Figure V.16. Micrographie MET montrant la précipitation sur les disloc:
Tole 8 : Viellli 24h a 180°C aprés aturation d’'un moi
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V.4 Diffraction des rayons X

V.4 .1 Etats de réception

Les spectres de diffraction de rayons X des alliages étudiés a I'état de réception son
représentés dans les figures V.16. a et b. Les pics identifiés correspondent a ceL
caractéristiques de la matrieealuminium, dont la structure est du type gdkn effet, il y a

lieu de constater dans le cas des toles 2, 4 et 7, la réflexion la plus intense remarquée c’est ce
due aux plans (200) et non celle due aux plans (111), comme prescrite par les fiches ASTM. Ce
suppose l'existence d'une orientation privilégiée (texture) avec les plans (100) paralleles au pla
de laminage des tdles. En revanche, on peut remarquer clairement le changement de cet
orientation privilégiée dans les deux autres alliages 8 et 12 ou la réflexion la plus intense est du

aux plans (111).
Dans I'ensemble, on peut conclure que les toles 2, 4 et 7 a I'état brut sont donc toutes texturée

avec leurs plans (10Q)paralleles au plan de laminage ,ceci est en accord avec les travaux des
chercheurs [9, 93, 97-102] .
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Figure V.16. a : Diagrammes de diffraction des RX des toles a I'état de réception
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Figure V.16. b : Superposition des diagrammes de diffraction des RX des tbles a I'état

de réception

V.4.2 Toles traitées : Vieillissement artificiel & 180°C

La figure V. 17 illustre les différents spectres DRX des échantillons des tbles 2, 4, 7, 8 et 1z
vieillis artificiellement a 180°C, pendant différents temps de maintien, 4 et 24 heures, qui en
effet, correspondent a I'apparition des pics de dureté . Les différents spectres révélent toujour
les pics caractéristiques de la matice'aluminium, les orientations qui possedent relativement
des proportions variables des grains se présentent en position de diffraction des familles de
plans (111), (200), (220), (311) et (400).

L’apparition des pics caractéristiques sur les diagrammes DRX confirme I'existence des phase
qui ont été développées lors des traitements de vieillissement et par conséquent, peuvent éf

identifiees en utilisant les cartes ICDD convenables.
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En effet, il est a constater que les pics caractéristiques se trouvent en chevauchement avec
pics caractéristigues de la matrice aluminium et sont caractérisés par des faibles intensités
[105, 109], le chevauchement des pics peut étre résolus en utilisant les analyses de Gauss
Lorentz.[105].

A partir des spectres DRX des alliages étudiés 2, 4, 8 7 et 12 vielllis a 180°C pendant 4 et 2
heures, il est a remarquer que tous les alliages traités montrent des pics caractéristiques ay

de fortes intensités qui sont attribués a la phas¢éuminium (ICDD 85-1327) [105].

Les pics caractéristiques analysés révelent la présence des précipités développés lors de

précipitation par vieillissement artificiel qui se réesument comme suit :

- B-(AlsMg>), (ICDD 29-0048) [105]. Une phase intermédiaire .La structure cristalline de

cette phase est cubique avec parametre de maille a = 2,824 nm.

- B"-(MgsSis) phase intermédiaire, apparaissant en une tres faible concentration (ICDD88-
1207) [99,101], de structure monoclinique avec : a =1,516 nm, b = 0,405 nm, ¢ = 0,674nm
et c=0.674 nm et 3 105.3.

Par ailleurs, on peut également, observer & partir des spectres RX figure V.17, I'enregistremer
des variations accrues en intensités des pics dans le cas des alliages 2, 4, 7, 8 et 12 vielllis a

180 °C, respectivement pendant 4h et 24 heures comparativement aux spectres des alliages «
états de réception. D’autre part, il est a noter que les textures révélées aux états de récepti

n'ont pas subis de modifications remarquables.
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Figure V.17 : Diagrammes de diffraction des RX des échantillons vieillis a la température 180°C

pendant 4 et 24 heures
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Figure V.18 : Pic attribué & Be trouant en chevauchement
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V.4.3 Toles traitées : pre vieillis et vieillis a 180°C

La Figure V.19 représente les diagrammes de diffraction des rayons X obtenus pour le
échantillons ayant subits un traitement de pré vieillissement (une heure a 75°C) puis vieillis ¢
180°C pendant des temps maintien de 4 h et 24 heures.

Les diagrammes enregistrés représentent les spectres des tbles 2, 4, 7, 8 et 12 traités

présentant la meilleure réponse au durcissement apres ce traitement de pré vieillissement.

En effet, les spectres obtenus montrent également la présence des pics supplémentaires

chevauchement avec les pics caractéristiques de fortes intensités qui sont affectés a k& matrice

aluminium.

Les pics analysés et identifiés sont en conséquence attribués aux précipiisMQg. et p"-
MgsSie). Les intensités des pics caracteristiques ont subi des augmentations remarquables da
le cas des tbles 4 et 7 traités pendant 4 et 24 heures, comparativement aux deux autres allia
8 et 12. Cette augmentation peut s’expliquer par l'augmentation de la densité en nombre et €
volume des précipités durcissafitetf". En effet, cette modification est apparemment reliée a

la composition des alliages et plus précisément au rapport Mg:Si. Cependant, on peut s'attend
que la concentration de silicium affecte la densité des précipités plutdét que leurs tailles. Er
d'autres termes, l'augmentation de la concentration de silicium dans les alliages Al-Mg-Si,
augmente la densité en nombre des précipités et surtout elle favorise 'augmentation de |

densité volumique des précipités fMgsSis) [105].
Comparativement aux états précédents, les textures observées ont connues certains changem

dans le cas des traitements de vieillissement appliqués aux alliages 7 et 12 pendant des ten

de maintiens assez prolongeés.
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Figure V.19 Diagrammes de diffraction des R X des échantillons prérevenus et vieillis & 180°C
pendant 4 et 24 heures

V.4.4 Téles traitées : maris (1) un mois et vieillis a 180°C

Les diagrammes de diffraction des rayons X obtenus pour les échantillons ayant subi des d
maintiens, 4 h et 24 heures sont représentés dans la figure V.20.

Les diagrammes enregistrés révelent toujours la présence des pics caractéristiques de la matric
a —Aluminium, dédoublés avec des pic supplémentaires représentent les phases des précipités
(B'-Al,Mgs et B"-(MgsSig)) formées lors du traitement de vieillissement apres maturation des
différents échantillons.
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Cependant, et comparativement aux états précédents, on peut aussi constater des variatic
accrues en intensités des pics des spectres des échantillons ayant engendré des meille
durcissements par précipitation, a I'instar des échantillons étudiés.

Par ailleurs, on peut remarquer clairement que les orientatioméegiges ont subis des

changements notables surtout, dans les échantillons traités a 180°C pendant 24 heures.
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Figure V.20 : Diagrammes de diffraction des RX des échantillons mdris et vieillis a 180°C

pendant 4 et 24 heures
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V.5 ETUDE PAR CALORIMETRIE DIFFERENTIELLE (DSC)

V.5.1 Etudes des réactions et séquences de précipitation

L’étude des cinétiques des réactions de précipitation a été abordée dans un premier temps par
détermination des différentes séquences de précipitation pouvant avoir lieu dans les tole
étudiées en utilisant la calorimétrie différentielle. L’analyse calorimétrique des échantillons a été
effectuée en utilisant un calorimétre—-SETARAM, type DSC-92, qui atteint une température a
I'utilisation de 550°C. La vitesse de chauffage peut étre réglée par incréements de 0.01°C/min
30°C/min. Les creusets utilisés sont en aluminium et qui n‘ont pas servi auparavant. Le
calorimetre fonctionne avec un logiciel donnant accés a toutes les fonctions de l'appareil e
permettant I'affichage des résultats.

La masse des échantillons a été choisie pour étre la plus proche possible de celle de la référer
(en aluminium pur). Les échantillons ont a chaque essai été déposés de fagcon a maximiser
surface de contact entre I'échantillon et le fond de creuset.

Pour chaque échantillon, homogénéisé 01h a 530°C et trempé a I'eau, nous avons tout d’abo
procédeé a un essai a la vitesse de chauffage de 10°C/min.

Ayant terminé ces essais, nous avons ensuite procédé a une série de quatre essais sur
échantillons homogénéisés et trempés a I'eau, faites a des vitesses de chauffage difféerentes (!

