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Introduction générale :




Introduction générale

Les matériaux en généra et les méaux en particulier prennent une place importante
dans tout développement industriel ou progres technologique. Vu les exigences de I’industrie
moderne, nombreux programmes de recherches sont en route pour le développement d’autres
matériaux plus performants et moins colteux tels que les composites, les céramiques, les
polymeres...etc, mais les alliages métalliques occupent toujours une place importante, car les

caractéristiques de cesderniers saméliorent de jour en jour gréce aux recherches.

La compréhension des divers aspects des transformations des phases devient
nécessaire pour la maitrise de la technologie des matériaux métalliqgues. Parmi les
transformations des phases a I’état solide les plus intéressants et qui ont longtemps attirés
bons nombre des chercheurs c’est la précipitation qui se produits lors des traitements de
vieillissement et représentant une transformation a I’état solide d’une solution sursaturée, et la
dissolution qui est une opération inverse de la précipitation.

L es transformations de phases ou certaines précipitations modifient les caractéristiques
mécaniques des maté&riaux métalligues de fagon le plus souvent non négligesble.
L'aluminium a I'état pur présente de faibles caractéristiques mécaniques rendant impossibles
son utilisation dans la construction de structures mécaniques. Cependant, I'ajout d'ééments
d'addition et I'application de traitements thermiques provoquent la précipitation de certaines
phases dans la matrice d'aluminium. L'alliage est alors généralement plus résistant mais aussi
moins ductile que I'duminium pur. Il existe plusieurs familles d'alliages d'aluminium corroyés
qui différent par leurs éléments d'addition principaux; Al-Cu (série 2000), Al-Mn (série
3000), Al-Si (série 4000), Al-Mg (série 5000), Al-Mg-Si (série 6000) et les alliages Al-Mg-
Zn (série 7000). La faible masse volumique des alliages d'aluminium associée a leurs bonnes
caractéristiques meécaniques intéresse l'industrie du transport (ferroviaire, navale, routiere,
aéronautique). Ainsi actuellement, les aliages Al-Mg-Si filés (série 6000) sont fortement
utilisés pour réduire le poids des véhicules et par conséquent faire des économies d'énergie.

La précipitation dans les alliages d’auminium et le phénoméne de durcissement
structural sont des exemples types d’une problématique scientifigue ou I’innovation
industrielle, les chercheurs théoriciens, les expérimentateurs et les instruments d’observation
et de caractérisation ont progressé ensemble, et progressent encore. Les mécanismes de
durcissement structural impliquent un ralentissement du mouvement des dislocations par des
objets extrémement petits. La précipitation d’une nouvelle phase a partir d’une solution solide

sursaturée est la base du durcissement structura des alliages d’duminium.



Le durcissement des alliages d’aluminium par précipitation et caractérisé par la
connaissance qualitative de la séquence de précipitation et son influence sur leurs propriétés
meécaniques.

La décomposition de solutions solides sursaturées dans les alliages Al-Mg-Si-(Cu) en
différentes phases dépend du rapport de Mg : Si, de la concentration de Cu, de la température
et de temps de maintien & ces températures.

Cet mémoire a éé réalisée pour le but d'éudier les réactions de transformation de
phase (précipitation et dissolution) dans les alliages d'auminium, précisément dans les
alliages de la série 6XXX (Al-Mg-Si) sous forme des tles Il est divisé en deux grandes
paties: la premiére partie est une étude bibliographique et la seconde est une partie
expérimentale.

Dans ce travail nous occupons des alliages Al-Mg-Si-(Cu) qui font partie a la série
6XXX. Nous nous intéressons auss a l'effet du cuivre sur les propriétés mécaniques des
alliages Al-Mg-Si (toles diluée d’aluminium) contenant une faible concentration de Cu. Pour
étudier I'évolution microstructurale dans ces alliages, nous avons utilisé différentes techniques
de caractérisation telle que I'analyse colorimétrique différentielle a balayage (DSC), la micro-
dureté, I'observation métallographique et la diffraction des rayons X aprés différents

traitements thermiques.

Le présent mémoire comporte une introduction générale et cing chapitres:

@ Le premier chapitre s’intéresse des notions généraes sur les alliages d’aluminium et
leurs domaines d’application.

@ Le second chapitre est un rappel sur le mécanisme de décomposition d'une solution
solide sursaturée et sa cinétiqgue de transformation, suivi d’une étude sur la
précipitation dans les alliages Al-Mg-Si sans I'addition du Cu et I'effet de I'exces du
silicium dans ces derniers aliages.

@ Letroiséme chapitre est concerné par les alliages AI-Mg-Si contenant du cuivre c'est-
&dire une éude bibliographique sur I'influence de la présence du cuivre dans ces
alliages sur la séquence de précipitation et donc sur, leurs propriétés mécaniques.

@ Le quatrieme chapitre décrit les traitements et les techniques expérimentales utilisées
telles que I’analyse calorimétrique différentielle (DSC), le microscope optique, le
micro-duromeétre et la diffraction des rayons X.

@ Le cinquiéme chapitre présente les résultats expérimentaux obtenus par les différentes

techniques et leurs interprétations.



@ Une conclusion générale.

@ Lemeémoire setermine par une liste de références bibliographiques.
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Chapitrel :

Lesalliages a base
d'aluminium




.1 Introduction

Ce chapitre se propose de rgppeler quelques notions générales sur les alliages
d'auminium, les propriétés mécaniques, les traitements thermiques et [l'utilisation de ces

alliages dans le domaine de I'industrie.

L'aluminium est un élément du troisiéme groupe de classification de Mendéiev, dont
le nombre atomique est 13, la masse atomique 26.28 et la température de fusion 660°C. Il se
cristallise dans le systéme cubique a faces centrées, avec un parameétre de maille 0.404 nm. Sa
masse volumique est 2.7 kg/dm?, son coefficient de dilatation thermique linéaire est de I’ordre
de 23.10°, son module de Young de 6600 bar. L'aluminium pur posséde des propriétés
mécaniques trés réduites et insuffisants pour son utilisation dans un bon nombre
d’gpplications structurales, il est 1éger, ductile et il résiste & la corrosion. |l présente aussi une

trés bonne conductivité thermique et dectrique [1].

L'aluminium industrid contient généralement 0.5% d'impuretés (principalement
FetSi), mais il peut é&re obtenu presque pur par raffinage éectrolytique (Al > 99.99%) [1].
Cesimpuretés ont différents effets sur les propriétés électriques et mécaniques. Les propriétés
d'aluminium peuvent étre améliorées en ajoutant des ééments d'additions tels que le Mg, Si,
Mn, Cu,.....

A la température ambiante, I'aluminium forme trés vite une couche d'oxyde Al;Os
(alumine), épaisse et adhérente, qui protége le métd. Par contre, ce film d’alumine n'aqu'une
résistance chimique limitée. Elle résiste cependant bien dans les solutions d'acide
chlorhydrique, sulfurique et nitrique. Par contre, les bases attaquent violemment le métal.
Cette protection peut étre améliorée par anodisation: il sagit d'un traitement qui permet
d'obtenir une couche épaisse d'Al,O; mais poreuse, et qui est ensuite colmatée par un
traitement & I'eau chaude. Cette anodisation a également un but décoretif, car une coloration

est possible par des colorants spéciaux avant le colmatage [2].
|.2 Propriétés générales desalliages d’aluminium

Bien que, en tonnage, la production d’aluminium ne représente qu’un peu plusde celle
des aciers, ce métal (et les alliages qui en dérivent) arrive en seconde position en ce qui
concerne la production et I’ utilisation des matériaux métalliques. L’aluminium doit cette & un
ensemble des propriétés qui, dans bien des circonstances, en font un matériau irremplacable

[3]. Parmi celles-ci, citons ce qui suit :



1.2.1 Résistance a chaud

Larésistance a
chaud et faible au-delade % - A g i, < oSSR
100°C, sauf pour la série
2000 (Al-Cu) ou I’on peut

atteindre 300°C

[n] i ¥ =
o 100 200 300 T L

Figurel. 1: Lavariation de larésistance a chaud en
fonction de latempérature

|.2.2 Résistance a basses températures

De part de leur structure cfc, ces alliages ne sont pas fragiles, d’ou leur application en

cryogénie.
|.2.3 Résistance a la fatigue

La courbe de WOHLER ne présente pas de coude marqué et I’asymptote horizontale

nest atteinte que vers 108 cycles. En général, le coefficient d’enduranceaﬁmD est de ’ordre de

0.5 pour les alliages non trempant, 0.25-0.3 pour les alliages trempant.
|.2.4 Résistance ala corrosion

Comme pour I’auminium non alié, elle est bonne gréce a la formation de la couche
protectrice d’oxyde Al,O3 et elle peut étre améliorée (plus épaisse) par anodisation. Les
alliages d’auminium présentent une bonne résistance a la corrosion par pigQres. Par contre,
ils sont sensibles a la corrosion galvanique et des précautions sont a prendre en particulier
avec le fer. Lesrisques de corrosion inter granulaire et de corrosion sous tension existent dans
les alliages des séries 2000 et 7000.

.25 Miseen forme

L duminium a une température de fusion relativement basse ce qui résulte une facilité
de fusion qui présente un avantage certain pour les opérations de fonderie. Les alliages

d’auminium sont faciles & laminer (coefficient d’écrouissage n = 0.2 a0.3), facile a emboutir.



Le chaudron-nage et le repoussage est aise. Un point particulier et le filage a chaud qui est
trés approprié : pour la série 5000 (Al-Mg@) plusieurs dizaines de métre par seconde peuvent

étre atteints en sortie defiliére.
1.2.6 Soudage

Le soudage est facile s I’on tient compte de la présence de la couche protectrice
d’aumine. Les procédés sont donc des procédés sous gaz protecteur (T1G, MIG) ou sous vide
(faisceaux d’électrons). Mais S'il n’y a pas de difficulté pour les alliages non trempant, par
contre des problémes peuvent exister pour les alliages trempant ayant une vitesse de trempe
élevée (sbrie 2000 ou Al-Cu). Il peut également exister des dangers de corrosion feuilletant

apres soudage d’alliages de la série 7000 ou Al-Zn.
|.2.7 Résistances compar ées de différentes nuances

Le tableau ci-dessous compare la résistance des principaux alliages d’auminium
corroyés al’exception de ceux de la série 4000 (Al-Si) qui sont plus spécialement des alliages
de fonderie (A-S13).

e
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Tableau |.1 : Résistances des différentes nuances des alliages d”auminium.

Ces alliages apparaissent suivant les deux catégories [2]:
@ dliages non trempant : les différents niveaux de résistance sont atteints en agissant sur
les phénomeénes d’écrouissage et d’adoucissement par recuit ou restauration série
1000, 3000, 5000 ;



@ Alliages trempant (a durcissement structural) : les différents niveaux de résistance sont
atteint en agissant sur les différents paramétres de la trempe structurale : série 2000,
6000, 7000.

|.3 Désignation numérique

Conformément aux directives de I’aluminium, les aliages d’aluminium sont désignés
a I’aide d’un systéme numérique de quatre chiffres [4]. Ces quatre chiffres identifiant la
composition chimique de I’aliage. Ce groupe de quatre chiffres est parfois suivi d’une lettre
indiquant une variante nationale. Il est a noter que la norme européenne EN 573-1 indique
que cet ensemble de quatre chiffres doit étre précédé pour les alliages destinées a étre
corroyeés par le préfixe EN, les lettre « A » (aluminium), « w » (pour les produits corroyés) et
un tiret « - ». La notation compléte est rarement utilisée. Par ceci de simplification (Tableau
1.2).

|.4 Signification des désignations:

@ Le premier chiffreindique I’élément d’alliage principal.

@ Le deuxieme chiffre indique une variante de I’alliage initial. Souvent il s'agit d’une
fourchette plus petite dans un ou plusieurs éléments de I’alliage.

@ Lestroisiéme et quatrieme sont des numéros d’ordre et serve aidentifier I’alliage.

La seule exception est la série 1000 ces deux chiffres indiquant le pourcentage

d’aluminium.



Série ||Désignation| Elément d'aliage principa Phiase princ pal.e présente
dansl'alliage

Sé&rie1000] 1XXX 99% d'aluminium au minimum -
S&rie2000] 2XXX Cuivre (Cu) Al>Cu - Al,CuMg
S&rie3000f 3XXX Manganese (Mn) AlgMn
Série 4000 4XXX Silicium (Si) -
Sé&rie 5000 5XXX Magnésium (Mg) AlsMg;
Sé&rie6000] 6XXX |Magnésium (Mg) et Silicium (Si) M@.S
Série 7000  7XXX Zinc (Zn) MgZn,
S&ie8000] 8XXX Autres ééments -
Série 9000 / Non utilisé -

Tableau |.2: Désignation des séries principaes des alliages d'aluminium [4]
1.5 Alliages a base d’aluminium

Les alliages qui ne subissent pas a des traitements thermiques obtiennent une plus
haute résistance par écrouissage donc par déformation a froid ou ceux qui ont subissent a des
traitements thermiques obtiennent leurs propriétés mécaniques a durcissement par
précipitation (ou durcissement structurale). En conclusion, on a les groupes suivant : groupe
(IXXX) I'aluminium pur, le groupe d'Al-Mn (3XXX), le groupe d'Al-Si (4XXX) et le groupe
d'Al-Mg (5XXX). Ces alliages sont la plupart du temps employés pour les produits plats

comme feuille mince, lame et clinquants.

Les alliages a durcissement structurale peuvent réaiser une plus haute résistance par
traitement thermique et donc ils contiennent un ou plusieurs ééments choisis pour obtenir
cette plus haute résistance par précipitation pendant le vieillissement artificiel. Ceux qui
concernent les aliages des séries (2XXX)I'Al-Cu-(Mg), (6XXX) Al-(Cu)-Mg-Si et (7XXX)
Al-(Cu)-Mg-Zn.

La série 2XXX contient des alliages avec le cuivre comme un éément de
durcissement perfection. Souvent le magnésium est ajouté pour augmenter le maximum de

résistance. Ces alliages obtiennent leur trés haute résistance par la précipitation des phases



CuAl, et/ou CuMgAl,. Les alliages de ce groupe sont caractérisés par de haute résstance ala
corrosion et trés faible extrudabilité et soudabilité.

Ils sont largement utilisés dans I'industrie de 'aviation et I’espace, mais également comme
piéces de machine, boulons et rivets.

La série 7XXX contient les matériaux de haute résistance semblables au I'Al-Cu-(Mg),
mais avec le zinc au lieu du cuivre comme éément d'alliage principal. Cependant, le cuivre
est gjouté en petite quantité. La haute résistance et due a la précipitation des précipités
MgZn;.

Les alliages sans cuivre ont une résistance a la traction légérement plus forte de celle
des aliages de la série 6X XX, mais leur expulsion est Iégérement plus mauvaise. D'autre part,
ils sont beaucoup moins sensibles a la trempe et il faut refroidir &l’air pour une épaisseur de
paroi beaucoup plus grande. Les alliages contenant le cuivre atteignent la plus haute
résistance de tous les alliages d'aluminium, excédant I'acier de construction normal.

L'expulsion est treés pauvre et les alliages ne sont pas soudables au dessous des
conditions normales.

Les aliages Al-Mg-Zn sont la plupart du temps employés pour des applications
structurales dans I’industrie automotrice ou la haute résistance mécanique est nécessaire.

Les alliages Al-Cu-Mg-Zn, d'autre part, sont employés pour les composants soumis a

une contrainte particuliérement élevés dans I'industrie d'aviation et d'espace [5].
1.6 Alliages dela série 6X XX

La série 6XXX contient des additions de magnésium et de silicium et parfois un peu
de cuivre, de chrome ou de manganése. Les alliages sont fait pour aobtenue les plus grands
niveaux de résistance par la précipitation de la phase M@,Si. Leurs propriétés mécaniques

séendent doucement que ceux de I'acier de construction.