10, 15, et 20 °C/min).

Dans la figure V.21 on présente les différents courbes DSC obtenues pour des échantillons €
tbles étudiees 2, 7 ,4 ,8 et 12, homogénéisées 1h a 530°C puis trempées a I'eau.

La courbe correspondante a la téle 2 montre la présence de deux pics apparents exothermigt
et trois pics endothermiques. Les pics exothermiques sont situés respectivement, dans l'interval
de température : 180 - 316°C pour le pic A et 320- 375°C pour le pic B. Selon les séquences ¢
précipitation communément admises pour les alliages Al-Mg-Si, le pic A, peut étre attribué a la
formation des deux phases intermédiape®t ' [100]. La phas@" s’est formée aux dépens
des zones GP et/ou clusters de Mg et Si. Eventuellement, ce pic s’est uatRiiaux
interactions des deux réactions. Ceci est en bon accord avec des travaux précédents [104,1(
qui ont montré que lorsque le rapport atomique de Mg :Si est supérieur a ~ 1.25, les deux pic
exothermiques des précipités gt p' accusent un grand chevauchement et il serait est donc
difficile de les distinguer. La distinction entre les deux pics devient plus évidente avec

'augmentation de la teneur en silicium.
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Le pic B, est par conséquent, ne peut étre attribué qu'a la formation de la phasg,stable
résultante de la réaction de décomposition de la solution solide sursaturée et les particules de
du fait que notre alliage contient un exces de silicium.

Les pics endothermiques apparaissant aux températures: 110°C (pic a), 391°C (pic b) et 453°
(pic c). Le pic (a) correspond a la dissolution des zones GP. Le pic (b) est attribué a ls
dissolution des deux phases métastailext . Tandis que le pic (c) correspond a la dissolution

de la phase d’équilibre @insi que les particules de Si.

Le thermogramme DSC enregistré pour la téle 4, révéle en plus des deux pics exothermiques
et C, un autre pic A mois clair situant dans l'intervalle de 90 a 120°C et qui peut étre lié a la
nucléation des zones GP. Les pics symétriques B et C, limités respectivement dans les domain
de températures suivants 310 a 370 °C et 390 a 440 °C, correspondent certainement a
formation des phases intermédiair@s €t ') et la phase d’équilibr@-Mg,Si. Par ailleurs, on

peut remarquer I'apparition systématique des pics endothermiques, a savoir, le pic a, légereme
clair, situant entre 120 a 180°C qui marque la dissolution des zones GP formées lors de
premieres étapes de la précipitation . Le pic b, situant entre 370 et 410 °C, indiquant I
dissolution des phases intermédiaifgset p'). Le pic endothermique c, est par conséquent peut
étre attribué a la précipitation des particules du silicium.

Concernant la courbe DSC de la tole 7 , en effet , cette derniére révéle distinctement I:
formation des deux phases intermédiaif@s €t p') étant marquées par le pic exothermique
intense B, s'étalant entre 280 a 310 °C , le pic exothermique A, manifestant lors des premiere
étapes de la décomposition de la solution solide sursaturée , a l'intervalle de température de 5C
110°C indique la nucléation des phases précurseurs et les zones GP , ceci est en bon accord a
les résultats obtenus par les auteurs [9, 106] . le pic a, légerement clair et le pic b, situant ent
350 a 400 °C sont par conséquent attribués respectivement a la dissolution des phas:
précurseurs et aux phases intermédiaires.

La courbe DSC obtenue pour la téle 8, montre également la présence des pics exothermiqu
clairs A, B et C suivis respectivement par des pics endothermiques moins intenses a, b et c.

Les pic A, se présentant plus clair et se placant entre 50 et 100°C montre clairement I:
nucléation rapide des phases précurseurs tel que les clusters ou zones GP dans cet alliage
deuxieme pic exothermiqgue B, peu intense, dans l'intervalle de 160 a 220 °C marque lg

formation de la phase intermédiaire $§eparément de la phase succesgeur
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L’apparition du large pic C dans l'intervalle de 340 a 450°C peut étre lié a la précipitation de la
phase stabl@-Mg.Si. Cependant, il y a lieu de constater les deux pics endothermiques a, et b
situant respectivement dans les domaines de températures,100a 180 °C et 220 a 280°C marqu
la dissolution des phases précurseurs et de la phase intermétiaire 3

Par ailleurs, la courbe DSC enregistrée pour la tble 12, révele des pics exothermiques ¢
endothermiques quasiment similaires a ceux obtenus pour lalliage 8. Néanmoins, on peu

remarquer la présence d’'un léger décalage des pics vers les températures supérieures.
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Figure V.21 Thermogrammes de DSC obtenus a la vitesse de chauffage de 10°C/min
(Toles 2, 4,7, 8 et 12 homogénéisées 1h a 530°C et trempées a I'eau)
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V.5.2 CINETIQUES DES REACTIONS DE PRECIPITATION

L'étude de la cinétique de la précipitation continue dans des conditions non isothermes est bas¢
sur I'équation de (JMA) Johnsen-Mehl-Avrami [35, 36, 37, 38].

y () =1—exp(-Kt) .............. (1)
Avec :

y : fraction transformeée,

t : temps de maintien isotherme (en secondes),

k : constante de vitesse dépendant essentiellement de la température,

n : coefficient de JMA.

Dans le cas des transformations pour lesquelles un seul mécanisme gouverne la transformatio
les parameétres n et k peuvent étre significatifs des mécanismes de croissance ou de germinati
et croissance. La cinétique de réaction (précipitation et dissolution des phases) est toujour
reliée aux concepts des énergies d'activation et de I'ordre de réaction. En effet il existe un gran
nombre de méthodes de calcul d'énergie d'activation. Des différentes méthodes ont et
appliguées telles qua méthode de Kissinger [110], la méthode d’Ozawa [#11§ méthode de
Boswell [112] pour évaluer les énergies d'activation efficaces pour la précipitation la dissolution
dans des conditions anisothermes. En mesurant un parametre physique approprié pendant u
transformation de phase, il est possible de tracer I'évolution de cette transformation de phase e
fonction du programme température temps auquel le matériau est soumis. Le degré de
transformation f (&< f < 1) peut étre calculé a partir de telles données. L'historique du matériau
du point de vue thermique détermine le degré de transformation. La fraction transformée ne
dépend pas du temps ou de température d'une maniere directe, d’ou une wvaestipeesentée

qui détermine entierement le degré de transformation, et dépend de I'histoire thermique.

V.5.2.1 DETERMINATION DE L’ENERGIE D’ACTIVATION

L’'analyse d'une réaction thermiguement activée est habituellement commencée par la
détermination de I'énergie d'activation E. Une fois E est déterminée, la combinaison de la
valeur E et une courbe simple de transformation fournit essentiellement la solution pour la
détermination du triplet cinétique(E; (a)) et détermine ainsi la cinétique de la réaction. De

14, il sera clair que la détermination de I'énergie d'activation soit I'étape cruciale dans l'analyse.
Par conséquent, I'objectif de la détermination de I'énergie d'activation n'est pas seulement la

premiere étape pour déterminer les parametres cinétiques, mais il méne aussi a un meilleu
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arrangement des mécanismes de la réaction thermiquement activée. Pour des expériences av
des vitesses de chauffage linéaire, les énergies d'activation des réactions peuvent étre dérivée

d'un ensemble d'expériences exécutées a differentes vitesses de chauffage.

V.5.2.2 METHODES UTILISEES

Parmi les méthodes utilisées pour la détermination de I'énergie d’activation des différentes
réactions, on a utilisé les méthodes suivantes : Méthode de Kissinger (2), méthode d’Ozawa (3]
et la méthode de Boswell (4). Ces méthodes donnent I'énergie d’activation d’'un systeme a
partir de I'évolution de la température du maximum du pic exotherndigiuen fonction de la

vitesse de chauffage V.

v E
Y=1 R R 2
n( 2Pj RTP +G ()
E
Y=1In(V) = —R{’_‘ G ©)
P
v E
Y=In ||z m a4 Gy 4
n(ij RT, T @)

D’ou l'indice (p) indique la position du pic considéré, R constante des gaz parfaits (8.314

Jimole. K), & est I'énergie d’activation et;GC, et Gsont des constantes.

La représentation de Y en fonctkﬁﬂ, en échelle semi-logarithmique, nécessite la connaissance
P

de température de pic en questidi )( correspondante a chaque vitesse de chauffage, pour

laquelle la transformation (précipitation ou dissolution) est maximale, dont le coeﬁ%ent

représente la pente de la droite ainsi obtenue. Pour cela, nous avons entrepris la réalisation d’u
étude cinétique, par le calcul des énergies d’activation par la méthode de Kissinger, Ozawa ¢
Boswell, [112-114]. Nous avons procédé a une série de quatre mesures, effectuées a différent
vitesses de chauffage : 5, 10, 15 et 20°C/min. Les thermogrammes de DSC obtenus pour d
différentes tOles étudiees 2, 4, 7, 8 et 12 sont ainsi représentés dans la figure V.22. L
superposition des différents thermogrammes montre que les pics se décalent en général vers

hautes températures et le bruit de fond diminue avec 'augmentation de la vitesse de chauffage.
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Figure V.22. Thermogrammes de DSC des toles 2, 4, 7,8 et 12 obtenus aux vitesses de
chauffage (5, 10, 15 et 20 °/min)

Pour illustrer I'utilisation des méthodes de déteration de I'énergie d’activation par les trois

méthodes a savoir Kissinger, Ozawa et Boswell et ce afin de comparer davantage les valeu
obtenues et apporter plus de précision. Dans les trois méthodes, on commence tout d’abord [
le choix et la correction du pic apparent correspondant a la formation ou celui de la dissolutior
de la phase étudiée. Cependant, apres isolation du pic de la courbe DSC, et avoir minimiser I
problemes liés a I'établissement visuel de la ligne de base, on procede au lissage du pic, en eff
il'y a lieu de remarquer que le lissage est plus accentué pour les courbes obtenues a des faib

vitesses de chauffage, et la situation s’améliore au fur et a mesure que la vitesse du chauffa

croit. Le mauvais choix des extrémités du pic pourrait affecter la position de ce dernier.
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Comme chaque pic correspond a une réaction, qui peut étre décrite par I'équation de JMA (1).

Les énergies d’activation sont alors déterminées a partir des droites obtenues lors de |
représentation semi logarithmique des relations précédentes respectivement, Kissinger (2
Ozawa (3) et Boswell (4). Ces représentations graphiques nécessitent la connaissance d

températures du picTf) pour la méme réaction des courbes de DSC obtenue par différentes

vitesses de chauffage.

Les figures V.23 au V.45 représentent respectivement les évolutions de :

Ln [ V2 j en fonction del—, Ln (V) en fonction del—, et Ln v en fonction dei pour
T% T, T, b T.

les difféerentes échantillons homogénéisés 1 heure a 530°C et trempés a l'eau. En effet, le
figures V.23 au V.45 représentent la formation et la dissolution des zones GP et le§'phases
B dans les toles 2, 4, 7, 8 et 12. Les courbes ainsi obtenues sont des droites qui donne
directement les énergies d’activation de formation et de dissolution de ces derniéres phases. L
énergies d’activation relatives notamment a la nucléation des zones GP, de la formation de |
phase3” se trouve pratiquement en chevauchement fveans toutes les tbles étudiées et de la
phase d’équilibres sont ainsi déterminées par les trois méthodes décrites précédemment. Les
valeurs sont récapitulées dans le tableau V.3. Egalement, les valeurs des énergies de dissoluti
des zones GP et la phaksont calculées par ces trois méthodes, contrairement a la phase
d’équilibre B qui en général ne présente pas de pic apparent lié a sa dissolution. Les valeur

obtenues sont portées au tableau V.4.
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Energies d’activation (kJ/mole)

Méthodes Processus Tole 2 | Tole 4 Tole 7 | Tole 8 | Tole 12
Formation des zones GP <32,66 45,20 62,07 43|1456,95
o Dissolution des zones GP| 50,94 63,32 92,82 81,0&6,31
Kissinger Formation de la phasé B | 32,66 77,94 177,16 49,70] 54,18
Dissolution de la phasé' | 68,34 175,59 221,71 85,84 110,7%
Formation de la phase B | 219,24 229,51 221,71 211,33 175,91
Formation des zones GP <39,50 53,48 67,42 48/69 52,
Dissolution des zones GP| 57,17 70,55 99,55 87,07 72,8
Ozawa Formation de la phasé | 39,50 88,33 186,90 56.75| 61,24
Dissolution de la phase' p | 79,44 186,31 231,68 | 93,90 118,83
Formation de la phase B | 230,96 240.82 231,68 220,87 188,8
Formation des zones GP <37,40 48,19 64,81 45/87 49,
Dissolution des zones GP| 54,09 66,89 95,56 84,09 69,6
Boswell Formation de la phase | 37,40 83,01 181,58 | 53,18/ 57,75
Dissolution de la phasé | 73,78 180,82 225,94 99,16 114,84
Formation de la phase B | 225,14 235,25 225,94 214,713 182,2
Tableau V.3 : Energies d’activation des phases (zones"@Pp)3 calculées par les méthodes :

Kissinger, Ozawa et Boswell
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V.5.2.3 Mécanismes de nucléation des zones GP et précipitation des phase$'fet p

- Les énergies d'activation moyennes associées a la nucléation des zones GP et/ ou clusters
sont estimées de l'ordre de 32.66 kJ/mol, 48,96 kJ/mol., 45,89 kJ/mol et 49,69 kJ/mo
respectivement, pour les alliages 2, 4, 8 et 12 . Ces valeurs sont inférieures a l'énergie ©
migration de chacun de silicium Si (52,7 kdJ/mol) ou magnésium Mg (54,0 kJ/mol) dans la
matricea — aluminium. La valeur obtenue est en bon accord avec celle obtenue par Dutta e
Allen (33,1 kJ/mol) [115].

L'énergie de migration de Si est calculée a partir de I'énergie d'activation de diffusion de Si dan
I'Al (124,0 kd/mol) [106] et I'énergie de formation des lacunes trempées dans Al (71,3 kJ/mol).
Egalement, I'énergie de migration de Mg dans I'aluminium peut étre déterminée par la méme
maniéere, a partir de I'énergie de diffusion de Mg dans la matriee aluminium (125,2
Kj/mole) [106].

Par conséquent, la cinétique de formation des zones G.P est contrblée par la migration de
soluté Si etles atomes de Mg. Le processus de regroupement (clusters) et de la formation des

zones G.P peut étre expliqué comme suit:

En raison de la concentration abondante des lacunes trempées et I'énergie de liaison élevée
lacunes -Si (26,98 kJ / mol) et de lacunes-Mg (17,34 kJ / mol) [106], le mécanisme de formatior
des clusters (regroupement des atomes Si-Mg ) peut étre régi par la combinaison de Si et M
pour former des amas de lacunes Si- Mg. Ces clusters agissent comme des sites privilégi
pour formation des zones G.P. Par ailleurs, il a été rapporté par Zhen et Kang [116] que e
zones GP peuvent avoir lieu par co-arrangement des atomes de Mget de Si, suite a !

contribution des lacunes trempées lors de la trempe des échantillons homogénéiseés.

- La formation des clusters et les zones G.P. dans l'alliage 7 s’est accompagnée d’'une énerg
d’activation moyenne calculé a 64,76 kJ / mol. Cette énergie est assez comparable avec I
valeurs (52.3-64,5 kJ / mol) obtenues par Ohmori [117]. L'énergie d'activation obtenue est asse
élevé gue les énergies de migration de Si et Mg dans la matriatuminium.

Par conséguent, la cinétique de ce processus pourrait étre contrélée par la migration de Si et N

dans la matricex — aluminium.
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-) L'énergie d'activation accompagnée de la précipitation de phasst (181,88 kJ / mol dans
l'alliage 7. Elle est supérieure a celles obtenues pour les alliages 2, 4, 8 et 12 qui sor
respectivement 36,52 ; 83,10 ; 53,21 et 57,72 kJ/ mol. Cette difféerence montre que la forc
motrice de précipitation dans I'échantillon 7, contenant 0,2% Si est supérieure a celles de
alliages 4 et 8, contenant 0,3 et 0,4a. % de Si. Cela implique que l'augmentation de Iz
concentration de silicium favorise la formation det3'.