L’expulsion est généralement tres bonne, les aliages sont soudables et ont une bonne
résistance a la corrosion (pour certains alliages méme dans I’atmosphére marine), ils sont bien
appropriés a la plupart des processus de traitement de surface (anodisant, chromant,
phosphatant, peindre, plaguant etc...) et ils ont des propriétés de résistance au dessus de 100
°C. Gamme typique d'applications des armatures de fenétre a des structures fortement
chargées. Approximativement 80 % de la production annuelle du monde des extrusions existe

des alliages de ce groupe [5].



Le diagramme d'équilibre de la figure 1.2 est une coupe de diagramme ternaire Al-
Mg-Si pour un rapport atomique Mg/Si = 2. Le compose M@,Si peut étre considéré comme un
composeé simple et. Le durcissement est d0 a la précipitation de phases transitoires de Mg,Si

[2].
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Figurel. 2 : Le diagramme d'équilibre Al-M@,Si [2]
Les alliages de la série 6000 ont une trés bonne aptitude a la transformation & chaud, a froid,
un bon comportement aux basses températures et une treés bonne résistance a la corrosion.

Mais leur résistance a chaud est limitée.
1.6.1 Alliages du type A-GS

Ces dliages ont une teneur en magnésium (0.35-1%) supérieure a celle du slicium

(0.25-0.8%). Il n'y a donc pratiquement pas d'exces de silicium par rapport a Mg,Si.

Les alliages représentatifs sont I'alliage 6060 qui peut étre filé a de trés grandes vitesses (140
m.min™) et |'alliage 6061 qui a de meilleures propriétés mécaniques (additions de Cu et Cr) el
lameilleure résistance & la corrosion des alliages trempant.

Une série d'aliages de cette famille est utilisée pour le transport de I'énergie éectrique. C'est
principaement la nuance A-GS/L76, avec 0.55-0.80 Mg, 0.45-0.65 Si, Fe£ 0.3 et les autres

impuretés limitées au maximum, qui est utilisee.
1.6.2 Alliages du type A-SG

Dans ces aliages, il y une teneur en silicium supérieure a celle en magnésium, et le
niveau de résistance mécanique est atteint grace A M@,Si et a Si. Des additions de chrome, de

manganése peuvent améliorer larésistance alarupture fragile.

Les principaux alliages normalisés sont I'alliage 6005 A (A-SG 0.5), 6081 (A-SGM 0.3) ou
6082 (A-SGM 0.7).



|.7 Traitements thermiques des matériaux

Les traitements thermiques ont pour but de modifier la nature et la répartition des
constituants d’un matériau. Selon le domaine d’application du matériau les traitements
peuvent améliorer ou détériorer les propriétés mecaniques de ce dernier. En général, les
traitements thermiques en métalurgie sont : la trempe, le revenu, le recuit et le vieillissement

[6].
[.7.1 Vieillissement thermique

Le terme vieillissement désigne I'évolution (généralement défavorable) des propriétés
d'un matériau au cours du temps par interaction en volume avec un facteur physique
environnant. Bien que la digtinction soit parfois difficile, le terme de corrosion désigne plus
spécifiquement une dégradation et/ ou une perte de matiére par réaction chimique du matériau
avec son environnement, réaction qui se produit en surface de la piéce considérée. L'usure est
une perte de matiére d'origine mécanique, consécutive au mouvement relatif de deux surfaces

solides en contact.

L'évolution des propriétés mécaniques d'un métal écroui soumis a une température
supérieure ou égale a environ 0.5 Trgon par restauration ou recrigallisation constitue un

exemple typique de vieillissement thermique[7].
1.7.1.1 Vieillissement naturel

Les alliages traités thermiquement voient leurs propriétés changées une fois
revenus a la température ambiante apres leur traitement thermique. Ceci est appelé
vieillissement naturel. Le taux de vieillissement change selon le type d’dliage et
également dans un type d’aliage, de sorte que le vieillissement naturel est stable
pouvant durer de quelques jours jusqu’a plusieurs années. Certains alliages de la série
6000 qui sont durcissants et peuvent atteindre une dureté maximale aprés un mois a la

température ambiante.

1.7.1.2 Viellissement artificiel

Il consiste en un chauffage a une température au-dessus de la température ambiante, et
en maintient selon les objectifs désirés et la nature du matériau traté, la précipitation
s’accélére et la dureté augmente encore par comparaison au vieillissement naturel. Ceci est

appelé vieillissement artificiel et il est effectué a des températures allant jusgu’a 240°C (100 a



240°C dans le cas de la série 6000) Pendant le vieillissement artificiel a une température
donnée, la dureté augmente jusqu’a atteindre une valeur maximale gprés un temps de maintien

donné.
|.7.2 Traitementsthermiques des alliages d'aluminium

Les alliages d'auminium susceptible de durcissement structural, aors que le dernier

traitement est trésimportant et trés spécifique.
[.7.2.1 Traitements d'homogénéisation

Ce sont des traitements comportant un chauffage a température relativement élevée
appliqués a certains produits bruts de fonderie ou corroyés et destinés le plus souvent a en
faciliter la transformation a chaud ou a froid (filage, étirage, laminage, forgeage). lls
consistent en général en des maintiens de 6 a 48 heures a des températures alant de 450°C a
610°C, qui ont pour but général de dissoudre les phases métalliques en exces et de réaliser

une homogénéisation de la composition de la solution solide.

Le corroyage est une opération consistant a déformer un métal avec allongement,
généralement, mais non obligatoirement dans un sens privilégié: il est effectué a chaud, a
tiede, & température ordinaire et permet par déformation appropriée (forgeage, matrigage,
laminage, filage...) d'obtenir des produits & la forme désirée. |l est défini par le rapport de
corroyage S/s avec :

S: section avant déformation;
S : section apres déformation;
Il ne faut pas confondre le corroyage avec |'écrouissage.

L'écrouissage est la modification de I'état structurad d'un méd ou d'un alliage résultant
d'un corroyage ou d'une déformation plastique localisée a température ordinaire (par fois a
tiede). 1l est défini par la réduction de section [(S-s)/S]” 100. Cette expression doit remplacer
celle du taux d'écrouissage qui correspond au rapport : [(S-9)/S]” 100.

1.7.2.2 Traitements d'adoucissement

IIs ont pour but d'adoucir un métal ou un alliage durci par écrouissage ou par trempe
structurale. Dans les cas de I'écrouissage, ce sont les traitements de restauration et les recuits
de recristallisation. Ces traitements ont des effets semblables & ceux décrits pour I'aluminium.

Seules les températures de traitement sont plus élevées pour les aliages :



@ Le traitement de restauration et effectué a 200-300°C pendant une a 8 heures; la
structure ne se modifie pas, pourtant les caractéristiques mécaniques évoluent d’autant
plus que la température est plus élevée et le temps de maintien est plus long. Au niveau
atomique il N’y a qu’une réorganisation des dislocations engendrées par I’écrouissage :
certains sannihilent, d’autre se réarrangent au joints et sous joints de grains d’ou la
malléabilité del’dliage.

@ Letraitement de recristallisation est effectué a 300-400°C pendant 0.5 a 3 heures ; les
atomes se regroupent suivant des nouvelles directions pour former un petit cristal
d’orientation quel conque. Avec le temps de nouveaux atomes viennent s’ agglutiner autour
du petit crigtal jusgu’a ce que les nouveaux grains se rejoignent pour donner la structure
macrographique de recristallisation primaire. Si I’on augmente la température ou la duré
de maintien, on obtient des structure de recristallisation secondaire a trés gros grains. Au
contraire, Si 1’on stoppe ce traitement de recuit par un temps trop court, on obtient des

états partiellement recristallisés.

Dans le cas de la trempe structurale, cest un recuit de précipitation qui consiste en un
chauffage assez prolongé a température comprise entre la température de revenu et la
température de mise en solution d'un produit trempé et mari ou revenu dans le but d'obtenir un
adoucissement relativement important par évolution des précipités provenant des constituants

del'aliage.
1.7.2.3 Traitements detrempe structurale
v/ Principe

Le traitement de trempe structurale des alliages d'aluminium comprend une mise en solution
solide suivie:
@ dun refroidissement suffisamment rapide pour maintenir & la température ambiante la

solution solide existant a des températures plus élevées;

@ d'un traitement de revenu ultérieur a I'ambiante (=maturation) ou a une température

supérieure qui conduit a un durcissement de I'alliage.

v/ Traitement industriel detrempe structurale

Cetraitement va étre défini par :



@ Un traitement de mise en solution: la température de ce traitement est trés précise car
dans le cas général, le domaine Ts — T n'est pas important. |l faut en particulier éviter
d'atteindre la température de bralure pour la quelle I'alliage commence & fondre aux joints
de grains. La régénération de I'alliage par traitement thermique ou mécanique est aors
impossible. Pour éviter la brllure due a la ségrégation mineur on évite de dépasser la
température Te (eutectique).

@ Une vitesse critique de trempe qui est la vitesse minimale permettant d'obtenir a

température ambiante la solution solide sursaturée.

@ Un traitement de maturation ou de revenu. Certains alliages sont favorablement
influencés par un temps d'attente entre trempe et revenu. Un écrouissage entre trempe et

revenu est conduit a des effets favorables dans certains cas.

1.8 Utilisation des alliagesd' Aluminium

Méme si les aciers sont les matériaux les plus utilisés dans I’industrie automobile, les
besoins récents de véhicules dont le degré de scurité et de confort est tres élevé pour une
consommation en carburant réduite font des alliages d’auminium des candidats naturels. En
effet, ils peuvent posséder des caractéristiques mécaniques excellentes pour une masse plus
faible. Le marché de I’automobile représente donc pour les fabricants d’aluminium un marché
important, dont les potentialités sont plus grandes encore [8].

Il a été resurgi des recherches intéressantes sur les alliages d'auminium dans les
récentes années, peut ére di aux grandes demandes de |'utilisation des matériaux légers dans
I'indudtrie d'automobile. Les aliages d'auminium ont une importante spéciale pour les
panneaux externes d'automobile, ou la haute résistance et la résistance de bosselure sont
exigées et pour les amortisseurs, ou la bonne résistance et le choc d'absorption sont
nécessaires. Dans les deux cas, la bonne formabilité est une exigence importante. Les alliages
Al-Mg-Si sont largement utilisés pour la résistance moyenne des applications structurales et
dans les sections architecturales. Et ils sont la plupart du temps employés dans les produits
expulses d'Al en Europe de I'ouest, auss bien que pour la construction des moteurs des
véhicules[9].

Les alliages Al-Mg-Si-(Cu), de durcissement par précipitation, ont été choisis pour la

fabrication des panneaux de revétements.



Les alliages AA6111, développée par Alcan en 1983, ont é&é choisis pour les
applications des panneaux de revétements dans les usines de I'Amérique du nord parce qu'ils

ont une combinaison de bonne formabilité et du potentiel élevé de renforcement.

Récemment, les aliages de la série 6XXX sont auss utilisés pour les applications

aéropatiales.
1.9 Processus de cycle de cuisson de la peinture (PBC)

En dépit du potentiel élevé de renforcement des alliages AI-Mg-Si (- Cu), traitant des
facteurs tels que le temps de prise entre le traitement de solution et les processus de
vieillissement artificiels, comme la durée du vieillissement artificiel, peuvent empécher
serieusement le processus de renforcement. Le processus (PBC) de cycle de cuisson de la
peinture, qui est un processus de cycle thermique désigné pour fournir le traitement de la
peinture et durcissement par précipitation pour les panneaux d'automobile, implique
relativement la courte durée de processus de vieillissement artificiel, pour lequel peut étre
simulé dans le laboratoire par le vieillissement pendant 30 minutes a 1 heure & 180 °C. IIs ont
remarqués que le vieillissement naturel pour le processus de PBC a un effet nuisible sur les
résultats de durcissement de vieillissement des dliages Al-Mg-Si (-Cu), considérablement

limitation de la résistance finale [9].

.10 Propriétés spéciales aux alliages Al-Mg-Si-Cu

@ L'unicité du syseme Al-Cu-Mg-Si est qu’il est le seul systéme a base d’auminium ou
la phase quaternaire Q (AICuMgSi) formé dont les éléments principaux de I'dliage existe
et est en équilibre avec I'aluminium dans les intervalles compositionnelles des alliages

commerciaux [10].

@ L'autre caractéristique proéminente dans ce systéme est I’un des éléments : le silicium,
n'est pas réellement un métal mais un semi-conducteur, ce qui peut faire une différence
dans son interaction et formation de phase avec les autres congtituants métalliques [11].
Ceci peut ére un facteur responsable de I'unique comportement de précipitation de la

phase M@.Si, et par la suite, pour la précipitation controversée de la phas
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Chapitre |1 :

La précipitation dans
les alliages Al-Mg-Si-

(Cu)




I1.1 Introduction

Dans ce chapitre seront d’abord présentés un rappel sur la transformation de phase
d'une fagon générale qui peut seffectué au cours de réaction de précipitation, c'est-a-dire les
différentes étapes. germination, croissance et coalescence, suivi d’une description du
comportement globale des transformations de phases par la théorie d’Avrami (la cinétique
transformation) et puis, une éude bibliographique sur la précipitation dans les alliages Al-
Mg-Si-(Cu).

1.2 Transformation de phases

Pour qu'une transformation de phase puisse seffectuer, il est nécessaire que I'enthalpie
libre du systéme diminue lors de la transformation (DG < 0) [12]. La transformation d'une
phase & une autre exige généralement, lors de I'amorgage de la transformation, |'apparition de
germes de la nouvelle phase, cest-&dire de petits €léments de volume qui ont la méme
structure que la phase en formation et qui sont séparés de la phase non-transformé par une
interface & énergie élevée. Ces germes, qui sont caractérises par un rapport surface sur volume
élevé, possédent une enthalpie libre de formation plus élevée que celle de la phase en

transformation.

La transformation de phases qui seffectue de préférence est celle qui est caractérisée
par la cinétique la plus rapide, et la microstructure qui se forme est celle qui possede
I'enthalpie libre la plus basse. C'est |e cas pour la cristalisation qui constitue la transformation
physique la plus importante pour I'éude des matériaux. Celle-ci donne naissance a une grande
variéé de microstructures, en particulier lorsqu'il se fait a des alliages et qu'il peut y avoir
formation de plusieurs phases solides de structures différentes.

Les transformations de phases a I'état solide sont également trés importantes pour les
matériaux. On distingue:

* Les transformations allotropiques qui sont particuliérement importantes dans le cas des
matériaux ferreux.

* Les transformations eutectiques, lors d'un refroidissement, ou une phase liquide se scinde
simultanément en deux phases nouvelles. Lorsque la transformation eutectique se fait aux
dépens d'une phase solide, on la désigne sous le nom de transformation eutectoide. C'est par
exemple, le cas de la solution solide de ferg -cfc contenant 0,8% de carbone. Dans certains

cas, on observe la formation de précipitation de composés de structure intermédiaire comme



les composés intermétalliques qui jouent un réle trés important dans les phénomenes de

durcissement des métaux comme I’aluminium par exemple.

La diffuson joue un réle important dans les transformations de phases ou
interviennent des changements importants de structure. Cette catégorie, qui représente de loin
la classe de transformations de phases la plus importante, procéde, presque toujours, par un
mécanisme de germination - croissance que nous décrivons de maniére élémentaire dans les

paragraphes suivants.
[1.2.1 Germination d’une nouvelle phase (ger mination primaire)

L’apparition d’une nouvelle phase dans une phase existante (une phase cristalline dans
un liquide par exemple) se produit en général d’une maniére discontinue. Dans le domaine de
température ou la transformation se produit spontanément, on observe par fluctuations

aléatoires la formation d’ilots microscopiques ayant la structure de la phase qui se forme.
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FigureIl.1: lacrigalisation d’un métal [12]
On observe généralement la formation de dendrites, dans les métaux purs, ne sont plus visible
en fin de solidification. Ce sont les germes qui croissent progressivement pour former les

grains, jusqu’a occuper tout I’espace disponible pour la transformation.