-) Les énergies d'activation moyennes associées ala précipitation de la phase d’équilibr
(Mg.Si) pour l'alliage 7 ayant la plus faible concentration en Si ( 0,2.%Si) et les alliages 2, 4, 8
et 12 (0.3% , 0,4% et 0,56 % Si) sont relativement élevés, 225,11 ; 226,24 ; 235,20 ; 215,64 ¢
182,35 kJ/mol, respectivement . Cela signifie quela force motrice de formation la

phase d’équilibre {Mg,Si ) est élevée pour les alliages a faibles concentrations en Si.

-) Les phases ' et B") dans lalliage 4 se sont formées aux dépens des zones GP en
développant une énergie d'activation de l'ordre de 83.09 kJ/mol. Cette valeur est
approximativement comparable a celle trouvée dans la littérature 69.2+ 5,5 kJ / mol [106]. Ceci
aussi indique que la cinétigue de cette phase pourrait étre controlée par la migration a |
fois des atomes Si et des atomes Mg pour former pHa@éddg3Sis) dans la matricer —
aluminium .

-) En prenant la moyenne des valeurs des énergies d'activation associés a la précipitation d
phases @' etp" ) dans les alliages ayant des teneurs en silicium inférieures a 0.4%, on trouve
une valeur moyenne de l'ordre de 99 kJ/mole. Cette valeur est également comparabl
aux énergies d'activation de diffusion de Si et Mg dans la mairieealuminium qui sont
respectivement (124,0 kJ / mole) et (125,2 kJ / mole)[106].

Ainsi, le mécanisme de précipitation de la ph@&epeut étre contrélée par la diffusion de Si et

Mg dans la matrice — aluminium.
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V.6 MESURES DE MICRODURETE Hv

Les essais de microdureté ont été effectués au moyen d’un microdurometre, type Zwick. Toute
les mesures ont été opérées sous une charge de 300g, en utilisant un pénétrateur pyramide
diamant. Afin d’apprécier la dureté des tbles étudiées et en choisir des valeurs de référence
nous avons tout d’abord, procédé a la prise des mesures sur les différents alliages a leurs état
réception. Selon les valeurs de duretés enregistrées pour les toles étudiées 2, 4, 7, 8 et 12 s
respectivement : 35.40, 54.63, 32,12, 34.90 et 53.60 kgf/mmz2. En effet, on constate que le
alliages étudiés sont liés intimement & leurs compositions steochiométriques qui s’averen
déterminantes quant a I'évolution microstructurale des alliages a leur états de réception plu

autant qu’a I'état traité et par conséquent a I'évolution des propriétés mécaniques.

V. 6.1 EFFET DU RAPPORT% SUR LES COURBES DE VIEILLISSEMENT
|

C) Vieillissement artificiel & 180°C

Les courbes de vieillissement a 180°C des alliages étudiés, figures V.46 exposent la variation ¢
la dureté en fonction du temps de vieillissement a la température 180°C. En effet, les évolution

enregistrées traduisent I'aptitude au durcissement structural par vieillissement artificiel de

chaque alliage. Cependant, la téle 4 ayant le rap’%&l@@rt le plus élevé, a présentée un pic de
dureté supérieur relativement, aux autres alliages dont les raé\é%rﬁﬂférieurs. Par ailleurs, il

est a constater que la tble 8 ayant le plus faible rap’é@frta donnée un pic de dureté assez

faible, approximativement moins de deux fois de la tble en alliage 4.

Ces évolutions peuvent étre argumentées par l'effet du ra%?—)ﬂur le durcissement structural
par précipitation. En effet, selon les écarts a la stoechiométrie, on peut distinguer a I'exceptior

de la téle en alliage 8 contenant un rapp’%% inférieur 0.5, les autres téles 2, 4, 7 et 12 sont

des alliages avec exces de silicium dont le rap%qrt se trouve entre 0.8 et 1.8. Par consequent

le faible durcissement de l'alliage 8 est expliqué par la présence de faible silicium qui aurait

tendance a favoriser la phase stable.3igu dépend des phases durcissantes dont le rapport
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% est inférieur a 2, donc I'appauvrissement en Si est indésirable du point de vue des propriété
meécaniques. Alors que I'excés de silicium améliore les propriétés meécaniques, en favorisant, le
phases métastables durcissantes au dépend de la phase d’équilibre, mais peut affecter la ducti
de lalliage, ceci a été confronté par I'évolution microstructurale étudiée par microscopie
électronique qui révélent distinctement des microstructures caractérisées par de dispersion fir

de précipités. Ce qui est en accord avec les travaux de Gupta [69].
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Figure V. 46. Variation de la microdureté en fonction du temps de vieillissement a la température
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B)- Vieillissement & 180 °C apres maturation d’'un mois

Apres des maturations d’un mois des différentes téles étudiées, les courbes de vieillissemel
obtenues a la température 180°C , figure V.47 montrent également des aptitudes des tbles
durcissement par vieillissement quasiment similaires a celles représentatives de vieillissemen
artificiels .Néanmoins, on peut remarquer que la tdle en alliage 4 a montré un pic de duret:
augmenté davantage, ce comportement est certainement favorisé par le fait que lI'excés c
silicium augmente le durcissement par maturation a 'ambiante mais n’influe pas sur la cinétique
de précipitation. Autrement expliqué, la formation d’amas d’atomesdlamas Mg, Si et /ou

hétéro amas Mg-Si) des le début de la maturation a 'ambiante a été étudie pasdess de
résistivité électrique [64, 66]. Ces amas conduisent a I'évolution de la dureté en cours de
maturation [67]. Contrairement a la t6le 8 qui n'avait pas encore atteint son pic de dureté duran
les 20 heurs de vieillissement. Ce comportement également, peut étre argumenté par I'effet de

maturation qui dans certains cas retarde I'achévement du pic de dureté lors du revenu [68].
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Figure V.47. Courbes de vieillissement artificiel a 180°C aprés maturation d'un mois

V.6.2 EFFET DE VIEILLISSEMENT NATURAL ET L’EXCES DE SILICIUM SUR LE
DURCISSEMENT.

L’étude de l'effet de vieillissement et I'excés de silicium sur le durcissement des tbles étudiées
2, 4, 7, 8 et 12 est illustré par les courbes de vieillissement artificiel a 180°C, apres des
maturations de 21 et 30 jours, des tdles étudiées qui sont représentées respectivement dans
figure V.48.

Commencons tout d’abord, par le cas de la tdle 2, dans le cas de la maturation de 21 jours d
échantillons de la téle 2 (figure V.48. a) nous remarquons qu’au-dela d’'un maintien de I'ordre
de 6h, la dureté augmente rapidement et atteint sa valeur maximale aprés une durée de 1¢
Cette évolution de dureté est attribuée aux amas d’atomes qui se sont formés des les premiéres
heures de la maturation, autrement dit, apres le traitement de mise en solution et tremp
I'alliage contient de nombreuses lacunes en sursaturation. Cette sursaturation est suffisante pc
que les coefficients de diffusion des solutés permettent de former des amas d’atomes QL

conduisent a un durcissement de l'alliage [64-66].
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La figure V.48. b, montre la variation de la dureté en fonction du temps de vieillissement des
échantillons de la t6le 2 vieillis a 'ambiante pendant 1 mois, nous constatons que la dureté rest
presque uniforme jusqu’a 16 h, puis elle atteint son maximum dans l'intervalle de 20 a 24 h,
mais ce maximum est moins intense comparativement au premier cas. Ceci est expliqué par
retard de l'arrivée du pic de dureté durant le revenu, effet constaté par Marioara et al.[68]. Ce
comportement a été expliqué dans la littérature par des modeles de revenus bi-paliers [74
L’idée est quelque soit le temps de maintien a température ambiante, les amas d’atomes form
ne pourront étre stables a la température de revenu. lls vonséatissoudre. Les précipités
durcissants vont quant a eux, germer a partir d'une solution solide moins sursaturée, et vont dor
produire une dispersion plus grossiére. Nous pouvons aussi, conclure que 'augmentation de
dureté par maturation a I'ambiante est du a I'exces de silicium, ceci est confirmé par les travau:
de Gupta [69]. En comparent, ce comportement du vieillissement artificiel a 180°C aprés
maturation avec celui de vieillissement direct a la méme température, on peut retenir que I'exce

de silicium favorise I'amélioration des propriétés mécaniques de I'alliage.