La formation d’une nouvelle phase aux dépens d’une autre phase homogene par un
processus de germination (germination homogeéne) implique la formation d’une interface. Le
processus d’gpparition du germe s’accompagne d’une variation d’enthalpie libre AGy qui

comprend deux termes :

A une température inférieure a la température d’équilibre, chaque cristal formé
contribue & une diminution de I’enthalpie di proportionnellement & son volume. L’expression

du premier terme, DG, , s’obtient donc en multipliant le volume, v, du germe par I’enthalpie
libre de formation de la nouvelle phase par unité de volume Dg, . En effet, le second terme,
DG,, qui représente I’enthalpie libre de formation de I’interface entre le germe et la phase

meére et qui est toujours positive. Car laformation de I’interface s’accompagne nécessairement
d’une éévation de I’enthalpie libre. L’expresson deDG,est proportionnel a I’air de
I’interface entre le germe et la phase mere.

Initialement, dans les premiers stades de la germination, I’enthalpie libre de formation

du germe est toujours positive parce que le rapport surface sur volume est élevé et que DG, est
plus grand que DG, en valeurs absolues. Ce n’est que lorsque le germe aura une taille

suffisante (taille critique) que la croissance du germe entrainera une diminution de son
enthalpie libre de formation et que la transformation pourra se dérouler spontanément.

Pour qu’une transformation physique comme la cristallisation puisse s effectuer
spontanément, il faut nécessairement que la température de syseme soit inférieure a la
température d’équilibre thermodynamique. Dans le cas d’une cristallisation, il faut que le
systéme se trouve & une température T< Ty, (T, température d’équilibre thermodynamique) et
I’on parle dans ce cas d’une transformation qui ne démarre que lorsque le systeme atteint un

certain degré de surfusion AT =T, - T. On observe que I’enthalpie libre volumique Dg, est

nulle au point de transformation t (voire la figure 11.2) et qu’elle devient de plus en plus
négative lorsgue le degré de surfusion AT augmente. C’est 1a I’origine de la force motrice de
latransformation de phases.

Dans le cas d’un germe de forme sphérique de rayon r, la composante volumique,

DG,, del’enthalpie libre de formation du germe est donnée par :
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DG, = gprSng ................. (11.2)

Lavariation d’enthalpie libre engendrée par la création de I’interface s’écrit :

DG, =4prag ..coooeveveennnn... (11.3)

s

Dans cette expression, y est I’énergie spécifique inter faciale, c’est a dire a une
température et pression congtants, la variation d’enthalpie libre par unité d’interface, qui est
toujours podtive. Pour un germe sphérique, I’enthdpie libre de formation a température T est
donc égale a:

Enthalpie libre volumique des phases g, —-

Température 7 —e=—

Figurell. 2 : lavariation de |’enthalpie libre volumique en fonction de T [12].

La variation volumique d’enthalpie libre peut se mettre sous la forme:
Dg, =Dh,- TDS, ..cvvvvvveennnnn. (1.5)

Les deux termes Ah, et As, représentent respectivement les variations d’enthalpie et
d’entropie résultant de la formation d’un volume unitaire de la nouvelle phase. Dans la

cristallisation, ces deux grandeurs sont négatives. Si T=Tn, leterme Ag, devient nul d’ou :



Au voisinage de T, on peut admettre que I’enthalpie libre, gy, varie linéairement en
fonction de la température (figure Il. 2), c’est a dire Ah, et As, restent constants dans

I’intervalle de température considéré. Ceci permet d’écrire :

= Tm_T— E:
ng_mT =Dh— DSDT wooveveeenn (I1.7)

A partir des deux équations (I1. 4) et (1. 7), on calcule:

DGV:ﬂpr3Dh,g+4przg ............................. (11. 8)

L’éguation I1. 8 montre que pour les petites valeurs de r, le terme d’énergie libre de
surface est dominant et que AGy est positif. Par contre, S r est grand, c’est le terme
d’enthalpie libre de volume qui I’emporte et AG, devient négatif.

Delafigurell.3, il est nécessaire d’atteindre un rayon critique, r*, pour que I’enthalpie
libre de la formation de germe commence a décroitre avec son rayon r et qu’une phase stable
se forme. On peut déterminer la valeur du maximum de la courbe de variation de AGy en

fonction du rayon r. En égalant & zéro la premiére dérivée de I’éguation 11. 8, on obtient :
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Figurell .3 : lavariation de I’enthalpie libre de formation d’un germe sphérique AGy4 en

fonction du rayon r & un degré de surfusion AT [12].



On peut conclure, a partir des deux expressions (11.9) et (11.10) que T=Ty, la barriere
de potentiel AG4* et le rayon critique r* du germe deviennent infinis. Par conséquent, la
transformation ne peut se produire a cette température. Une transformation de phase comme
la cristallisation ne peut s’amorcer a la température de fusion Tr,. Pour que I’amorgage de la
transformation puisse se produire, il faut que le systeme se trouve a T< Ty, L’amorcage de la
transformation se produirad’autant plus facilement que le degré de surfuson AT=T,, - T
sera élevé, car & mesure que AT augmente, le rayon critique r* diminue et la barriere
thermodynamique est abaissée. 1l faut cependant que d’aprés I’expression 11.8, I’enthalpie
libre de formation du germe est toujours initialement positive et qu’elle ne commence a
décroitre que lorsgue le rayon r dépasse le rayon critique r*.

Les germes ne se forment pas de maniére isolée dans le systeme. Lorsgu’il y a n
germes de rayon r qui se forment, il faut non seulement tenir compte dans le calcul de la
variation d’enthalpie libre, de I’énergie de formation de chacun des germes, mais également
d’une variation d’enthalpie libre (-TAS,) a associer a la dispersion aléatoire de n germes de
rayon r dans le systeme. Cette variation d’enthalpie libre est négative. On note que AS, est la
variation d’entropie config rationnelle (entropie de mélange) qui résulte de la dispersion des
germes dans le systeme.

En tenant compte du désordre config rationnel introduit par la formation des germes,
on peut montrer que pour toute température T < T, la variation d’enthalpie libre AG du
systeme résultant de la formation des germes passe par un minimum pour une valeur
déterminée du nombre du germes (n). On peut donc dire qu’a chague température il existe a

I”équilibre un nombre déterminé n, de germes de rayon r par unité de volume:

DG
N = const.exXp(- —>) everevieninnns .11
\ p( RT ) ( )

A I’aide de I'expression (11.11), on peut calculer la concentration d’équilibre en germes
de rayon critique r* en fonction de la température. On observe que le nombre de germes
atteignant la taille critique augmente fortement avec le degré de surfusion. Une fraction
constante de ces germes va croitre et se transforme en grains de la nouvelle phase, et de
nouveaux germes de taille critique apparaitront dans la phase non transformée. Ceci nous
améne & introduire le concept de vitesse de germination, |, qui représente le nombre de
germes stables formés par unité de volume et par unité de temps [ms™]. Cette vitesse de

germination augmente considérablement avec le degré de surfusion AT.
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Figurell. 4 : lavitesse de germination | en fonction de latempérature T [12]

Lasurfusion n'est pas le seul facteur qui contréle la vitesse de germination. Lorsgu'un
atome, une petite molécule, ou un segment de macromolécule se fixe sur le germe en
croissance, il doit franchir une barriére de potentiel DG;. D'une maniére générale, la vitesse
de germination est donnée par |'expression suivante:

| = const.exp(- m) ................... (1. 12)
RT
La vitesse de germination est donc fonction de deux facteurs: un terme
thermodynamique dont la valeur dépend de I'enthalpie libre critique de formation du germe

DGg (lesexpressions (11. 9) et (1. 11)). Le terme thermodynamique est nul lorsque DT = 0 et

il augmente lorsgque DT séargie, c'est-&dire lorsgue la température diminue. Le second
facteur qui influence la vitesse de germination est le terme de transport qui diminue
exponentiellement lorsque la température diminue. Ces deux facteurs ont un effet antagoniste
sur la vitesse de germination. Celle-ci passe donc par un maximum pour une température
Tmax (figurell. 4).

Dans le domaine de température compris entre T, et T, |a vitesse de germination
augmente si la température diminue, et c'est le terme thermodynamique qui est dominant
dans ce domaine de température. Si T, < T, C’€t I’inverse qui se produit, la vitesse de
germination diminue lorsque la température décroit. C'est le terme de transport qui I'emporte.

En pratique, le phénoméne de germination homogene est relativement rare, car les
phases liquides comme les phases solides contiennent toujours un certain nombre de micro
hétérogénéités (substances réfractaires, microcristaux, résidus catalytiques, etc...), qui serve

de support au germe et abaissent son énergie de formation. Mais, la germination hétérogene



qui seffectue & un taux de surfusion plus faible est de loin la plus fréguente. Des phénomenes
de germination hétérogene interviennent également dans la transformation a I'état solide
comme les transformations eutectoides.

Dans un certain nombre de cas, la germination hétérogéne est instantanée, c'est a dire
gue tous les germes potentiels (hétérogénéités présentes dans le systéme) sont actifs dés le
début de la transformation. Si on reproduit la transformation en effectuant des cycles de
température, on constate, dans ce cas, que la nouvelle phase démarre toujours en méme
endroit et que tous les grains sont de méme taille. La germination hétérogene instantanée est
laregle quasi générale pour lacristallisation des polymeéres organiques.

La densité de germination primaire [m™] détermine la taille des phases transformées.

Celle-ci est une caractérigtique importante de la microstructure.

Dans un certain nombre de cas, on ajoute au matériau fondu des agents de germination
(ou agents inoculant). Ceux-ci sont des substances finement divisées qui induisent une trés
grande densité de germination hétérogéne, ce qui permet de contréler la taille des grains. Le
mécanisme d'action de ces agents de germination n'est pas connu avec précison. Dans
certains cas (germination chimique), il se produit une réaction chimique entre I'agent

inoculant et le matériau fondu avec formation in situ de germes hétérogenes.
[1.2.2 Croissance de phase a |'échelle atomique

Aprés formation d'un germe stable, la croissance de la nouvelle phase se fait par
adjonction d'atomes ou de molécules a l'interface qui délimite la phase mere de la phase en
formation. Il se produit un flux d'atomes ou de molécules de la phase mére vers la phase en
développement, maisil y a également un flux d'atomes ou de moléculesen sensinverse. Il y a
croissance si le flux d'atomes ou de molécules vers la phase en formation est plus élevé. La
vitesse de croissance est en grande partie fonction de la probabilité qu'ont les atomes ou les

molécules de venir se fixer (Sabsorber) sur l'interface de la phase en développement.
Pour qu'un atome, une molécule, ou un segment de macromolécule vienne se fixer sur
I'interface, il faut qu'il dispose sur l'interface d'un certain nombre de sites capable dele lier
plus fortement al'interface. La probabilité de fixation dépend du nombre de liaisons
formées entre les atomes ou les molécules de la phase en croissance et les atomesou les

molécules venant sabsorber sur la surface. Une interface trés accidentée al'échelle



atomique est favorable & l'absorption, par contre une interface lisse est défavorable, et le
mécanisme de croissance varie en fonction de la structure de I'interface. 1l y a

essentiellement trois cas a considérer:

@ Une interface trés accidentée (rugueuse a I'échelle atomique) est caractérisée par un
grand nombre de marches, de structures en coins, de lacunes de surface. Ces rugosités sont
des sites qui permettent la fixation des atomes ou des molécules, c'est a dire qui favorisent
la croissance car les atomes et les molécules qui viennent se fixer sur les interfaces
rugueuses ont une grande probabilité d'étre absorbés. On constate que les substances qui

DS,

ont une faible entropie de fusion ( @L) comme les métaux ou certain substances

organiques cristallisent en formant une interface rugueuse. La croissance cristalline de ces
substances est extrémement rapide et savitesse v obéit al’équation suivante:
V=KDT . (11.13)

K, est tres élevé et il suffirad'unetresfaible surfusion DT pour arriver a une vitesse de
croissance élevée. En fait, dans les cristaux de ce type, la croissance se fait
pratiquement a la température de fusion et I'étape de limitation de vitesse est la
diffusion, soit de la chaleur dans le cas de métaux purs, soit d'un des constituants dans
le casd'aliages.

@ A l'autre extréme, certaines substances, les polymeéres en particulier, caractérisées par

DS,

une entropie de fusion trés élevée (? @100) forment des interfaces lisses.

L'attachement de molécules ou de segment de molécules sur ces interfaces est trés
difficile. En fait avec ce type dinterface il se forme un germe secondaire plat, a deux
dimensions, et de I'épaisseur d'un atome. Ce germe qui est cohérent avec la structure
cristalline sous-jacente, croit latéralement lorsque le germe secondaire a dépassé la taille
critique. Dans ce type de cristalisation, la vitesse de croissance prend la forme d'une
exponentielle:

V=K,exp(- Ko /DTt (11. 14)

Ce type de cristallisation est trés lent et exige des degrés de surfusion élevés
(DT~50K).
Il existe des cas intermédiaires ou la surface du crista est lisse, mais comporte

néanmoins certains défauts.



On peut donc dire en conclusion que la croissance cristalline est en grande partie contrélée

par la nature de l'interface al'échelle des atomes.

Comme la vitesse de germination, la vitesse de croissance peut étre limitée par des
phénomenes diffusionnels. Lorsque le taux de surfusion est élevé, c'est le terme de transport
qui et dominant et la vitesse de croissance passe par un maximum pour une certaine
températureT, , <T,. En général, on observe que le maximum de vitesse de croissance se
produit & une température plus éevé que la température Tmax OU la germination est la plus
rapide, c'est adire que:

Toox < Toa ST cevvreennieneeeineinns (11.15)

I11.2.3 Croissance a I'échdle de la microstructure

Dans les matériaux comme les méaux qui cristallisent rapidement au niveau de
I'interface, les phénomenes qui se déroulent a I'échelle atomique ne sont en général par
limitatifs de vitesse, et ils ne représentent qu'une partie du processus de transformation de
phase. L'autre partie du processus est constituée par la structuration de la matiére a une
échelle plus grande et qui est fortement influencée par les phénomenes de diffusion, comme

nous I'avons déja mentionné & la section précédente.

Il résulte de ces phénomeénes des cristaux de microstructure variée, de dimension de
['ordre du nm au mm et visibles au microscope optique. Ce sont des cristaux dendritiques, des
grains eutectiques, des structures en plaguettes formées lors de transformations de phases a
I'état solide. A partir de lafigure Il. 5, ces microstructures sont représentées schématiquement

aun stade intermédiaire de leur formation entre la germination et la fin de la croissance.
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Figurell. 5 : Quelques morphologies importantes de croissance de cristaux [12] :

(a) dendrites en formation dans un métal pendant la solidification



(b) grains eutectiques sphérolithiques en formation
(o) plaguettes de cristaux formeées dans une transformation de phase a |’ é&at
solide.

Deux cas importants des microstructures développées durant la cristallisation de métaux :
la croissance conduisant a la formation de dendrites et la solidification des eutectiques
produisant une structure lamellaire. Une croissance équiaxe (également probable dans toutes
les directions de I’espace) se produit dans les métaux lorsque le liquide est en surfusion
pendant la transformation, ce qui produit fréquemment & cause de la surfusion nécessaire a la
germination.

D’une maniére genérale, On peut dire que toutes ces microstructures deviennent de plus
en plus fines a mesure que la vitesse de transformation augmente. L’accélération de la
transformation n’est possible que s les transferts de chaleur et de matiére sont rapides, c’est a
dire que s les distances a parcourir sont petites. C’est la raison fondamentale pour la quelle
les cristaux se forment avec des morphologies favorables aux phénomeénes de transfert, ce qui

justifie I’apparition de cristaux fibreux, de dendrites, de lamelles eutectiques.

I1.3 Description du comportement globale des transfor mations de phases par lathéorie
d’Avrami

Les cinétiques de transformation de phase qui procéde par un mécanisme de
germination obéissant généralement a une loi de transformation proposée par Avrami. Le
traitement d’Avrami donne une équation qui permet de calculer le degré d’avancement de la

transformation de phases en fonction du temps.

L apparition et le développement d’une nouvelle phase B au sein d’une phase o
préexistante peuvent ére imaginés de la maniére suivante : initialement, un germe apparait au
sein de la phase mére o. Ce germe congtitue un élément de la phase 3. Dans une deuxiéme
étape, les germes croissent aux dépens de la phase o et contribuent de la transformation
(figurell. 6).



I = const.