Par ailleurs, pour ce qui concerne les tbles 4 et 12, on peut constater 'augmentation rapide de
dureté et l'atteinte du maximum des le début du revenu, aprés environ 4 heures dans les del
cas des maturations de 21 et 30 jours. Ceci est également expliqué par la formation des am
d’atomes lors de la maturation qui conduisent a un durcissement de ces tbles. Cependant, |
courbes de vieillissement des tbles 7 et 8 possédent pratiquement des évolutions qui se traduist
par des variations progressives de la dureté jusqu'a I'atteinte de valeur maximale aprés envirc
24 heures. Ce comportement est argumenté par le retard de l'arrivée du pic de dureté durant
revenu. Egalement, il y a lieu de remarquer que les téles étudiées ont présenté des évolutio
similaires dans les deux cas de maturations de 21 et 30 jours. Néanmoins, les durcissemer
engendrés apres maturation du 21 jours sont légérement supérieurs a ceux de la maturation
30 jours.
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Figure V.48. Evolution de la dureté des tbles étudiées avec le temps de vieillissement a 180°

aprés maturations de 21 et 30 jours.
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V.6.3. EFFET DE PRE REVENU ET MATURATION A L'AMBIANTE

L’effet de prérevenu et vieillissement naturel sur le durcissement des tdles étudiées est égaleme
expliqué par les courbes de vieillissement a 180°C des échantillons des toles 2, 4, 7, 8 et 1
ayant subi respectivement, un pré revenu a 75 °C pendant 1heure et pré revenu a 100°C pend
lheure , les deux pré revenus suivi par des maturations de 21 et 30 jours, figures V.49. et V.50
En effet, les courbes obtenues révélent des tracés présentant en général des variations de dul
en fonction du temps de vieillissement a 180°C assez similaires, qui sont essentiellemen
caractériseées par l'intervalle de temps d’apparition du pic de dureté lors du vieillissement. Dan:s
le cas du premier prérevenu a 75 °C pendant lheure, figure V.49, il y a lieu de constater que |
dureté de la tdle 2 suit pratiguement une évolution progressive. En effet, elle commence
augmenter des les premieres minutes de revenu pour les deux maturations. Cependant, le pic
plus intense s’est manifesté apres environ 20 heures de maintien a 180 °C dans le cas
maturation de 21 jours, Egalement, le pic de dureté marqué pour le cas de 30 jours a été atte
apres 24 heures, mais avec une intensité plus grande.

Pratiguement, les tbles 4 et 12 ont également présenté des variations similaires que celle
enregistrées précédemment, mais elles sont marquées par des pics de duretés plus accentués
sont respectivement de I'ordre de 84.30 kgf/mm?2 et 79.38 kgf/mm2 dans le cas de maturatio
de 21 jours et 86 kgf/mmz et 82.65 kgf/mmz2 dans le cas de maturation de 30 jours. De méme, le
tbles 7 et 8, ont montré des comportements assez comparables que ceux enregistrés dans
courbes de vieillissement aprés maturations sans prerevenu mais avec des pics de duret
supérieures notamment pour la téle 8, qui sont de I'ordre de 75.28 kgf/mm?2 (maturation de 2:
jours) et environ de 79 kgf/mm2 dans le cas de maturation de 21 jours. En revanche, les valeu
des pics de dureté enregistrés pour la tdle 7 sont Iégérement augmentés et presque res
comparables a celles du cas précedent.

Dans le cas de traitement du deuxieme prérevenu a 100°C pendant lheure, les courbes de
figure V.51, montrent également de variations similaires de la dureté lors du revenu a 180°C
pour les deux cas : maturation de 21 et 30 jours. En effet, pour la téle 2, la dureté commence
accroitre dés les premiéres minutes du revenu, comme dans le cas précédent. Cependant,
dureté maximale a été atteinte aprés 24 heures dans le cas de la maturation de 21 jours, €
avoisinait 57 kgf/mmz2.

Par ailleurs, on peut remarquer que pour les autres tbles 4, 7, 8 et 12, les valeurs de durel

maximales ont été enregistrées dans le cas de la maturation de 21 jours.
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En effet, elles sont légérement inférieures comparativement a celles obtenues dans le cas
prérevenu 1h a 75 °C et sont respectivement de lI'ordre de 85.42 , 48.23, 69.52 et 80.Z
kg/mm?2 .

De ces faits, nous pouvons expliquer I'effet de prérevenu et maturation a I'ambiante sur le
durcissement des tdles étudiées par I'amélioration des propriétés mécaniques aprés revel
notamment la dureté, ceci a été confirmé par les travaux de Miao [8, 118].

Cette amélioration de dureté s’interprete souvent par une stabilisation des amas d’atomes, q
vont aussi servir de sites de germination préférentielle pour les précipités durcissants, égaleme
ceci est en bon accord avec les travaux meneés par plusieurs chercheurs [34, 47,68].
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Figure V.49. Evolution de dureté en fonction du temps de vieillissement a la température
180°C apres pré revenu a 75°C pendant 1h et maturations de 21 et 30 jours
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Figure V.50. Variation de la dureté en fonction du temps de vieillissement a la température
180°C apres prérevenu a 100 °C pendant 1h et maturations de 21 et 30 jours.
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V.6.4 EFFET DU CUIVRE SUR LE DURCISSEMENT DES TOLES ETUDIEES

L’influence du cuivre sur le durcissement des tdles étudiées est principalement élucidée el
comparant le comportement au vieillissement de la téle 12 contenant de cuivre ( 0.10 % et
poids) par rapport aux évolutions des autres téles. Les courbes de vieillissement obtenues po
la téle 12 sont représentées dans les figures V.46 - V.50., en différents états de traitement c
vieillissement). Durant le vieillissement artificiel, figure V.46, on enregistre des variations
ascendantes de la dureté en fonction du temps, jusqu'a atteindre sa valeur maximale aprées
heurs de maintien. Le pic de dureté enregistré est plus supérieur comparativement aux pics (
dureté des autres toles (2, 4, 7 et 8) sans cuivre. Cette amélioration de durcissement est justifi
par l'influence du cuivre sur les courbes de vieillissement c'est-a-dire sur I'évolution et la
cinétique de vieillissement en fonction du temps et I'aptitude au durcissement, étant donné qu
I'addition de 0.1% en poids de cuivre a l'alliage est pour affiner la précipitation et augmenter le
durcissement aprés revenu [7]. Ceci pourrait provenir d’'une forte interaction avec les lacunes.
Apres maturation d’'un mois, la courbe de vieillissement a 180°C, figure V.47, est marquée pal
une variation rapide de la dureté deés les premieres heures de maintien puis elle atteint sa vale
maximale et se stabilise autour de cette valeur, en plus a I'effet de maturation, ce comportemel
peut étre attribué a I'influence du cuivre. Il semble que le cuivre améliore la cinétique de
vieillissement a température ambiante faisant suite a la trempe [59]

Par ailleurs, il est a constater que les échantillons de la téle 12 qui ont subi des traitements c
pré revenu a 75°C et a 100 °C, figures V.49. et V.50., ont montré les meilleurs durcissements
Egalement, cette augmentation de la dureté peut étre expliquée par la présence du cuivre
augmente le durcissement tout en affectant la composition chimique des précipités. Certaine
études ont montré que l'influence du cuivre sur la précipitation des phases durcissantes e:
surtout avérée sur les alliages qui n'ont pas subi de traitement de pré revenu [58].

D’une maniére générale, on peut conclure pour les alliages contenant une faible teneur de cuivr
I'excés de silicium modifie également la séquence de précipitation [56], c'est-a-dire I'apparition

de la phase quaternaire Q et son précurseur Q'
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V.7. RESISTANCE A LA CORROSION DES TOLES ETUDIEES
a)- Tests électrochimiques
Le comportement en corrosion des tOles a été étudié par différentes méthodes électrochimiques

- Evolution du potentiel libre (OCP) (Open Corrosion Potential). Les essais consistent en
premier lieu en un suivi du potentiel libre pendant deux heures (02h) avec un enregistremer
toutes les 02 secondes, le résultat est le tracé des courbdf.E = f

- Courbes potentiodynamiques : Pour chaque échantillon, trois essais ont été realisés. L«
courbes de polarisations sont tracées a partir du potentiel libre final obtenu apres deux heur

d'immersion dans le milieu agressif.

b)- Détermination de la vitesse de corrosion

L’échantillon constitue I'anode de la cellule. Il se dissout et se corrode. L’échantillon prend
donc par rapport a la solution, un certain potentiel appelé potentiel de corrosion (Ec)
correspondant au courant de corrosion (Ic) et une vitesse de corrosion (Vc). Le logiciel M352
permet de calculer automatiquement ces parameétres par le tracé des droites de TAFEL.