\

Log temps 7 ——a—

Fraction volumique f —

Figurell. 6 : Variation isotherme de la fraction volumique f de la phase transformée en
fonction du logarithme du tempst selon I'équation I1. 18 [12].
La croissance de la nouvelle phase ne procéde pas nécessairement a la méme vitesse
dans toutes les directions de I’espace. Dans les cas les plus simples on peut imaginer une
croissance uniforme (croissance sphérolithiques) suivant trois directions de I’espace. Un

germe apparu al’instant t =0 aura atteint, au tempst > 0, unvolume égal a:
v :gp(vt)S :iB‘pVSP ......................... (I1. 16)

ou Vv estlavitesse de croissance et vt représente le rayon de la sphére au tempst. Un grain

de la phase B qui commence a ce développer aprés un tempst = t aura atteint au tempst >t,
unvolume:

V'= ngS(t— £) e (11.17)

La croissance de la nouvelle phase s’ effectue librement durant les premiers temps de
la transformation. Ce comportement se modifie a un certain taux de conversion, lorsgue les
phases en croissance entrent en contact les unes avec les autres. En tenant compte de cette
caractéristique et en se basant sur les lois de germination et de croissance, on obtient une
équation générale qui donne le taux de conversion (fraction volumique f) en fonction du
temps de transformation :

f=1- exp(- Kt") cooiiiiii (1. 18)

Ou K est la constante globale de vitesse de la transformation dans lagquelle figurent les
différents facteurs intervenant dans les éguations décrivant la germination et la croissance.
Ainsi, dans le cas d’une croissance sphérolithiques amorcée par une germination homogene

sporadique de vitesse |, I’exposant n = 4, et on calcul que:

K :(%)l\ﬁ ............................ (1. 19)



Larelation est appelée équation d’Avrami et n varie suivant le type de transformation
de 1 &4, et K dépend des processus de germination et de croissance qui sont fortement
dépendants de la température. Connaissant la loi de variation de K en fonction de la
température, on peut calculer le temps nécessaire pour atteindre a une température donnée un
taux de conversion déterminée (1, 50, 90%,.....)

I1.4 La cinéique detransformation

L'amélioration des propriétés mécaniques exige plus la compréhension de I'évolution
microstructural comme la cinétique de précipitation dans ces alliages Al-Mg-Si (-Cu). Pour

cela, plusieurs études ont été conduites sur la caractérisation microstructurale [9].

La cinétique de transformation (précipitation et dissolution des précipités) est toujours

reliée aux concepts d’énergies d’activation et de I’ordre de réaction [13].

Des études des processus de précipitation sont associées au processus de germination
et de croissance qui domine dans les alliages sursaturés. En général des énergies d’activation
séparées doivent étre identifié a chaque étape de germination et de croissance dans une
transformation bien qu’elles éé habituellement combinées en une énergie d’activation
représentative du processus globale de précipitation.

Des études de la précipitation dans |es alliages sursaturés au cours du chauffage ont été
performés par I’analyse calorimétrique an isotherme. Dans la méhode an isotherme
I”échantillon est chauffé avec une vitesse de chauffage, constante et I’évolution de la chaleur

est aingd enregistrée en fonction de la température.

La transformation de phase isotherme et an isotherme a I’état  solide se fait par
germination et croissance. La cinétique de transformation dans les conditions isothermes
obéissant ala d’AVRAMI-JOHNSON-MEHL permettant de calculer le degré d’avancement

de latransformation en fonction de temps [14]:

¢ =1- exp[- (kt)"] (1. 20)

Ou t:(%)[— In(1- c)J" (1. 20°)

Avec k=koexp(- R—ET (1. 21)



Ou y : fraction de transformée
n : Ordre de réaction
K, : Pré-exponentiel facteur
E : Energie d’activation efficace
R : Constante des gaz
T : Température
La base théorique pour I’interprétation des données de DSC est donnée par une théorie
formelle de cinétique de transformation comme la fraction volumique, y, précipitée ou
dissolvait dans un temps, t, par I’équation 11. 20 de J-M-A.
Ceci est habituellement supposé pour avoir une dépendance de température d’Arrhenius,

équation I1. 21

A partir des éguations (I1. 20), (Il. 20, (lI. 21) et aprés une manipulation assez
longue, on obtient :

9 _ 1 cynket® Y(1+at) (1. 22)
it
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Plusieurs méthodes ont été proposées pour évaluer I”énergie d’activation efficace pour les
processus de précipitation et de dissolution dans les conditions anisothermes. Dans ce

travail on parle uniqguement des quatre méthodes utilisées par les auteursdel’article en

question.

La méhode proposée par OZAWA en 1971, est utilisée pour déduire I’ordre de
réaction (n) et I’énergie d’activation efficace (E) du processus de transformation.

Si on integre I’équation 11. 22 par rapport a la température au lieu du temps, on

remplace : t:(T_—QTO) et 9 on consdereque T«T e E/RT»1, sachant que To et la

température initiale, la solution deI’équation 11. 22 est :
In(1- c)

In[- iy =nIN(Q/K min-)- g—$+n| n(%) (11.23)

Ladifférentiation de I’équation (I1. 23) &T constante donne :

din[-In(1- c)]] _
din(Q/Lmin ) " (1. 24)




Sur cette base, tracant In (-In (1-y)) en fonction de InQ, qui est obtenue a la méme
température a partir d’un nombre d’exothermes de précipitation (par exemple) pris a
différentes vitesses de chauffage, produirait la valeur de n.

L’>équation (11.6.23) peut étre réécrite sous laforme :

In(Q/K min-1)=- %In[— In(1- ¢)]- [(R—ET)+|n(T2/K2)]+constante (11.25)

Par I’utilisation de I’approximation de Mahadevan (1986), on trouve que la variation

de InT? avec In Q est beaucoup plus lente que celle de % avec In Q. De cette maniére, si on

suppose que la fraction transformée, yx, a la température du pic est constante, la relation In Q

en fonction de %donne I’énergie d’activation globale E du processus considéré.

La fraction, x, est obtenue & partir du rgpport de la surface partielle du processus

exotherme ou endotherme & T donnée.
1.6 Alliages Al-Mg-S

Les dliages Al-Mg-Si de la série 6xxx ont é&é largement éudiés, dues a leurs
excellentes propriétés et I’utilisation étendue dans I’industrie de moteur des véhicules. Ces
alliages, produits par le traitement de vieillissement artificiel, a pu ére renforcé par la
précipitation des phases métastables °” ou  [15].

[1.6.1 La séquence de précipitation :

Dans la majorité des cas des dliages binaires et ternaires d’aluminium, le premier
stade de décomposition qui prend place immédiatement apres trempe a la température
ambiante est la formation des zones Guinier-Preston (GP). Il est cru que I’excés de lacunes
piégées au cours de la trempe d’un aliage donné a partir d’une région monophasée a une
autre biphasée dans le diagramme de phase d’équilibre joue un rdle important dans la
formation de petites zones sphériques dans les alliages Al-Mg (zones GP) et la séquence de

précipitation [13].

Dans l'alliage équilibré, la séquence de précipitation dans les alliages AI-Mg-Si est

généralement la suivante :

@ (SSS) —® GP—® b” —®b —® b(MgS)

a : solution solide sursaturée



GP :amasde slutés

b>> : Phase métastable sous formed’aiguilles
b'  : phase métastable sous forme de b&onnets
: Phase stable, M @,Si sous forme de plaquettes

I1.6.2 L es phases précipitées

v LeszonesGP

Bien que démontrée indirectement par I’augmentation de la dureté de I’dliage, la
formation des zones GP & température ambiante est extrémement difficile & observer
expérimentalement. On suppose gque ces amas ont une taille comprise entre 1 et 5 nm de
diamétre. L observation & microscopie éectronique a transmission conventionnelle (MET)
aux objets de cette talle est rendue presque impossible par les valeurs trés proches des
facteurs de diffusion éectroniques de I’aduminium, du magnésium et du silicium [8]. A ce
stade, ces amas d’atomes sont plus ou moins sphériques [8]. Ces amas contiennent en majorité
des atomes d’aluminium. lls représentent une zone limitée spatialement dans laguelle la

concentration en solutés est supérieure a la concentration moyenne de I’alliage.
Vv Laphasep

Laphase b’’ alongtemps été considérée dans la littérature comme une zone GP-11 [8],
car elle donne lieu dans un cliché de diffraction électronique a des trainées diffuses
perpendiculaires aux directions [001]* du réseau réciproque de la matrice [8]. Elle est
responsable de la microstructure présente au pic de dureté dans les modéles industriels des
alliages Al-M g-Si-(Cu) [8] a faible teneur en cuivre. La forte contribution de la phase b’ au
durcissement structural s’explique par sa cohérence avec la matrice qui provogue un champ
de contrainte important. Celui-ci rend difficile le mouvement des didocations. Cette phase
précipite sous laforme d’aiguilles, le long de la direction <100>, mesurant entre 1 et 5 nm de
diametre et 10 et 50 nm de longueur, et ele a une structure monoclinique. Le rapport
stachiométrique Mg : S des précipités, qui est le rapport correspondant & la phase stable
M@,Si, est inférieur a 2. Ces rapports sont mesurés entre 1 et 1,7 et semblent dépendre
fortement de la composition nominale de I’alliage (autour de 1,7 pour des dliages Al-M@,Si

et autour de 1 dans des alliages a excés de Si).



Vv Laphaseb’

La phase b' précipite sous forme de bétonnets, le long de la direction <100>, mesurant
entre 5 e 15 nm de diametre [8]. Leur structure a éé bien déterminée en diffraction
électronique. Il s’agit d’une maille hexagonale de paramétres: a = 0,705nm ¢ = 0,405nm.
Comme les aiguilles b", les batonnets b' sont cohérents avec la matrice d’aluminium [8] le
long de leur grand axe. Le rapport Mg : S soit également inférieur & 2. Les rapports Mg : Si
trouvés dans la littérature sont essentiellement identiques & ceux mesurés pour la phase b"
(entre1 et 1,7 selon les alliages) [8].

v/ Laphasestableb

La phase stable M@,Si précipite sous forme de plaguettes carrées d’épaisseur proche de la
dizaine de nm et de quelques centaines de nm de cbté. Sa structure est cubique a faces
centrées ordonnée comme Cal,. Elle ne contient pas d’auminium. Son parametre de maille
est a=0,639nm. La phase stable est incohérente avec la matrice, mais conserve toutefois des
relations d’orientation [8]:

(001)// (001)a €t [110] b [100] Al
1.7 Lesalliages Al-Mg-Si (-Cu)

La précipitation dans les alliages Al-Mg-Si-(Cu) a déja été étudiée expéimentalement
[09]. La diffraction d’éectrons ou de rayons X a montré que des phases métastables, trés
cohérentes avec la matrice, se formaient avant la phase stable. Ces phases ont par la suite été

identifiées par la microscopie éectronique atransmission.

L es perspectives d'application de ces alliages dans I'industrie automotrice ont mené au
rapport des compositions d’alliage des alliages ternaires et quaternaires a différents teneurs
de Cu, et avec un décalage de préférence aux compositions excessives en silicium (au-dessus
de la stoechiométrie de M@,Si) [16]. En outre, la microscopie éectronique & haute résolution
a exposé une pléhore de nouvelles phases métastables et leur diverse séquence de
précipitation. La confusion est provenant de |'utilisation de différentes nomenclatures prés de
différents chercheurs pour les mémes phases. Un cadre logique qui entoure les détails de

précipitation des phases métastables dans les alliages de la série 6xxx est nécessaire [16].



Le point de vue régnant attribue la résistance dans toutes ces familles des alliages a la
présence de la phase durcissant " qui correspond au pic maximal dans les courbes de
durcissement [17]. Pourtant d'autres phases ont été rapportées présent avec elle au pic
maximal, en particulier dans les alliages quaternaires, ceux contenants du Cu, tandis que la

population relative est rapportée pour changer dépendant de la composition d’aliage [18, 19].

I1.7.1 La précipitation danslesalliages Al-Mg-Si-(Cu)

Les phases et leur séquence pendant la précipitation sont tout a fait complexes. La

tentative et faite ici de systématiser les résultats, prétant |'attention seulement a ces phases
métastables que produise pres des pics dans les conditions moyens e maximales, et les
phases stables suivantes :
* Les phases QP (hexagonal, a = 0,395 nm, ¢ = 0,405 nm) [20] et QC (hexagonal, a = 0,67
nm, ¢ = 0,405 nm) [21] ont éé également rapportés au precipité comme des phases
précurseursde la phase Q dans les alliages AI-Mg-Si contenant du Cu. La phase QP et la
phase L, qui alaforme d’une lamelle, sont rapportés au précipité dans la condition du pic
vieilli, alors que les phases Q' est habituellement observé a la fin de vieillissement dans les
alliages.

Laphase L se produit également dans|'alliage " Al a équilibré + haut concentration de
Cu " (0.65S, 0.87Mg, Cu), mais comme I’addition de Cu augmente la proportion relative de
b’> aux augmentations du pic maximales [18]. La phase L également devient plus
proéminente au moyen. La précipitation dans les alliages ternaires d'excés de Si fournit un
contraste notable & celui dans I’alliage ternaire équilibré. Segalowicz et al [18] ont observé la
phase b" au pic maximal ainsi qu'une phase métastable sous forme de lamellaire, indiquée
bg", qui ont préférentiellement précipité sur des didocations. Cette phase éait dessus
remplacé a I’é&at sur-vieilli par une phase nommé M. La phase M, qui a des paramétres
semblables de maille, la structure cristalline est hexagonale et elle présente une morphologie
lamellaire comme la phase métastable quaternaire Q '.

L'existence d'une phase ternaire métastable M[18] et une autre du type C[22], qui a la
structure semblable ala phase Q ' est une concluson intéressante. La phase Q a une structure
semblable & celle de la phase Th;S;2 dans laquelle les atomes de silicium remplacent les
atomes de Th, d’Al et de Mg sont aléatoirement placés sur les sites occupés par S dans la
structure de prototype. En outre, on pense des atomes de Cu a soyez place a d'autres sites qui
ne sont pas occupés dans la structure du Th;S;, [16]. Une explication de la phase Q comme

laphase M ou la phase C, est que ces sites ne sont pas occupés dans la structure ternaire. La



structure a la méme désignation de groupe d'espace que la phase Q et les paramétres
semblables de maille et soyez pratiqguement distingué la phase Q par des techniques de
diffraction X.

[1.7.2 La séquence de précipitation dans lesalliages Al-Mg-Si-(Cu)

Plusieurs études ont été proposées pour la séquence de précipitation dans les alliages
Al-Mg-Si avec I’addition du cuivre [15]:

Miao et Laughlin [23] ont proposé que la séquence de précipitation dans I'alliage 6022 avec
0,07% Cu s0it :

SSSS_, zones GP (aciculaire)__, B’ (aiguille) —y B’ (bétonnet) —, Q(lamellaire)__,, f+S

Tandis que la séquence de précipitation dans I'alliage avec 0,91% de Cu est:

SSSS__, zones GP (aciculaire) __,,. B (aiguille) —» Q’ (lamellaire) __, Q+Si.

D.G.Eskin [10] a proposé la séguence de précipitation dans les aliages Al-M@,Si-Si-Cu
comme uit :

@ A basse concentration de Cu :
SSSS __, zones GP (aciculaire) —, B’’ (avec I’addition du Cu)_—, q'—.Si_ plusieurs

modifications de B’ (avec I’addition du Cu) impliquant b, __, MgSi, Al.Cu, Si.

@ A concentration élevée de Cu :
SSSS_, zones GP (aciculaire) __,, B>’ (avec I’additiondu Cu) _, q’ _, Si_, plusieurs

modifications de B’ (avec I’addition du Cu) impliquant b, (Q’) _, Q (AIMgSiCu), Al,Cu, Si.