Dans ces conditions, la détermination est aisée, elle se fait par l'extrapolation des branche

cathodiques est anodiques assimilées a des droites de Tafel dans le plan (Logl-E) (Figure.51).
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Figure V.51 : Détermination du courant de corrosion.
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c)- Détermination de la résistance de polarisatic

L'essai consiste a mesurer la capacité du film pieur en surface. La courll=f (E) est
tracée entre £20 mV autour du potentiel libre de corro(OPC) (QpenCorrosion Potential) a

vitesse de balayage de 10 mV/r

V.7.1 Evolution du potentiel libre

L’évolution du potentiel libre est représentée (la figure V.52.Le potentiel libre augmente
début de 'immersion ce qui traduit une attaque corrosive. On assiste ensuite a une sta
du potentiel libre @ bout cune (01) heure ce qui indiqgue que le matériau se couvre d
couche protecice. On a donc une tendance a la passivation. Cette évolution mont
performance électrochimique assez élevée. Le potentiel libre mesuré pour les éch
indique une valeur autour de-710mV. Cette valeur sera utilisée pour mener toute

expériences ultérieures.
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Figure.52. Evolution du potentiel lite en fonction du temps d’'un échantillon de la 7

dans unsolution a 3.2 % NaC
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V.7.2. ESSAIS POTENTIODYNAMIQUES
- Etat de réception, sans traitements thermique
Les tracés des courbes de polarisation sont représentés dans la figure V.53 et les paramétres

corrosion sont présentés dans le tableau V. 4.

Toutes les courbes présentent la méme allure aussi bien dans la partie cathodique que dans

partie anodiquel.’échantillon de la t6le 4 avec le plus grand rapp%% et 'échantillon de la

tble 2 avec le rappohg—igsupérieur a 1 ont présenté les meilleures performances

comparativementa I'échantillon de la tble 8 ayant le rapp&é% minimum. Ceci se traduit

par la diminution de la valeur de l'intensité de corrosign Les parameétres de corrosion issus
des courbes de polarisation montrent que I'addition de 0,1 % du cuivre (échantillon de la tle 12

présente pratiguement les mémes performances électrochimiques que I'échantillon de la téle

ayant un rapporl\g—? proche de l'unité (1).

Etat des Echantillons| Mg/Si | Ec Ic Vc Rp @)
Echantillons mV uAlcm2 | pm/an
2 1,120 - 598 0.0362 62.461 20.51
Etat de 4 1,167 - 648 0.0491 83.24 26.35
réception 7 1,00 -691,7 0.2504 1.957 352.14
8 0,512 -671,4 0.4990 3.901 22.40
12 0,91 - 686 0,2489 313 14.35
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V.7.3 Effet de vieillissement artificiel
V.7.3.1 Vieillissement artificiel 2 heures a 180°C

La figure V.55 présente les courbes potentiodynamiques des échantillons des tbles étudiées. Le
traitement thermique de vieillissement artificiel effectué sur les différents échantillons pendant
un temps de maintien deux (02) heures semble produire un effet inverse a celui obtenu a I'ét:

de livraison. Les résultats sont portés au tableau V.5. En effet, on remarque que le courant c
corrosion le plus faible est enregistré pour I'échantillon a faible rap’%grt(échantillon de la
tble 8) et le courant le plus élevé est enregistré pour I'échantillon de la téle 4 ayant le plus élev

rapportm

S L’échantillon de la tole 2 avec le rappt%?— supérieur a 1, a montré egalement

un courant de corrosion assez proche a celui de la téle 4. L’addition du cuivre donne

approximativement des valeurs assez proches a ceux de I'échantillon de la tdle 7 avec un rappc

% égale a I'unité 1.

Etats Echantillons Ec Mg/Si | Ic pAlcm2 | Vc um/an Rp Q
mV
2/2h -695 | 1,120 0.829 6.915nm/an 45.1
Vieillis 4/2h -740 | 1,167 1.0 7.818nm/an 57.0
2 heures 7/2h -658 1,00 0.6605 5.163 8.90
8/2h -723.6| 0,512 0.0149 6.145 13.58
12/2h -879.9) 0,91 0,181 158%/an 86.48

Tableau V.5 : Parametres de corrosion obtenus pour les échantillons vieillis peheéamnés2

a la température 180°C
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Figure 55. Courbes potentiodynamiques obtenues sur les échantillons vieillis 2heures a
la température 180°C
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Figure 56. Superposition des courbes potentiodynamiques échantillons vieillis 2 heures a
la température 180°C
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V.7.3.2 Vieillissement artificiel 24 heures a 180°C

Les résultats obtenus aprés un temps de maintien de 24 heures de vieillissement artificiel des
échantillons des différentes toles étudiées sont indiqués dans le tableau V.57. Les courbes
potentiodynamiques enregistrées sont représentées sur la figure V.63. L’échantillon 7 et
I'échantillon 12 allié au cuivre montrent des parametres de corrosion ayant des valeurs assez

proches. Cependant, les meilleures performances sont obtenues par I'échantillon de la téle 4
avec le rapportl\g—? le plus élevé et également, par I'échantillon de la tble 2 mais Iégérement
inférieures a celles de la téle 4. Contrairement aux valeurs enregistrées pour I'échantillon de la

tble 8 avec le plus faible rappo’%ig égale a 0,512.

Etats Echantillons Ec Mg/Si | Ic pA/lcm2| Ve pm/an Rp Q
mV
2/24 -684 1,120 0.0032 6.235nm/an 18.77
4/24 -722.8] 1,167 0.0045 7.330nm/gn 24.65
Vieillis 7/24 -763 1,00 0.044 345.7nm/an 16.41
24 heures 8124 -764.5| 0,512 0.1464 1.14/an 17.47
12/24 -721 0,91 0.0035 27.02nm/an 8.5976

Tableau V.6 : Parametres de corrosion obtenus pour les échantillons vieillis 24 heures a 180°C
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Figure V.57 : Courbes potentiodynamiques obtenues sur les échantillons vieillis 24 heures a la
température 180°C
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Figure V.58 : Courbes potentiodynamiques obtenues sur les échantillons vieillis 24 heures a la
température 180°C
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V.7.4 Observations par (MEB) des échantillons étudiés

Nous avons utilisé la microscopie électronique a balayage pour caractériser la surface de
échantillons apres les essais électrochimiques. Au départ, tous les échantillons étaient polis
une granulométrie égale a 0,25 um. Apres les essais électrochimiques, les échantillons auro
une surface rugueuse que nous présentons dans la figure V.59. La surface se couvre égalem
de I'hydroxyde d’aluminium Al (OHp), résidu des réactions chimiques. Il se présente comme un
« gel blanc » qui présentera I'aspect des craquelures apres I'assechement (figure V.60).

Enfin, nous avons constaté la présence de piqlres de corrosion des échantillons provoquées |

I'attaque des ions Cl que nous présentons dans la figure V.61.

Figure V.59. Micrographies MEB typiques : aspect de la surface rugueuse d’un échantillon de
la tdle 8 aprés les essais électrochimiques

Figure
V.60.

Micrographies MEB échantillon de la tdle 8 : Dép6t de I'hydroxyde d’aluminium
Al (OH)
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FigureV.61 : Micrographies MEB d’un échantillon de la tdle 8 montrant les piqQres de corrosion
a la surface de I'échantillon.

Les résultats de I'étude de comportement des tbles en corrosion dans un milieu chloruré, bast
sur les essais potentiodynamiques et I'examen par MEB des aspects des surfaces attaque
effectués sur les échantillons des téles en alliages étudiés, peuvent se réesumer comme sulit :

- Les traitements de vieillissement de vingt quatre (24) heures a la température del80 °(
n'affecte guere les paramétres de corrosion et par conséquent augmente les performanc
électrochimiques des échantillons, ceci peut étre expliqué par la présence des prégipijes Al

et de MgSi qui sont plus corrodables que la matriedlwuminium [122-123]. Leurs dissolutions
préférentielles aux joints de grains conféerent aux alliages Al-Mg-Si de la série 6000 une
meilleure résistance a la corrosion que les alliages contenant des particules cathodiques.