@ A concentration moyenne de Cu, dans le cas de vieillissement naturel, avant le
vieillissement artificiel, et a température supérieur & 200°C, la combinaison des deux
sequences de précipitation peut apparaitre.
Pour les aliages Al-Cu-Mg-Si, un modéle de Cayron [24] a propose des transitions
structurales de phase pour expliquer substructure commune des phases de Q, de QC et de QP.
Ces phases sont également rapportées pour coexister dans le méme précipité. Etudes
systématiques détaillées comprenant TEM de haute résolution par Cayron et al. [24, 25] Sur

les alliages Al-Mg-Si-Cu, dérivés des réactions dans des composites en métal, ont également



indiqué plusieurs phases métastables & Q, a savoir le QP hexagonal et le QC hexagonal.
Cayron [24] amontré auss laséguence de précipitation: QP  QC . Q.

L’alliage L esphases Mg: S Structure Paramétres de la
rice
o monocliniqu | a=15.2 A, b =4.05 A,
B aguilles | 1.0-1.7
e c=6.7 A, b= 105°

Al-Mg-S B' batonnets | 1.7 hexagonal |a=7.05A,c=4.05A

B plaguettes | (Mg,Si) cfc a=642A

QP hexagonal a=393A,c=405A
Al-Cu-Mg-Si | QC 1.4 hexagonal |a=6.70A,c=4.05A

Q CuMgsSisAls | hexagonal a=405A,c=104A

A 0.28 hexagonal a=405A,c=67A

. a=68A,b=79A,

Al-Mg-S B 0.40 orthorhombique
(excés de Si) c=4.05A

c 0.83 a=104A,c=405A

(Cu,Si)s(MgAl)13

Tableau I.1 : la séquence de précipitation dans les aliages de la série 6xxx [24]
11.7.3 Cristallographie et composition de la phase Q

La phase Q est citée dans la littérature avec plusieurs désignations [26-28] ; la phase

d’équilibre Q a une structure hexagonale appartenant a la classe pé. Ses parametres de
réseau sont a=0.405 nm et c= 1.04 nm. Sa composition exacte n’est pas encore connue, mais
elle peut exister sous les formes suivantes : Al,CuMgsSis et AlsMgeSizCu, [6], Al,Cu,MgsSi7
[29], AlsCuMgsSis [30].

Quand Q seforme apartir de la phase liquide, elle apparait sous forme de nid d’abeille
dont la taille est de I’ordre du micron [29,31]. Sa morphologie change sous |'effet thermique
au cours des traitements. Cette phase peut également précipiter dans I’état solide a hautes




températures ou durant le traitement de recuit. Dans ce dernier cas, elle forme des particules

de forme sphérique ou ovae aux joints de grains [29].
[1.7.4 Phase métastable Q’

Est une phase métastable, a une forme lamellaire avec une structure hexagonal. Elle
était considérée comme précurseur de la phase quaternaire Q qui se forme au cours de
vieillissement artificielle. Q* est la méme phase que Q mais elle a une relation d’orientation
spécifique avec la matrice parce qu’elle forme semi cohérent. Quand Q’ forme par la
précipitation, elle semble une morphologie similaire & la phase b’ dont elle a une dimension
long comme les batonnets. C’est la direction ¢ de la structure hexagonale et elle marche
paralléle aux directions <100> donc la direction ¢ a une distance de répétition similaire &
<100> a I’duminium. Elle tend de croitre dans ces direction pour minimiser I’énergie de
tenson dans une section droite les précipités Q’ a des formes rectangulaires avec ses faces
pleines les longs des de la matrice de I’aluminium. Ces plans sont explicables, considérant des
parameétres du réseau d’ Aluminium et de la phase Q.

La distance de répétition le long des directions <150> de la matrice de I’aluminium
est0.404" /26/2 =1.03nm. Elle est a peu prés laméme des paramétres de réseau de la phase
Q. d’ici, au cours de la précipitation & I’état solide, Q" minimisée leur énergie de surface en

maximisant la surface sur les plans { 150}, ainsi, Q” a une morphologie lamellaire [30].

[1.7.5 Identification desdeux phases Q' et b’

L'étude par micrographie électronique des aliages de la série 6000. Vieillis a une
température convenable permet I'indentification des phases Q' et b', généralement confondues
[31]. Cesdeux phases présentent une longue dimension qui est paralléle a la direction <100>
de la matrice d’aluminium. Ceci se produit parce que ces deux phases ont pratiquement leur
parameétre du réseau ¢ égal a celui de la matrice d’aluminium, ce qui favorise la croissance de
ces phases, le long de cette direction.

[1.7.6 Lacinéique deformation dela phase Q'

Un des raisons que la phase métastable forme prioritaire avant la phase d'équilibre
pendant la précipitation est le fait que son énergie de surface est inférieure que celle de la
phase d'équilibre. Labarriére de nucléation peut étre écrit comme suit:



o R
Ou GF : unfacteur géométrique qui dépend de la forme du noyau critique.
s :L’énergie de surface de lanouvelle phase.
Dgv: lavariation del’énergie libre par unité de volume de la nouvelle phase.

W : I'énergie de tension par unité de volume de la nouvelle phase.

Bien que les phases d'équilibres ont les plus grandes valeurs de Dg,, leur terme
d'énergie de surface est habituellement plus grande que des phases méastables parce qu'en
général, elles ne peuvent pas former dans les configurations a basses énergie de surface avec
lamatrice d’Aluminium. Ce terme est cubé et puisgue I'expression entiére de DG * est un part
d’un argument d'un exponentiel, la vitesse de formation de la phase d'équilibre est
habituellement beaucoup plus lente que celui de la phase métastable. Cependant, la phase Q
est une exception a ceci parce qu'elle et une phase d'équilibre et a donc une grande valeur
de Dg, et elle peut auss former dans une configuration & basse énergie de surface comme
expliqué ci-dessus dans la section de cristallographie. Par conséquent, son énergie de surface
est faible et I'expression entiére de la barriére de formation de la phase est petite provoquant
une valeur de relativement grande du taux de nucléation de ceci comparé aux phases en

concurrence [32].
[1.7.7 Laphase 6°-Al,Cu

Le rapport d'orientation entre la phase 6’ et la matrices d'Al est (100)¢[|(100)a et
[100]¢-|I[100] a1 Cependant, pas de précipités de la phase 6°-Al,Cu a éé trouvé dans I’alliage
1,0 % en poids de Cu. Ce qui suggére que quand la teneur de Cu dans les aliages Al-Si-Mg
est inférieure a1,0 % en poids, la phase 6°-Al,Cu ne précipitera pas pendant le vieillissement
artificiel.

L'augmentation remarquable de la dureté de |'alliage 3,0 % en poids de Cu par rapport
a l'alliage contenant 1,0 % en poids de Cu est principaement di a la précipitation d'une

fraction volumique importante delaphase 6’-Al,Cu [33].

La précipitation de la phase 6’-Al,Cu dans I’alliage Al-Cu-Mg-Si n'est pas seulement
due a la teneur de Cu, mais elle est aussi liée a la concentration du silicium et au rapport
Cu/Mg. La concentration élevée de Si et le rapport élevé Cu/Mg ont comme effet
d’augmenter la précipitation de la phase 6°-Al,Cu. La phase 6’-Al,Cu ne peut précipiter que si



la concentration du Si et supérieur a 0,3 % poids dans I’alliage Al-1.5Cu-0.75Mg pendant le
vieillissement artificiel & 175 °C tandis que aucune précipitation de la phase 6’-Al>Cu pourrait
étre trouvé dans I’alliage Al- 2.0Cu -0.9M@-0.25S apres le vieillissement artificiel [33].
Puisque, la concentration du silicium dans le fonderie des alliages commerciaux Al-Mg-Si est
beaucoup plus grande que la solubilité du silicium dans Al, il doit y avoir une valeur- seuil
pour la concentration de Cu située entre 1,0 et 1,5 % en poids, au-dessus de laquelle la phase

0’-Al,Cu précipite dans les aliages AI-Mg-Si pendant le vieillissement artificiel [3].
I1.8 Caractérisation delafraction volumique des précipités présentsdansles alliages

Al-Mg-Si-Cu

La calorimétrie différentielle a balayage est utilisée pour mesurer I'évolution de la
fraction volumique des précipités pendant durcissement de vieillissement dans les alliages
d'Al-Mg-Si-Cu. Les essais de calorimétrie sont  exécutés sur des échantillons d'alliage aprés
vieillissement pour différentes périodes & 180°C et le changement des effets collectifs de la
chaleur des processus principaux de précipitation et de dissolution dans chacun couru sont
employés pour déterminer I'état de précipitation des échantillons [34]. L'évolution de la
fraction relative de volume des précipités pendant le vieillissement artificiel apres
I'homogénéisation, des échantillons trempé d'un alliage d'Al-Mg-Si-Cu a éé déterminé en
utilisant une méthode anal ytique développée en utilisant DSC [35].

La méthode, qui est utilisé le changement des effets collectif des processus principales de
précipitation et de dissolution dans chacun couru pour déterminer I'état de précipitation, a été
alors prolongé pour analyser I'évolution microstructurae dans les alliages pré-vieillis pendant
vieillissement artificiel. La méthode prolongée éait mis en application sur une feuille
AA6111 pré-vieillis, As puits en tant que feuilles commercialement pré-vieillis dAA6111 et
I'alliage Al-Mg-Si-Cu [35].

Les valeurs obtenues de la fraction relative de volume des précipités pour l'aliage a
des diverses éapes de vieillissement artificiel ont éé alors comparés aux résultats obtenus a
partir de méhode analytique utilisant calorimétrie isotherme [35, 36] auss bien que les
résultats quantitatifs de la microscopie éectronique a transmission. Excellent accord entre les
résultats des différentes méthodes confirme que la technique de DSC peut ére sirement
caractérisaient I'évolution de la fraction de volume des précipités dans ces types des alliages
AA6111.



Il est cru que laméthode est applicable aux autres températures de vieillissement, aussi
longtemps que la dissolution négligeable des précipités de prévieillissement pendant le
vieillissement artificiel et I'indépendance de chemin de vieillissement de la fraction de

volume des précipités a condition de pic vieilli soient valides préentions.
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Figure 11.9.7: L’évolution de la fraction relative de volume des précipités pour les

aliages AA6111 au coursd'un vieillissement a 180°C [34]
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I11.1 Introduction

Dans ce chapitre, nous présentons les modifications existants lors de I’addition du
cuivre dans les alliages Al-Mg-Si-(Cu), c’est-a-dire I’influence du cuivre sur la cinétique de
transformation de phase: I’effet du cuivre sur les propriétés mécaniques et la microstructure
des alliages éudiés, I’influence du rapport Mg: Si, la pré-déformation, le vieillissement
naturel...etc.

[11.2 Effet du Cuivredanslesalliages Al-M g-Si

Il est bien connu que I'addition de cuivre augmente la dureté des dliages Al-Mg-Si,
qui est due al'influence du cuivre sur le comportement de précipitation des alliages pendant le
traitement de vieillissement de durcissement. Ainsi une autre optimisation des propriétés
mécaniques de ces dliages peut étre prévue par l'addition du cuivre et du traitement
thermique optimisé. De nombreuses études ont été effectuées sur I’influence de cet élément
sur le comportement de preécipitation dans les aliages AI-Mg-Si de la série 6xxx [37, 42]. 1|
est a constaté que I'addition de Cu a un effet daugmenter la cinétique de précipitation de
B" pendant le vieillissement artificiel et le raffinage les précipités dedans les alliages.
L'addition du Cu change également la séquence de précipitation dans ce type d’alliages.

[11.2.1 Effet dela concentration Cu sur les propriétés mécaniques

Y.J. Li et S. Brusethaug [38] ont éudié I’influence du Cu sur les propriétés
mécaniques et le comportement de précipitation dans les aliages AlSizMgos au cours d’un
traitement de vieillissement. Dans leur éude, ces auteurs ont utilisé trois alliages de
différentes concentrations du Cu.

I111.2.2 Courbe dedurcissement de vieillissement

Figure I11. 1 montre I'évolution de la dureté de Vickers des alliages en fonction du
temps pendant le vieillissement artificiel a 175 °C. La dureté des trois alliages augmente
rapidement avec la croissance du temps de vieillissement jusgu'a des valeurs maximales
situées dans I’intervalle 6-9 heurs. Le pic vieilli de la dureté augmente avec I'augmentation
du contenu de Cu dans les aliages, montrant que l'addition du Cu & comme influence

['amélioration du pic vieilli deladuretédel'dliage de fonderie d'ASi-Mg [38].
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Figurelll. 1 : Evolution de lamicrodureté des aliages a différente concentration de

Cu enfonction de temps pendant le vieillissement & 175°C [38].

L'augmentation du pic vieilli de la dureté et de la résistance de fonderie d'dliage par
I'addition du Cu peut étre attribué a l'augmentation de la densité dela phase B°, la
précipitation de la phase Q et ses précurseurs Q’. La phase 6°-Al,Cu se précipite dans I’alliage
de haute concentration de Cu. La précipitation des précurseurs de la phase Q et la phase 6°-
Al>Cu augmente la quantité des préci pités durcissants, contribuant a la dureté des alliages.

L'augmentation de la densité de la phase B" dans les alliages AI-Mg-Si contenant du
Cu est dO al'influence du Cu qui augmente la cinétique de précipitation de la phase 3".

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

L'influence du Cu sur le comportement du pic durcissant al'étape initiale du traitement
de vieillissement artificiel Napas éé étudiée dansle travail actuel.

Néanmoins, il peut voir de lafigurelll.1 que I'dliage 1,0 Cu [% en poids] montre une
réponse plus rapide du pic durcissant apres un vieillissement de 30 minutes que I’dliage 0,0
Cu [% en poids]. Cependant, les trois alliages atteignent le pic vieilli de la dureté au méme

temps de vieillissement, environ.

[11.2.3 Propriétés mécaniques

Les propriétés mécaniques des alliages aprés 6 h de maintien & 175°C [38] sont
représentées dans la figure Ill. 2. La résstance a la traction (UTS) augmente avec le

concentration de Cu dans les alliages AlSi;Mg.
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Figurelll. 2 : Evolution des propriétés mécaniques des alliages AlSizMg en fonction
de la concentration de Cu apres maintien de 6 heures a 175°C [38]

L'amélioration significative de la résistance a la traction a été réalisée dans l'alliage
contenant 3,0 % en poids de Cu. Cet alliage a également une limite élastique (Y S) beaucoup
plus élevée que celle de I’alliage sans Cu. Cependant, la limite élastique de I'alliage contenant
1,0% en poids de Cu est un peu inférieure a celle de I’aliage sans Cu. C'est probablement da
a la basse température d’homogenéisation appliquée pour I’aliage contenant 1,0% Cu en

poids, a cause de la faible concentration du magnésium dans la solution solide [ 38].

L'élongation diminue avec |'augmentation du contenu de Cu. Quoique, une @ongation
moyenne de 7,6% a été réalisée pour l'alliage du 3,0 Cu. Il faut noter que I'élongation des
alliages dans la présente étude est beaucoup plus haute que celle de la fonderie des alliages
commerciaux. C'est parce que le matériau employé dans ce travail est le lingot de DC a une

vitesse de solidification trés élevée avec beaucoup moins de porosité pendant e

vieillissement artificiel.

[11.3 Evolution des propriétés mécaniques dansles alliages Al-M g-Si

L’évolution des propriétés mécaniques des alliages d’aluminium est pratiquement
toujours conditionnée par les mémes étapes dans le durcissement de la structure (Figure I11.
3). La séquence des 3 états sous-vieillis, bien-vieilli et sur-vieillis provoque une augmentation
puis une diminution des caractéistiques de résistance mécanique et une variation en sens

inverse de laductilité [40].
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Figurelll. 3 : Evolution schématique de la dureté et de la résistance mécanique d'un

alliage durcissement structurale pendant le vieillissement [40].

Siddiqui et a. [41] ont étudié I’évolution des propriétés mécaniques des aliages
6000. Les phénomenes enregistrés sont généralisables aux autres alliages a durcissement
structural. Ces auteurs ont étudié I’alliage 6063 et ont remarqué que :
* Quand la durée de revenu et la température augmentent, la résistance mécanique augmente
également. L’augmentation supplémentaire de la température de revenu entre 473 et 498 K
pendant 10 & 12 heures réduit la résistance mécanique de cet alliage.
* Lalimite élastique augmente continuellement avec I’augmentation de latempérature jusgu'a
une valeur maximale limite est observée quand I’alliage est revenu entre 10 a 12 heures a
473K. Un prolongement de temps de maintien a cette température cause une légere baisse de
cette caractéristique.
* L’augmentation continuelle et prononcée de la dureté est corrélée avec la durée et la
température de revenu. L’alliage atteint sa dureté maximale a 473 K pendant 8 heures.
Ensuite, une diminution intervient en méme temps que la durée et la température décroissent.
* Le pourcentage d’allongement de cet alliage chute graduellement avec I’augmentation du
temps et de la température de revenu. Les échantillons les plus durcis ont une ductilité jusqu’a
6% quand le durcissement a été prolongé a 498 K pendant 14 heures.
* La résistance a la fatigue augmente en vieillissant I’alliage au-dessus de la température
ambiante. Ceci est du au durcissement de précipitation a température élevée e a

I’augmentation de ladurée.



Une séquence complexe, dépendante du temps et de la température, est responsable du
durcissement structurale de |’alliage.

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

Cependant les propriétés mécaniques auss bien que le comportement & la rupture de
I’alliage sont améliorées. L’effet de renforcement peut aussi étre un résultat de I’interférence
avec le mouvement des dislocations. Ceci est du a la formation de précipités dans les
conditions sous vieillies et bien vieillies. L alliage bien vieilli aux meilleures, les plus hautes
propriétés mécaniques comparées est un aliage sous vieilli et sur vieilli.

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

granulaire striée.
[11.4 Effet du cuivre sur les propriétés mécaniques des alliages AlI-Mg-Si

Les effets de I'addition de Cu sur lamicrostructure et la stabilité thermique de I’alliage
Al-MgSi (6082) ont été étudiés [15]. Il éait constatée que I'addition de 0,6% Cu a l'aliage
Al-Mg-Si (6082) augmente clairement la dureté maximale et ramene le temps & atteignez la
dureté maximale. La valeur de dureté de |'dliage avec 0,6% de Cu éait toujours distinctement
plus haute que celui de I'dliage sans Cu pendant le traitement isotherme & 250°C. L’étude par
microscopie éectronique a transmission a indiqué que les précipités Q' sont formés au cours
de vieillissement & 170°C pour 4 h dans I’alliage 6082 avec I’addition de 0,6% Cu. Des



atomes de Cu sont isolés aux interfaces Q’/ o plutdt que incorporé dans le précipité, qui

retardé la coalescence des précipités Q' pendant tenir latempérature &250°C.
[11.5 Influence du rapport Mg : Si danslesalliages

La précipitation dans des aliages Al-Mg-Si et I'effet de durcissement dépend
infiniment du rapport Mg : Si [10].

[11.5.1 Excés de magnésium

Les alliages & exces de magnésium, ont un rapport supérieur & 2. Ces alliages sont
peu étudiés. En effet, les études concernant le durcissement structural cherchent en général a
obtenir au pic de dureté une microstructure correspondant a une dispersion fine de précipités
durcissants b". Il semble qu’un excés de Mg ait tendance & favoriser I’apparition de la phase
stable au dépend des phases métastables plus intéressantes du point de vue des propriétés
mécaniques [42]. En effet, les phases métastables durcissantes ont une stoechiométrie Mg : S
inférieure & 2. La présence de magnésium en exceés aurait tendance a favoriser la formation de

laphase stable M@,Si au dépend des phases de rapport Mg : S inférieur &2 [8].
111.5.2 Excesdesilicium

Les alliages a excés de silicium, ont un rapport Mg : S inférieur & 2. Concernant les
premiers stades de précipitation, il semble que I’on puisse considérer que le silicium en excés
joue un réle similaire a celui du cuivre. En effet, les aliages a exces de silicium ont un pic de
dureté supérieur aux aliages dits stoachiométriques [43]. Un exces de silicium augmente
également le durcissement par maturation aI’ambiante. Il semble cependant que, dans ce cas,

le silicium n’influe pas sur la cinétique, mais uniquement sur la dureté de départ [8].

En ce qui concerne la stoechiométrie de la phase M@.Si, I'exces du silicium peut
considérablement changer la cinétique de précipitation et la composition de la phase. Comme
a été dga mentionné, la phase semi-cohérent b' a plusieurs modifications. Ces modifications
sont typiques pour les alliages Al-Mg-Si avec un exces du silicium.

La composition des phases métastables, c.-&d. le rapport Mg: Si, est différent de celui
du M@gS (Mg:Si = 2 [at. %]). Le rapport Mg : S augmente sans interruption dans la série
GPZ, p", B' et B, particulierement dans les alliages avec un excés de silicium. Autrement dit,
les phases méastables sont enrichies de silicium. Ceci signifie que le silicium excessif doit
par la suite former des précipités Si comme on I'a observé. Les précipités Si n‘'ont aucun effet



durcissant mais leur formation devrait toujours étre prise en considération quand on vu la
composition de la solution solide sursaturé, la séquence de précipitation et masse d’éguilibre.

Selon les études les plus récentes par Matsuda et d. [44], Edwards et d. [45] et

Gupta et a. [46] ladécompostion de la solution solide sursaturée dans les alliages Al-Mg-
Si avec un exces de silicium se produit comme suit:
Clusters de Si et clusers de Mg, ladissolution des clusters de Mg, formation des clusters
Mg/Si, formation des précipités " aéatoire " et " paralélogramme " cohérent (GPZ),
précipités aiguilles cohérents B ; particules fines de Si, précipités batonnets semi cohérents
B'; batonnet B's ; batonnet B'a ; batonnet et lamellaire B'c (B'), particules plaguettes de Si,
particules plaquettes sous forme cubique .

Cependant, selon les conditions de la température et de temps (recuit isotherme, la
température du recuit, précipitation au cours du chauffage etc...) la précipitation passez par cet
ordre ou commencez a une certaine éape. La décomposition commence directement par la
formation des particules B'c et B'a aux températures au-dessus de 300°C, et la phase
d'équilibre de p de précipités directement pendant le recuit au-dessus de 400°C. Il convient
noter que pendant recuit & hautes températures (& 300 —350°C) les phases 3' et p d'équilibre
peuvent coexister pendant longtemps, grand précipités incohérents avec la structure de
B’existant dans la solution solide saturée.

Leszones GP (Mg, Si) et laphase B" sont les durcisseurs efficaces et participent aux
processus de vieillissement naturel et artificiel. A |'éape s’amollissant d'eux donnent endroit &

des divers modifications & laphase ' qui a été considérablement stable.

Larésistance maximum e<t réalisée aux aliages avec un exces de silicium et dans |'éape de la
précipitation B". Selon la plupart des références, il n'y a aucun durcissement considérable lié
alaprécipitation de p'.

I11.6 Effet de pré-déformation danslesalliages Al-M g-Si-(Cu)

La précipitation des phases métastables pendant les expériences de calorimétrie différentielle
a balayage des alliages AA6022 déormé afroid est éudiée par la microscopie éectronique

de transmission. On le constate que les précipités b" sont remplacés par b' et Q' dans les

échantillons pré-déformé[47].

Les résultats prouvent qu'a températures élevées seulement les précipités de Q' sont
présents danslamicrostructure d es échantillons pré-déformé.



L'effet de la déformation a froid sur la séquence de précipités métastables des alliages
AAB022 dans le scénario du chauffage dynamique de DSC a 20°C/min a été étudié par la
microscopie éectronique de transmission.

On I'a constaté d'apres la figure I11. 3 que tandis que le second pic exothermique (2) dans
I'échantillon indéformé est d0 aux précipités b", le deuxieme pic exothermique (2' et 2") dans
les échantillons pré-déformeé sont dues aux précipités .

Les investigations sur des précipités du pic 3 d'échantillon indéformeé sont les précipitésh’ et
Q'.La correspondance des pics 3'et 3" des échantillons pré-déformé sont dus seulement au Q'.

En conclusion, les précipités de Q' sont préféré de former par des processus
hétérogénes de nucléation. Par conséquent, au lieu de cette séquence:

les zones GP—»b"—>»b'+ Q'
pour les phases méastables dans la condition indéformé, la séquence suivante pour la
précipitation des phases méastables dans le scénario dynamique de chauffage de DSC a
20°C/min des échantillons pré-déformeé est proposé:

les zonesGP—» b'— Q'—» Q'
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Figurelll. 3: Thermogrammes de DSC des alliages AA6022 [47]
(8 : L é&at trempé
(b) : apres 15% de déformation
(c) : aprés 30% de déformation



111.7 Effet du vieillissement naturd sur I'évolution dela résistivité au coursd'un

vieillissement artificiel desalliagesd'aluminium

L'effet du vieillissement naturel sur I'alliage AA6111 Al-Mg-Si-Cu vieilli artificiellement
aété étudié par S. Esmaeili et a. [48]. Ils sont utilisés les mesures de larésistivité électrique a

basse température. Deux conditions expérimentales ont été examinées:

0] le vieillissement naturel pendant 2 semaines suivi d'un vieillissement artificiel
dans l'intervalle de température 120 4200°C
(i) vieillissement naturel pendant des périodes variables a suivi du vieillissement a
180°C.
L'influence du vieillissement naturel sur le développement de la résdivité éectrique
pendant le vieillissement artificiel dans AA6111 aéudié.
Lavariation de larésistivité électrique apres 2 semaines de vieillissement naturel et suivant du
vieillissement artificiel dans I'intervalle de température 120 —200°C est composée de |'un ou
['autre une augmentation initiale suivi d'une diminution ou d'un monotone diminuez selon la
température.

L'évolution de la résistivité pendant sous-vieillie peut étre liée a évolution

microstructural due a la précipitation de nouvelles phases et la dissolution possible des
clusters formés pendant le vieillissement naturel.
On Iui montre que I'évolution de résgtivité pendant sous-vieillie @ 180°C est sensiblement
affectée par I'histoire de vieillissement naturel. Cependant, le vieillissement naturel au dela
de 1 journée a peu d'effet sur le développement de résistivité. Ceci suggére que les clusters
formés dissous pendant les 24 premiéres heures de vieillissement naturel suivi de
vieillissement artificiel.

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

résistivité pendant sous-vieillie.

[11.8 Influence des paramétres de vieillissement sur les propriétés mécaniques des

alliages Al-Mg-Si

Les alliages d'aluminium ont été subits a divers traitements thermiques a I’é&at sous-

vieilli, bien-vieilli et sur-vieilli.



L’effet de la précipitation sur la résistance a la traction, la limite élagtique, la dureté, la
ductilité et le nombre de cycles exigés pour échouer I'dliage a I'effort constant ont é&é
étudiées.
La variation du temps et la température ont amélioré les propriétés mécaniques de I'aliage
d'Al, tandis que laductilité a diminué.

Le travail expérimental a indiqué que le temps et la température jouent un role trés
important dans le processus de durcissement par précipitation de I'aliage d'Al.

L'augmentation initiale de la résistance a la traction, la limite élagtique, la dureté et la
fatigue est due au mécanisme de diffusion par laformation des lacunes et la formation d’une
grande fraction volumique des zones de Guinier et Preston perturbés la régularité de la
maille.

A I’état sur-vieilli de 'dlliage, la taille des différentes particules augmente, mais le
nombre d’elles diminue & cause peu d'obstacles au mouvement des dislocations, donc, les

diminutions des propriétés mécaniques.

L'éude de microscope éectronique a balayage (SEM) de l'alliage a I’état sur-vieilli,
ont montré la surface de rupture de fatigue de facette, tandis que |'exposition &gée maximale
d'aliage ont montré un mode mélangé de la rupture, c.-a-d. rupture de facette avec la

striation et également larupture inter granulaire [41].
[11.9 Etudede|'effet du vielllissement naturel sur lesalliages AlI-Mg-Si

L. Zhen [49] a étudié I'influence du vieillissement naturel sur les processus globaux de
précipitation de deux aliages d'Al-Mg-Si a été étudiée par une s&rie d'analyses de la
calorimétrie différentielle & balayage DSC. La forme des thermo grammes de DSC change
distinctement avec |'augmentation des périodes de vieillissement naturels: il y a sept pics
exothermiques a I'état trempé, aors que, il y a seulement trois pour des spécimens

naturellement vieilli pendant plus de quatre semaines.

Laraison de I'influence forte du vieillissement naturel sur le comportement de la précipitation
des deux dliages AlI-Mg-Si est supposée d'ére la formation des clusters pendant le
vieillissement naturel. Le vieillissement naturel a I'influence distincte sur processus suivants
de précipitation des aliages Al-Mg-Si, particuliérement ceux de I'alliage avec le contenu
élevé de dilicium. Avec l'augmentation du temps de vieillissement naturel, le nombre de pics
exothermiques a changé de sept pics & I'é@at trempé a trois pics apres vieillissement naturel

pendant quatre semaines (figure lll. 4).



Les noyaux des précipités de silicium et la phase de b sont formé par la formation des
clusters et des Co-clusters des atomes de silicium et de magnésium al'aide des lacunes dans
pendant le vieillissement naturel, menant au I'influence distinct de temps de vieillissement
naturel sur le comportement de précipitation dans les alliages Al-Mg-Si. L'augmentation de
concentration de silicium dans les dliages Al-Mg-Si accélére non seulement les clusters des

atomes de silicium mais également les co-clusters des atomes de silicium et de magnésium.
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Figurelll. 4 : Thermo grammes de DSC del’dliage Al-Mg-Si vieilli naturellement pour
différentes périodes avant d’étre anal ysé par DSC avec une vitesse de

chauffage de 10°C. [49].

[11.10 Effet du viellissement artificiel sur les propriétés d’usage desalliages AI-Mg-Si

Le vieillissement artificiel produit la structure plus dure attribuable & I'accélération de
laprécipitation de M@,Si et ad'autres phases comme CuAl; et Al-Fe-Si [50].

La microstructure a été changée avec le traitement de vieillissement et on I'a observé que les
précipités dans la structure ont dispersé finement avec l'augmentation du temps de
vieillissement.

Le traitement de vieillissement a causé une diminution du coefficient du frottement
aprés avoir atteint I'état d'équilibre, excédant des périodes selon le vieillissement et le temps
d’homogénéisation. Le plus bas coefficient du frottement a é&é obtenu en échantillons vieillis
a180°C pour 5 heures gorés traitement d’homogénéisation a 510°C pour 6 heures.

Les coefficients d'usage et I'usage perdus des échantillons dans moulé ont plus grands que
dans les échantillons vieillis. D’autre part, l'augmentation du temps de vieillissement a la
réduction des coefficients d'usage était plus efficace que celle du temps d’homogénéisation.
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IV.1 Introduction

Dans ce chapitre seront d’abord présentés les différents alliages que nous avons
étudiés et ses compositions chimiques, puis les techniques de préparation des échantillons
pour les différents essais, ensuite nous citons les différents traitements thermiques suivis au

cours de notre travail.

On a également décrit les techniques d’analyse utilisée pour la caractérisation des
échantillons telles que la calorimétrie différentielle a balayage(DSC), e microscope optique,
le micro-durométre et la diffraction des rayons X. Dans ce travail, notre éude de
caractérisation est basée essentiellement sur I’analyse calorimétrique différentielle (DSC) et

les mesures de la micro-dureté.
V.2 Alliages éudiés

Dans ce travail, nous avons utilisés deux alliages sous forme des t6les industrielles.
Ces deux toles sont des aliages dilués d’auminium. Ils ont presque la méme composition

chimique, ils différent au pourcentage de cuivre.

La composition chimique des deux toles est donnée dans e tableau suivant :

Code | S Fe Cu Mn (Mg |Cr Zn Ti B Al

13 062 |017 |0.10 0.030 | 0.21 | 0.001 | 0.003 | 0.011 | 0.0014 | balance

09 061 |017 |0.002 0.030 | 0.20 | 0.001 | 0.003 | 0.012 | 0.0017 | balance

V.3 Préparation des échantillons

Pour I’éude métalographique, I’observation en microscope optique ou éectronique
nécessite une bonne préparation de la surface. Les échantillons traités ont subit un polissage
mécanique et ensuite une attague chimique.