- L’addition du cuivre a 0.10 % en poids dans les alliages étudiés ne modifie pas la résistance
la corrosion.

- les meilleures performances électrochimiques ont été présentées respectivement, par les de

tbles 4 et 2 quiont pratiguement des rapp&é% supérieurs a 1.

- La comparaison entre les alliages 7, et 12, ayant des rapygé?-ts proches (0,91 et 1), la

présence du cuivre s’avere non significatif.
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-Dans une solution aqueuse en milieu Chloruré (NacCl) les alliages acquiérent leur stabilité &
travers un film d'oxyde- hydroxyde qui se forme a la surface. Cependant les ions chlorures (Cl-)
ont la possibilité de pénétrer ce film donc de le détruire et par conséquent de former de:
complexes solubles. Le mécanisme de passivation de l'aluminium et de ses alliages a été étuc
par Bockris [119] et [120]; pour des valeurs de pH allant de 8 a 11, il y a formation d'une couche

poreuse constituée par Al(OHje structure amorphe et parp®@4 cristallise.

Les micrographies de la surface des échantillons apres les essais de polarisation confirment
sensibilité a corrosion intergranulaire au potentiel de corrosion pour le milieu NaCl 0.5M. On
observe également la présence de piglres a la surface de I'échantillon étudié dont la densité et

taille augmentent avec la teneur en ions chlorures [121].
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CONCLUSION GENERALE

Le travail entrepris dans le cadre de cette these porte sur I'étude et la caractérisation des toles
alliages du systeme AI-Mg-Si-(Cu). L'intérét particulier du travail est d’appréhender les

réactions de précipitation dans les tbles ainsi les types des mécanismes et de cinétiqu
engendrées d’'une part, et d’élucider I'effet du rapport steochiomét«%%e l'influence du

traitement du pré revenu et de celui de vieillissement naturel sur le durcissement de I'alliage
I'effet du cuivre sur les propriétés mécaniques d’autre part. Par ailleurs, on a essayé d’étudier |
comportement et la résistance des toles étudiées a la corrosion dans un milieu chloruré (eau
mer). A cet égard, des analyses et techniques expérimentales bien adaptées ont été utilisées
savoir, la calorimétrie différentielle (DSC) , la diffraction des rayons X, microscopies
électronique a balayage et transmission , les mesures de micro dureté Vickers (Hv) et le
analyses électrochimiques .

Les principaux résultats dégagés de cette étude sont assez comparables et en bon accord ave
travaux de recherche menés par d’autres auteurs. Ces résultats se récapitulent comme suit :
-Les alliages étudiés peuvent étre décrits comme étant des alliages présentant communément
microstructures comportant a leur états de réception des détails microstructuraux similaires qt
se manifestent sous forme des particules fines sombres et parfois claires sous diverse
morphologies. En effet, les analyses chimiques par EDX confirment que les particules révélée
par des microstructures des échantillons en alliages traités sont des intermétalliques contenant
Fe et Mn de typen-AlFeSi, a-AlFeMnSi, fréquemment, se forment lors du procédé de
fabrication des alliages Al-Mg-Si et qui subsistent stables & haute température a cause de lel
stabilité. Leur formation est a l'origine de I'appauvrissement de la matrice d’aluminium en

silicium.
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- L’étude par calorimétrie différentielle a balayage (DSC), appuyée par les résultats des
investigations menées par microscopie électronique a balayage MEB, a transmission MET et
DRX a permis la mise en évidence la séquence de précipitation suivante :

Solution solide sursaturée (SSS» zonesOP " —3 B —> B(MQg.Si)

- L'étude par diffraction des rayons X des tbles ayant subis différents traitements de
vieillissement a la température de 180°C avec pré revenu et sans pré revenu montre la préser
des pics caractéristiques de la matrcealuminium en fortes intensités dédoublés par des
pics secondaires ayant des faibles intensités. Ces pics en fait, peuvent étre traités par d
différentes analyses. Selon les cartes ICDD, les pics analysés sont attribués aux pigcipités
(MgsSig) et B'(AlsMg.) développés lors de la précipitation par vieillissement artificiel des
alliages traités.

- Par allleurs, ds spectres de diffraction obtenus pour les échantillons des toles 2, 4 et 7 a 'éta
de réception montrent I'existence d'une orientation privilégiée (texture) avec les plans (100)
paralleles au plan de laminage des tbles au lieu celle due aux plans (111). Sous l'effet de
différents traitements de vieillissement, les textures révélées aux états de réception n'ont pe
connues de modifications remarquables. Contrairement, dans les deux toles 8 et 12, la réflexic
la plus intense est due aux plans (111).

- L’étude des cinétiques des différentes réactions précipitation constitue en fait, une approch
basée sur diverses méthodes théoriques proposées en vue de déterminer les parametres
cinétiques des réactions. Cependant, les valeurs des énergies d’activation obtenues pour les
différents alliages indiquent par conséquent les mécanismes de nucléation des zones GP

formation des phases,[B' et pdéveloppées lors du processus de précipitation.

145



Conclusion et Perspectives

- En effet, les énergies d'activation associées a la formation des zones GP dans les alliages
étudiés suggerent que la nucléation de ces zones peut étre contrdlée par migration des atomes
silicium et magnésium dans la matricealuminium.

- En prenant la moyenne des valeurs des énergies d'activation associés a la précipitation de ¢
deux phases’fet 8, dans les alliages ayant une teneur en silicium inférieure a 0.4 % en poids, la
valeur moyenne obtenue est comparable aux énergies d'activation de diffusion de Si et Mg dar
la matricea -aluminium respectivement. Par conséquent, le mécanisme de précipitation des deu:
phases métastabl@set ' peut étre gouverné par la diffusion de Si et Mg dans la matrice
aluminium.

- Les énergies d'activation moyennes associées a la précipitation de la phase d’éguijie

pour la tole en alliage 7 ayant la plus faible concentration en Si (0.2 % en poids) et les toles 4 €
8, (0.3 % et 0.4 % en poids Si) sont relativement élevés, cela implique que la force motrice de
formation la phase d’équilibredst €levée pour les alliages a faibles concentrations en silicium.
-L’observation des échantillons en alliages vieillis par microscope électronique a transmission
montre des micrographies électroniques montrant la présence et la prédominance des précipit
tres fins qui peuvent étre les phagésxt B’ qui apparaissent sous formes des aiguilles et de
batonnets. En effet, les zones G.P et la ppapestendue étre la phase la plus durcissante sont

a lorigine de durcissement structural des tbles. L’effet de durcissement peut étre en fait.
attribué a la cohérence d'interface avec les plans de la matrigliminium. En effet ces
résultats consolident clairement ceux dégagés des études menées par DSC et DRX qui C

montré I'existence de ces précipités.
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- L'excés de silicium dans les téles en alliages étudiés augmente la dureté pendant I
vieillissement artificiel a 180°C, en favorisant I'apparition les phases métastables durcissante:
au dépens de la phase stable d’équilibre.

- Le durcissement des tbles non vielillis a 'ambiante varie progressivement en fonction du temp:
de vieillissement artificiel a la température 180°C.

- Les pics de dureté qui en général correspondent a la phase durci$smmi&t atteints apres 4
heures pour les toles 4 et 8 et 24 heures de revenu a 180°C pour les toles 2, 7 et 12.

- Pendant les premieres heures de revenu, les échantillons ayant subi des traitements de
revenu a 75 °C et a 100°C, présentent des meilleurs durcissements comparativement a ceux
n’'ont pas subi ce type de traitements de pré revenu .

-Le durcissement qui se produit pendant la maturation a la température ambiante est attribué
une interaction entre les divers défauts (dislocations, lacunes ,etc.). En effet ,les précipités ol
pour effet de freiner ou de bloquer les dislocations.

-Les échantillons des tdles ayant subit de traitement de prérevenu a 75 °C effectué juste apres
trempe et suivis d’'une maturation d’'un mois présentent les valeurs de dureté les plus élevées.
-Le pic de dureté enregistrés pour les échantillons de la téle contenant du cuivre, vieillis &
artificiellement a la température 180°C est plus intense comparativement a ceux obtenus pot
les téles sans cuivre. Cette amélioration des propriétés mécaniques est justifiee par l'influence ¢
cuivre sur les courbes de vieillissement et I'aptitude au durcissement, étant donné que l'additio
de cuivre & 0.10 % en poids dans l'alliage est pour affiner la précipitation et augmenter le
durcissement aprés revenu.