IV.3.1 Polissage des échantillons

Les échantillons subissent un polissage en utilisant des papiers émeri de granulométrie
décroissante 600, 800 et 1000, placés sur un disgue rotatif. Les échantillons sont lavés a I’eau

et seché al’air comprimée.



L’échantillon subit une rotation de n/2 afin d’éviter les rayures produites par le papier abrasif
précédent. Ensuite, ils sont subit a un polissage fin en utilisant I’alumine: 3, 12, 24, 48

heures.
IV.3.2 Attaque chimique

L’observation des échantillons en microscope optique ou électronique nécessite une
attaque chimique pour révéler sa structure, on utilise un réectif de Keller dont sa composition

est lasuivante :

-Acide fluorhydrique (HF) : 2 ml
-Acide chlorhydrique (HCI) : 3ml
-Acide nitrique (NHO3) : 5 ml
-Eau digtillée (H20) : 180 ml

1V.3.3 Forme des échantillons

Pour I”étude calorimétrique, des petits disgues, de chaque alliage, de 5 mm de diamétre et de
180 mg de masse environ ont été préparés. Un disque d’aluminium extra pure de poids

similaire a été utilisé comme référence.
V.4 Traitements thermiques

Pour provoquer le phénoméne de précipitation d’une solution solide sursaturée, les

alliages ont éé traités comme suit :

@ Homogénéisation & 550°C pendant 1 heur, avec une vitesse de chauffage de 5°C/min.

@ Tous les traitements thermiques des échantillons sont fats toujours aprés
homogénéisation, suivis d’une trempe.

@ Vieillissements artificiels a différentes températures 150, 175 et 200°C pendant les
différentes durées suivantes: 01, 03, 06, 08, 10, 13, 16, 18, 20, 24, 28, 32, 36, 40, 44 et

48 heures.

@ Vieillissements naturels a la température ambiante pendant 07 et 21 jours suivi d'un
traitement thermique de chague échantillon a 175°C pour les durées suivantes: 30
minutes, 01, 03, 0 6, 08, 10, 13, 16, 18, 20, 24, 28, 32, 36, 40, 44 et 48 heures.



V.5 Techniques expérimental es utilisées
IV.5.1 Microscopie Optique

L’évolution structurale des aliages, ayant subi des traitements thermiques (isothermes
et anisothermes), a été suivie a I’aide d’un microscope optique a grand champ 500 du type
AXIVERT 25CA équipé d’une caméra photographique qui permet I’obtention d'un grand
nombre de photos des différentes microstructures avec différents grossissements. Pour les
examens structuraux cela nous a permis I'évolution de la mesure de la taille des grains des
alliages. Toutes les micrographies ont éé faites soit en lumiére ordinaire, soit en lumiére
polarisée.

Parmi les méthodes de la détermination de la taille de grains, en peut citer :

@ Méthode de la distribution des grains basée sur un raisonnement mathématique; elle
permet de grouper les grains en différentes classes selon leur forme.

@ Méthode de comptage dont le principe est le comptage du nombre des grains soit par
la technique planimétriqgue de JEFFERIES, soit par la technique de la longueur
interceptée de HEY N.

@ Méthode de comparaison qui utilise un oculaire de comparaison, sur lequel on
superpose, partiellement a I'image de la dructure, I’image sur cliché pour la
comparaison selon la méhode ASTM, ou sdon les échelles Européennes de
comparaison AFNOR (France), UNIMET (Italie).

Dans notre travail nous avons utilisé une méthode de comptage basée sur la technique
planimétrique de JEFFERIES. Cette technique est la plus usuelle lorsgu’on cherche une
estimation quantitative de la taille de grains, que ce soit dans le contréle de la production ou
dans larecherche.

Elle consiste & inscrire sur I’image de I'échantillon un cercle d’aire connue (dans notre
cas c’est un cercle de 60 mm de diamétre (figure IV.1) tracé sur écran dépoli du microscope
optique. On compte le nombre de grains situés entierement a I’intérieur du cercle (N;) et on
I'ajoute ensuite a la moitié du nombre des graines coupés par la circonférence (N¢) de ce
cercle.

Le nombretotal degrains, (Nt) seradonc:

Nt = Ni+N/2

L are vraie divisée par le nombre total de grains comptés donne I’aire moyenne des

grains.



Si G est le grossissement de I’image qui apparait sur I’écran dépoli, la vraie surface,
A, explorée sur I”échantillon est :

A, = A observée /G*
D'ou I’aire moyenne réelle du grain qui est donnée par:

Ag=AJ Nt

La détermination de la taille des grains sur des échantillons métallographiques est
réalisée a un grossissement adapté a la taille de grains. Ce grossissement est choisi de facon &

avoir un nombre suffisant de grains dans I’image.

Figure 1V.1: Procé&durede calcul de lataille moyenne des grains
IV.5.2 Diffraction desrayons X

Les rayons X sont des radiations électromagnétiques de nature ondulatoire. Ils
résultent du choc d'électrons rapides contre une cible métallique appelée anticathode mais
seulement 1% de I'énergie est transformée en énergie de radiation X, le reste donne naissance
a une grande quantité de chaleur. Lorsgu'un faisceau de rayons X tombe sur la matiére, une
partie de I'énergie est absorbée et I'autre transmise ou diffusée : c'est celle qui nous intéresse.
La matiére va émettre un rayonnement de méme longueur d'onde que le rayonnement incident
mais dans des directions différentes de celle du faisceau initial. Chague atome va étre la
source d'un rayonnement diffusé et I'onde observée dans une direction donnée sera la
résultante de la superposition des ondes provenant de chague atome. L'intensité des ondes
élémentaires émises par chaque atome est trés faible. Pour qu'ele soit suffisante, il faut que

les ondes diffusées par les atomes d'un méme cristal soient en concordance de phase.



IV.5.2.1 Production desrayons X

Une tension de plusieurs kilovolts est appliquée entre un filament chauffé et une anode en
cuivre pour arracher des éectrons et les projeter sur I'anode. Le ralentissement de ces
particules dans le cuivre va produire un spectre de rayonnement X par émission de photons de
désexcitation de ce matériau. Un monochromateur permet ensuite de sélectionner une plage
d'énergie. Pour notre étude, les raies utilisées sont les raies les plus énergétiques K, et K2 du
cuivre, correspondant respectivement a 8,049 et 8,018 keV. La longueur d'onde A est donc de
I'ordre de 1,54 A. Ce monochromateur, ainsi qu'un systéme de fentes d'ouvertures, permettent

de focaliser le faisceau sur un échantillon.

IV.5.2.2 Loi de Bragg

On place un cristal sur le tragjet d'un faisceau de rayons X paraléles et
monochromatiques; Les rayons X diffuses dans toutes les directions de I'espace par les atomes
du cristal doivent parcourir des chemins égaux ou qui différent d'un nombre entier de
longueursd'onde (figure 1V. 2).

D'autre part, ces rayons ne sont en phase que pour = nl . Bragg a ainsi montré que

pour que l'intensité réfléchie soit maximum, les rayons X incidents doivent rencontrer le plan
réticulaire sous I'angle 0.

Les conditions nécessaires a cette interférence constructive sont données par laloi de

Bragg :

2dhk| Slne :n}» .................. (Iv.1)
N :ordrede ladiffraction,
A : Longueur d’onde du faisceau de rayons X,

d n - Distance réticulaire,

0 : Angle d’incidence des rayons X.



FigurelV. 2 : Famille de plans cristallins en condition de Bragg.

IV.5.2.3Intensité deraiesde diffraction

Les positions et intensité des raies de diffraction de la plupart des matériaux connus
ont éé étudiés et sont répertoires dans des bases de données. La comparaison d’un
diffractogrammes expérimentales avec ces données permet de retrouver la nature de chaque

phase constitutive de I’ échantillon.

Dans ce travail, I’enregistrement de nos spectres a été effectué al’aide du diffractométre
automatisé Siemens de type D8-Advance opérant en géométrie Bragg-Brantano (figurelV.
2), suivant les conditions suivantes :

@ lasource des rayons X est produite par une anticathode cuivre CuKa avec une
longueur d’onde | cwa =15418A e qui et séparé a I'aide d’un
monochromateur au Germanium, aimentée par une génératrice tension — courant
de 35kV-20mA ;

@ L’échantillon est placé sur une téte goniométrique ;

@ Les spectres de DRX des échantillons ont été enregistrés pour 20 compris entre

20° a120° avec un pat de 0.02° ;

@ L’identification des phases présentes dans les spectres de DRX aété faite en
utilisant lesfiches ASTM.



Figure IV. 3 : Diffractometre automatisé Siemens de type D8-Advance
IV.5.3 Analyse calorimétrique différentielle (DSC)

Les alliages métalliques subissent a des transformations de phases qui absorbent ou

dégagent de I’énergie lorsgu’il soumit a des traitements thermiques.

La technique de DSC représente un moyen qualitatif et quantitatif rapide pour la
caractérisation des précipités et qui est plus utilisé dans les alliages d’aluminium. Cette
technique peut faciliter la compréhension de la thermodynamique et la cinétique de processus
de précipitation.

L analyse calorimétrique différentielle est utilisée de mesurer la différence de flux
thermique entre I’échantillon et la référence en fonction de la température ou du temps au
cours d’un cycle thermique programmeé. Elle permet |a détection de trés faible flux de chaleur
deréaction et présenté ainsi une trés forte sensibilité.

Cette technique permet de suivre I’évolution structurale des matériaux dans des conditions
prédéfinie et sous atmosphére contrélée.

Les thermo grammes de DSC présentent des pics exothermiques situés au-dessus de la
ligne de base associé a des réactions de précipitation ou recristalisation qui dégage de la
chaleur, et des pics endothermiques situés au-dessous de la ligne de base associés a des
réactions de dissolution qui asorbe de la chaleur.

L aire formée par le pic et laligne de base du thermogramme soit :



ACy=f (T), it H=OCDT ...vovveeveeee, (IV. 2)
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FigurelV. 4 : Courbede DSC

Les essais calorimétriques ont été réalisés sur les échantillons traités par un analyseur
SETARAM, désigné DSC 92, équipé d’un programme de traitement, d’une cellule de mesure
et d’un traceur (figure 1V. 4). Chague de DSC a é&té commence a partir de latempérature
ambiante jusgu’a la température de 550°C avec une vitesse de chauffage 5°C/min et un temps

de maintien de 5min, puis un refroidissement jusgu’a I’ambiante avec la méme vitesse de
chauffage et sous|’aire.

Figure IV.5: SETARAM DSC92




Les courbes obtenues sont enregistrées lors du chauffage.

Tout d’abord, nous avons procédé un essai blanc (utilisant une méme masse de I’échantillon
et delaréférence qui est en aluminium pur) pour corriger les courbes obtenues, ensuite nous
avons réalisé une série des essais de 7 mesures de différentes vitesses (5, 10, 15, 20, 25

°C/min) pour une précison dans le calcul de lavaleur de I’énergie d’activation.

Lesfaibles vitesses de chauffage garantissent un état plus proche deI’équilibre
et les grandes vitesses ont |”avantage de requérir un temps réduit pour I’essai.

1V.5.4 Essaisdedureté

La dureté d’un matériau caractérise sa résistance a la pénétration : un pénétrateur est
appliqué sur la surface du matériau a tester avec une force pendant un temps donné. Plus
I’empreinte laissée est petite, plus le matériau est dur. Bien que la dureté ne soit pas une
propriété simple a définir, les essais de dureté sont trés utilisés en raison de leur smplicité et
de leur caractéere tractif. Leur résultat donne un apercu synthétique des propriétés mécaniques
du matériau testé.

Plusieurs types d’essais sont couramment utilisés, leur principe est le mémeils ne différent
que par laforme de pénétrateur utilisé : essai Brinell, essai Rockwell, essai Shore et |’ essai

Vickers.

v Essai Vickers

Le pénétrateur est une pyramide en diamant, a base carré et d’angle au sommet entre
faces opposeées égal a 136°.

L’empreinte est une pyramide en creux de diagonale moyenne d (en mm, moyenne des
deux diagonales du carré de base, mesuré & 1’aide d’un appareil optique approprié), figure IV.
5. Lacharge d’essai F (N) est choisie dans une gamme normalisée. La dureté est donnée par le
rapport de F (en kg force al’origine) ala surface latérale de I’empreinte pyramidale, exprimés

sans dimension.
v Essaisdemicro dureté

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



v MicroduretéVickers

Analogue a un Vickers, dle seffectue sous une charge de quelques grammes a
guelques centaines de grammes.

Le microdurométre utilisé comporte une colonne de microscope optique en réflexion,
qui permet de viser la zone souhaitée sur un échantillon poli ; le pénétrateur Vickers est

ensuite placé dans I’axe optique pour effectuer I’assai, puis le microscope permet de mesurer

Labase carrée de

L’indenteur aune )
I’empreinte, d est le moyen

forme pyramidale
avec un angle 136° L’empreinte ded;etd;, 4.9 ';dz
d d", .

K

Une charae

les diagonales de I’empreinte (de quelques micron a quelque dizaines de microns).
Figure V.6 : Indenteur et I’empreinte d’indentation.

Lasurface latérade S del’empreinte peut s’exprimer en fonction de ladiagonale d de la
base carrée de la pyramidae de I’empreinte aprés suppression de la charge :

d> F P

S=— —  d’ou Hv=01891" — U Hv=1854" —
2.5in(68°) d?

d2

Les mesures de la micro dureté sont effectuées avec un micro durométre semi-
automatique de type ZWICK (figure IV. 7) a pénération Vickers, avec une charge de 300g.
Nous avons réalisé 6 mesures.



i
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Figure IV.7 : Le microdurometre semi-automatique de type ZWICK a pénétration Vickers
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Chapitre 'V :

Résultats et discussions




V-1 Introduction

Ce travail de recherche est une étude des réactions de transformations de phases et aussi de
I’influence de la présence du cuivre en faible teneur sur les propriétés mécaniques des alliages
Al-Mg-Si. Pour cela, nous avons étudié deux dliages sous forme de tole dont la teneur en
cuivre est presque nulle (0.002%Cu) dans latole 09 alors que la tble 13 contient 0.1%Cu (%
en poids). Dans ce chapitre sont représentés les résultats obtenus a partir échantillons étudiés
au cours de ce travail. Ces résultats expérimentaux sont obtenus a l'aide de différentes
techniques expérimentales telles que la microscopie optique, DSC, DRX, mesures de

microdureté Hy,.
V-2 Etude métallographique
V-2.1 Etat brut

Lamicrostructure de I'état brut des échantillons des alliages étudiés est présentée dans
la figure V-1. Cette derniere montre qu'il y a une distribution non-uniforme de taille des

grains. Elle met auss en évidence la présence de quelques précipités al'intérieur des grains.

V.2.2 Etat homogénéise
L'homogénéisation des échantillons & 550°C pendant 1 heure produit une
microstructure homogene, avec une distribution uniforme de taches sombres pouvant étre des

précipités stables & haute température, figure V-2.

V-1.3 Etat vieilli

Les microstructures des échantillons des alliages 09 et 13 homogénéisés a 550°C
pendant lheure, trempé a l'eau et puis vieillis artificiel & 175°C pendant 6, 20 et 32 heures
sont représentées dans la figure V.3, les t&ches sombres peuvent étre attribuées a des
précipités. L'observation par microscope optique des échantillons 09 et 13 traités
thermiquement n'a révélé aucune différence en microstructure entre ces deux alliages, sauf
que lataille moyenne des grains dans le cas de |'alliage 13 est plus petite que celle dans le cas
deI'alliage 09. Cet affinement est attribué ala présence de Cu dans|'alliage 13 et qui affine la
microstructure. On observe auss une diminution de la taille des grains avec I’ accroissance du

temps de vieillissement.



Fiaure V-1: Microstructure des échantillons a I'éat brut (a) t6le 09 et (b) tolel3

Figure V-2 : Microstructure des alliages homogénéisés a 550°C pendant lheure (a) tble 09 et
(b) tole13.