-Pailleurs, il y a lieu de constater que les échantillons en alliage contenant du cuivre et ayant sul
de traitement de pré revenu ont montré la meilleure réponse au durcissement.

- Les traitements de vieillissement a la température 180 °C n’affectent pas les parameétres ¢

corrosion et par conséquent augmente les performances électrochimiques des échantillons. Ce
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peut étre expliqué par la présence des précifitéalsMg,) et dep-(Mg.Si) qui sont plus
corrodables que la matriae -aluminium. Leur dissolution préférentielle aux joints de grains
confere aux alliages Al-Mg-Si-(Cu) une meilleure résistance a la corrosion que les alliages
contenant des particules cathodiques.
- L’addition du cuivre a 0.10 % en poids dans la téle 12 ne modifie pas la résistance a le
corrosion en milieu chloruré.
-Dans une solution aqueuse en milieu Chloruré (Na CI) les échantillons des to0les étudiee
acquierent leur stabilité a travers un film d'oxyde- hydroxyde qui se forme a la surface.
Cependant les ions chlorures ((Gbnt la possibilité de pénétrer ce film donc de le détruire et par
conséquent de former des complexes solubles. Les micrographies de la surface des échantillo
apres les essais de polarisation confirment la présence de pigdres a la surface de I'échantillc
étudié dont la densité et la taille augmentent avec la teneur en ions chlorures.

En concluant, les principaux résultats dégagés de I'étude par DSC des tbles étudiées q

ont permis de mettre en évidence la présence des phases de la séquence de précipitation a sa

la phase cohérenf, la plus durcissante, la phgdesemi cohérente et la phase d‘équilipre

concordent suffisamment avec les résultats obtenus par les investigations réalisées a l'aide ¢
microscope électronique a transmission - MET qui confirment également I'existence des phase
précipitées et des precipités typdl(FeMn)Si eta-AlFeSi, observés également, par microscope

électronique a balayage MEB et analysés par systeme EDX . Similairement, ces résultats sol
largement confrontés avec ceux issus de I'étude par la diffraction de rayons X qui révélent I
présence des mémes phases. Par ailleurs, les résultats des tests €électrochimiques confirmen

bonne résistance a la corrosion les tbles en alliages Al-Mg-Si (Cu) en milieu chloruré.
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PERSPECTIVES

Les travaux entrepris dans cette these ont abouti a un certain nombre des résultats expérimente
accompagneés des interprétations. Cependant, et d'une maniere générale, il serait intéresss:
d’approfondir I'étude de la précipitation durcissante dans cette catégorie d'alliages afin
d’apporter des illustrations déterminantes et des affinements intimement liés au phénomene ¢
durcissement structural dans ces alliages.

Cette suggestion nous amene a souhaiter que les prochaines études et investigations sur ce t
d’alliages utilisent de manieres complémentaires plusieurs techniques a savoir, la
complémentarité entre une technique d’observation extrémement locale comme la sond
atomique tomographique qui permet de caractériser les matériaux meétalliques avec un
résolution subnanométrique et d'établir des cartographies tridimensionnelles des différent
éléments dans le volume analysé et la microscopie électronique a transmission a haut

résolution, semble tres prometteuse.
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RESUME

Etude et Caractérisation des Téles en Alliages Al-Mg-Si-(Cu)

Bien gu'il soit suffisamment élucidé, depuis bien des années, la compréhension des
divers aspects intimement liés au processus de précipitation dans les alliages Al-Mg-Si s'impos
souvent primordial pour la maitrise de la technologie et le développement des nouveaux alliage:
Dans ce contexte, le travail entrepris dans le cadre de cette thése est orienté sur I'étude et
caractérisation des tbéles Al-Mg-Si(Cu). L'intérét particulier du travail est d’appréhender les
réactions de précipitation dans les tbles ainsi les cinétiques engendrées d’une part, d’élucids
I'effet du rapport Mg: Si, I'influence du traitement du pré revenu et de celui de vieillissement
naturel sur le durcissement de l'alliage, I'effet du cuivre sur les courbes de durcissement d’autr:
part. En fin, d’étudier le comportement des tbles étudiées en la corrosion dans un milieu
chloruré. A cet égard, des analyses et techniques expérimentales tres complémentaires ont ¢
utilisées, a savoir, la calorimétrie différentielle (DSC), la diffraction des rayons X, microscopies
électronique a balayage et en transmission, la micro dureté Hv et les analyses électrochimiques

L'étude a permis de mettre en évidence I'existence des précipités de-AypeSi, a-
AlFe(Mn)Si, frequemment présents dans les alliages Al-Mg-Si et qui subsistent stables a haut
température. Egalement, il ressort de cette étude qu’il est toujours possible d’allier des
propriétés de résistance aux propriétés intrinseques d’'un matériau. En effet, le durcissement e
du a la prédominance des précipités trés fins typiques aux pplase$’ sous formes des
aiguilles et des batonnets développés lors de vieillissements sans et avec pré revenu. L’exces
silicium dans lalliage augmente le durcissement, en favorisant l'apparition des phases
métastables durcissants a dispersion fine de précipités. L'effet du pré revenu juste apré
I’'hnomogénéisation et la trempe est de corriger I'effet indésirable de maturation a 'ambiante en
rendant plus rapide le durcissement de l'alliage pendant le vieillissement artificiel. L'ajout de
0.10 %wt de cuivre a permis d’affiner la précipitation et d’augmenter le durcissement aprées
revenu. Les traitements de vieillissement a la température 180 °C, n’affectent guere le:
parameétres de corrosion et par conséquent augmentent les performances électrochimiques ¢
échantillons a cause de la présence des précipittgyAbt de MgSi qui sont plus corrodables
que la matrice-aluminium. L’'addition du cuivre a 0.10 %wt ne modifie pas la résistance a la
corrosion en milieu chloruré.

Mots clés :Alliages Al Mg Si, Précipitation, vieillissement, Biissement structural, DSC, Cinétique de

réaction, Energie d'activation, courbes de polarisation, résistance a la corrosion



ABSTARCT

Study and characterization of Al-Mg-Si-(Cu) alloys sheets

Although it is sufficiently understood for many years, the comprehension of various
aspects closely related to precipitation process in Al-Mg-Si alloys is often required crucial for
mastering the technology and the development of new alloys. In this context, the work
undertaken as part of this thesis is focused on the study and characterization of Al-Mg-Si-(Cu
sheets. The particular interest of this work is to understand the reactions precipitation in sheet
and their kinetics on the one hand, and to elucidate the effect of the Mg : Si, the influence of
ageing and pre aging treatment on the response of alloy hardening , the effect of copper on tt
aging curves on the other hand. Furthermore, we wished to assess the corrosion behavior
sheets in chloride solution. In this regard, analysis and experimental techniques very
complimentary, has been used, ie, differential scanning calorimetry (DSC), X-ray diffraction,
scanning electron , transmission electron microscopy, micro hardness Hv and electrochemics
analysis.

The study indicated the existence of precipitates of typ&®lFeSi, & AlFe(Mn)Si
frequently present in the Al-Mg-Si alloys and remaining stable at high temperatures. Equally, it
is clear from this study it is always possible to combine the strength properties of the intrinsic
properties of a material. Indeed, the hardening caused by precipitation in studied alloys is
certainly due to the predominance of very fine typical precipitatesdp" as rods and needles
developed during aging with and without preageing. The silicon in excess increases
the hardening, by favoring the appearance of metastable phases infine dispersion o
precipitates. The effect of pre ageing just after homogenization and quenching is to correct th
undesirable effect of aging at ambient temperature by making faster alloy hardening during
artificial aging. The addition of 0.10 wt % copper has allowed to refine and to enhance the
precipitation hardening after quenching. The artificial ageing treatment at temperature 180 ° C
doses not affects the corrosion parameters but enhances consequently the electrochemic
performance of samples due to the presence ofSM@AIsMg, precipitates which are more
corrodible than the- aluminum matrix. The addition of 0.10 wt % copper doses not changes
the corrosion resistance.

Keywords:
Al Mg Si alloys, precipitation, aging, structural hardening, DSC, reactions kinetics, activation

energy, polarization curves, corrosion resistance
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