Figure V-3 : microstructure des alliages 09 et 13 homogeénéi sés a 550°C pendant 1 heure,
trempé al’eau puisvieillisa 175°C pendant :
(a) tole 09 (06 heures), (b) téle 13 (06 heures)
(c) téle 09 (20 heures), (d) tdle 13 (20 heures)
(e) tole 09 (32 heures), () tdle 13 (32 heures)



V-3 Diffraction desrayons X

La diffraction des rayons X (DRX) est le moyen le plus adapté pour mettre en

évidence les phases présentes dans les matériaux; elle est trés sensible a toute perturbation de
lapériodicité du réseau cristallin.
Les diagrammes de diffraction des rayons X des alliages étudiés a I'état brut sont représentés
dans les figures (V.4.8), (V.4.b). Les pics présents correspondent a la structure c.f.c. de la
matrice a-duminium. L'intensité reportée est une intensité relative. Les résultats obtenus par
DRX des échantillons a I'état brut montrent que le pic le plus intense n'est pas le pic (111) de
["aluminium pur d'apres les fichiers ASTM, mais c'est le pic (200) pour les tdles 09 et (220)
pour la téle 13. Ce qui suggére I'existence d'une orientation privilégiée, car les alliages sont
destbles qui ont été laminées durant le procédé de fabrication.

Pour les alliages Al-Mg-Si, qui sont des aliages a durcissement structurale, les
réactions de précipitation et de dissolution induisent des changements dans le paramétre de la
maille de la matrice. On remarque un déplacement des pics vers les grands angles, cela veut
dire qu'il y a une variation du parametre de réseau de la maille de la matrice a-aluminium dd
a la présence des déments d'additions. Ces résultats sont en bon accord avec d'autres travaux
de recherche [4, 6, 58].

Les spectres de diffraction X, obtenus a partir des échantillons des alliages 09 et 13
homogénéisés a 550°C pendant 1 heure suivi d'une trempe a I'eau sont représentés dans les
figures (V.4.c), (V.4.d). lIs apparaissent presque identiques &. ceux obtenus dans le cas des
échantillons a I'éat brut, mais il y'a apparition d'autres réflexions de la structure c.f.c. de la
matrice a-aluminium, da a la structure homogéne c'est-&-dire une distribution relativement
uniforme des ééments daddition dans la matrice mére, & cause du traitement
d”homogénéisation.

Remarquant de la figure V.5 que les pics sont dédoublés a cause de I'existence de deux
longueursd'ondes K41 et K2 du Cu. Le pic (200) de latole 13 est pluslarge que ce delatdle
09, ceci peut ére di a I'addition de Cu dans I'dliage 13 qui affine la microstructure des
aliages AlI-Mg-Si et ala présence d'un nombre important des contraintes résiduels [51].

Les spectres de diffraction des rayons X, obtenus a partir des échantillons des deux
toles 09 et 13 homogénéistes a 550°C pendant 1 heure, trempées & l'eau puis traité a
différentes températures pendant différentes durés sont représentés dans la figure V.6. On
peut voir de lafigure V.6 que toutes les raies correspondent toujours a la structure c.f.c. de la

matrice a-aluminium et ceci est causée par la faible concentration de la fraction transformée



des phases précipités (autrement dis que le diffractometre utilisé n’est pas sensible a cette

quantité des précipités).

La seule différence existe entre les spectres enregistrées est la variation de I’intensité

des pics & cause de I’anisotropie du matériau.
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Figure V.4 : Spectres de diffraction des rayons X des alliages Spectre de diffraction des alliages

étudiés:

(a): L alliage 13 al'éat brut
(b): L alliage 09 al'état brut

(c): L’aliage 13 homogénéisée puis trempée
(d): L alliage 09 homogénéisée puis trempée
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Figure V.6: Spectre de diffraction des rayons X desaliages 13 et 09 homogeénéisés a 550°C
pendant 1heure, trempés puis:
Vieillisa 175°C pendant 32 heures pour les deux dliages 13 (a) et 09 (b).
Traité 1min a 300°C nour l'alliace 13 (c) et a400°C nour I'dliace 09 (d).
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Figure V.6’: Spectre de diffraction desrayons X desaliages 13 et 09 homogénéisés & 550°C
pendant 1heure, trempés puis:
Vieillis &2 150°C pendant 24 heures pour l'alliage 13 (€) et 18 heures pour I'alliage 09 (f)

Vieillis a 300°C pendant 1 heure pour les deux alliages.

V-4 Réaultats del'analyse calorimérique différentielle (DSC)

V-4.1 L'identification despicsal'état brut

Lesfigures V.7 et V.8 montrent les courbes de DSC des échantillons des deux alliages
09 et 13 al'état brut, obtenus par une vitesse de chauffage de 5°C/min.

Dans le cas de la I’aliage 09 (figure V.7), la courbe de DSC montre deux pics
exothermiques et deux pics endothermiques. Le pic exothermique (1), situé a la température
360°C, est un chevauchement de deux réactions qui peuvent étre la précipitation des phases b"

et b'. Le pic exothermique (I1) est attribué a la formation de la phase d'équilibre b auss se




dissolve par la suite. Le premier pic endothermique (I°), situé a la température 220°C,
correspond a la dissolution des agrégats, et le second pic endothermique (11°), situé a la
température 435°C, est d0 ala dissolution des deux phases b" et b.

Dans le cas de I’aliage 13 (figure V.8), la courbe de DSC montre trois pics
exothermiques et trois pics endothermiques. Le premier pic exothermique (1), situé aux
environs de 265°C, est qui représente un chevauchement de plus d'une réaction de
précipitation. Ce pic est probablement d0 & la formation de la phase durcissant b" et la phase
b' et/ou la phase Q'. Le deuxiéme pic exothermique (1), situé a la température 393°C, peut
étre d & la formation de la phase b qui se dissolve par la suite (pic endothermique (111”)). Le
premier pic endothermique (1”), situé a la température 216°C, correspond a la dissolution des
agrégats, le deuxiéme pic endothermique (I1”), situé a la température 340°C, est d0 a la
dissolution des phases formées lors des réactions de précipitation correspondant au pic
exothermique (l1). Le troiséme pic endothermique (111°), situé a la température 450°C est

attribué a ladissolution de la phaseb.
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Figure V.7 : Courbe de DSC delatble 09 al'état brut obtenue avec la vitesse 5°C/min.
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Figure V.8 : Courbe de DSC delatéle 13 al'état brut obtenue avec la vitesse 5°C/min.

V-4.2 L'identification despicsjuste apréslatrempe

Les transformations structurales des échantillons homogénéi sés et trempés ont été suivies
par DSC lors du chauffage & partir de la température ambiante jusqu'a 550°C en utilisant

différentes vitesses de chauffage.

Les figures (V.9) et (V.10) montrent les courbes de DSC des échantillons des alliages
09 et 13 homogeénéisés a 550°C pendant 1 heure puis trempeés, en utilisant une vitesse de
chauffage de 5°C/min.

Dans le cas de I’alliage 09, la courbe de DSC montre trois pics exothermiques
(1, 11, 111) et deux pics endothermiques (I', 11"). Le premier pic exothermique (1), situé a la
température 135°C, est associé alaformation de lazone GP. Le pic (I1), situé alatempérature
317°C, est probablement di a la formation des deux phases b" et b' et le pic (1), situé ala
température 478°C, est attribué a la formation de la phase stableb. On ce qui concerne les
pics endothermiques, ils apparaissent aux températures 195°C et 435°C. Ils correspondent
respectivement aux dissolutions des zones GP et les phases b" et b'. Ces résultats sont en bon
accord avec d'autres travaux derecherche [4, 6, 58, 38, 59].

Dans le cas de I’dliage 13, la courbe de DSC montre cing pics exothermiques
(I, 1, 11, 1V, e V) situés respectivement aux températures 108, 264, 303, 414 et 500°C et



quatre pics endothermiques (I, II', 111" et 1V') situés respectivement aux températures 211,
294, 378 et 478°C. Le premier pic exothermique (I) correspond a la formation des zones GP.
Le second pic (1) est attribué & la précipitation de la phase b", le troisiéme pic (I11) est associé
alaprécipitation de la phase b'et/ou la phase Q'. Le pic (1V) et attribué alaformation de la
phase d'équilibre b, tandis que le denier pic n'a pu ére identifieé. Le pic (I") correspond ala
dissolution des zones GP. Le second endothermique (I1') est attribué & la dissolution de la
phase b". Le pic (I1I") est du a la dissolution des phases b' et/ou Q'. Le dernier pic
endothermique correspond a la dissolution de la phaseb. Ces résultats sont en bon accord
avec d'autres travaux de recherche [58, 59, 60].

Les figures (V.11) et (V.12) présentent la superposition des courbes de DSC a I’état
brut et homogénéisé des deux alliages. Elles montrent que ces courbes sont presque similaire,
la seule différence existe appaat a basse température (<200°C). La courbe a I’état
homogénéise illustre la précipitation des zones GP et en suite leur dissolution par contre a

I’état brut montre tout de suite la dissolution des agrégats formeés au cours de temps.
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Figure V.9 : Courbe de DSC del’aliage 09, homogénéisée & 550°C pendant 1 heure suivi
d'une trempe al'eau obtenue avec une vitesse de chauffage de 5°C/min.
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Figure V.10: Courbe de DSC de I’alliage 13, homogénéisée a 550°C pendant 1 heure suivi
d'une trempe al'eau, obtenue avec une vitesse de chauffage de 5°C/min.
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Figure V.11 : Superposition des courbes de DSC d'un échantillon del’alliage 09 al'état brut
et homogénéise a 550°C pendant 1 heure suivi d'une trempe al'eau.
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Figure V.12 : Superposition des courbes de DSC d'un échantillon de latble 13 al'état brut et
homogénéisé & 550°C pendant 1 heure suivie d'une trempe al'eau.

La figure V.13 représente une superposition des courbes DSC des échantillons des
deux tbles éudiées. On peut remarquer que les pics exothermiques de l'aliage 13 sont
décalés par rapport a ceux des alliages 09. Ce décalage est probablement di a la présence de
cuivre dans|'alliage 13 qui accélére les réactions de précipitation [33,47].

-10 4

-12 4

dQ/dt (mw)

14

-16 4

-18 4

T T T T T T T T T T 1
0 100 200 300 400 500 600

T(°C)

Figure V.13 : Courbes de DSC des échantillons 09 et 13, homogénéisé & 550°C suivi d'une
trempe, obtenues avec une vitesse de chauffage de 5°C/min.



V-4.3 Cinétique de précipitation

La plus grande partie de notre travail est basée essentiellement sur I'analyse
calorimétrique des échantillons. Dans les réactions de précipitation ou de dissolution, le
paramétre le plus important dans la cinétique de ce type de réaction est I'énergie d'activation.
Elle est déterminée en utilisant une relation linéaire impliquant la température du pic et la
vitesse de chauffage. Pour les deux alliages 09 et 13 nous avons procédé a une série de cing
mesures, faites a des vitesses de chauffage différentes: 05, 10, 15, 20 et 25°C/min. Les
courbes d'analyse thermique ainsi obtenues sont représentées dans les figures V.14 et V.15.
Nous congtatons que les pics sont généralement plus intenses et s décalent vers les hautes
températures. De plus, le bruit de fond diminue avec |'accroissement de la vitesse de

chauffage.

Comme la précipitation est un phénomeéne diffusionel, il est nécessairement basé sur la
concentration des lacunes dans les alliages. La faible vitesse de chauffage donne beaucoup de
temps aux lacunes pour se former, donc, le phénoméne peut se faire & une température
inférieure. Par contre I'augmentation de la vitesse de chauffage ne donne pas assez de temps
aux lacunes, donc, on arrive a des températures supérieures pour obtenir la méme

concentration de celle-ci, ce qui explique le décalage des pics.
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Figure V.14 : Courbes de DSC de latéle 13, homogénéisée & 550°C pendant 1 heure suivi
d'une trempe & l'eau, obtenues avec différentes vitesses de chauffage.
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Figure V.15 : Courbes de DSC de latéle 09, homogénéisée & 550°C pendant 1 heure suivi
d'une trempe & 'eau, obtenues avec différentes vitesses de chauffage.

Avant de présenter les résultats, nous commentons briévement la procédure de calcul
proposeée initialement par Ozawa [52] et utilisée ensuite par plusieurs chercheurs [15, 53, 54].
Au départ la ligne de base a &é déterminée expérimentalement, sur la base d'un essai de
référence avec de I'aluminium pur dans les deux creusets. Les pics qui nous intéressent ont été
recongruits a partir de la dérivée numérique de la courbe correspondante. L'intégration
numérique de ces pics nous permet de remonter a la fraction transformée en fonction de la
température (ou du temps).

L'erreur introduite par cette méthode est due & la détermination des extrémités du pic
analysé, c'est-a-dire a la détermination du début et de la fin de la réaction correspondante.
L'effet de cette erreur peut étre diminué par le fait que nous utilisons une relation
logarithmique pour I'analyse de ces données.

Les courbes de DSC des alliages 09 et 13 représentent des pics exothermiques
(précipitation) et endothermiques (dissolution). Pour illustrer la procédure de calcul de
I'énergie d'activation, nous présentons l'analyse de la précipitation de la phase la plus
durcissant b" (le pic de chevauchement des phases précipités) et leur réaction de dissolution et
la précipitation de la phase b des deux alliages. Les pics correspondant a cette précipitation,
enregistrés a différentes vitesses de chauffage, pour les deux alliages, sont représentés sur la

figure V.16. Nous avons procédé ala calibration de la ligne de base. Il est aremarquer que s



les pics sont décalés vers les hautes températures par I'accroissement de la vitesse de
chauffage, leur intensité est généralement plus grande. L'écart a cette regle générale est
essentiellement d0 au fait que laligne de base a été déterminée avec une erreur notable.

Lafraction transformée a une température T, x (T), pour une réaction a l'état solide, est
calculée depuis le signal DSC [46]:

(1) =50 - STo)

S(Ty) - S(To)
Ou S(T) edt la chaleur cumulée dégagée (ou absorbée) a latempérature T (pour la DSC, c'est
I'intégrale du signal entre Ty et T.,), To est la température du début de la réaction (du pic), et
T, est latempérature de lafin de laréaction.

La représentation de la variation de la fraction transformée en fonction de la
température a été faite et représenté dans la figure V.17, afin de vérifier al'avance la validité
de l'analyse. Les parties médianes des courbes sont paralleles et ordonnées de gauche a droite,
C'est-a-dire de |'essai obtenu avec une vitesse de chauffage de 5°C/min jusqu'a celui obtenu
avec 20°C/min. Elles semboitent (& une exception prés) dans le bon ordre.

L'énergie d'activation est déterminée on utilisant la relation V.2, dga utilisée par
plusieurs chercheurs [53, 55, 56, 57] et qui nécessite la connaissance des températures des
pics obtenus par différentes vitesses de chauffage:

2
e =Bl e (V.2)
f RT

ou l'indice m indique la postion du pic consdéré de la courbe de DSC, f est la vitesse de
chauffage, R la constante des gaz, E I'énergie d'activation, et C une constante.

Lafigure V.18 est une représentation de In (T?/f) en fonction de /T qui est une droite
dont la pente représente directement I'énergie d'activation de la réaction. Une régression
linéaire avec la méthode des moindres carrés est effectuée pour les cing points obtenus. Nous
avons éliminé le point le plus éloigné et refait une autre régression linéaire. Ensuite, il sagit

juste de calculer la pente, qui donne directement |'énergie d'activation effective recherchée.
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Figure V.16 : Pics d'une réaction de précipitation et dissolution de la phase la plus durcissant b

dans les deux alliages 13 et 09 respectivement obtenus par différentes vitesses de

chauffage.
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dans les deux alliages 13 et 09 respectivement.
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Figure V-18 : Calcul de I'énergie d'activation de la réaction de précipitation et celle dela
dissolution de laphase b" pour les deux aliages 13 et 09.




Dans le cadre de ce travail, nous nous sommes intéresses au pic le plus intense situé

aux environs de 260°C pour I’alliage 13 et 300°C pour I’aliage 09 et qui correspond a la

réaction de formation des phases b"+b'et/ou Q' dans le cas du premier alliage et b"+b' dans

l'autre alliage et le pic Stué a la température 478°C dans le cas de I’alliage 09 et a 414°C

dans le cas de I’dliage 13 qui est attribué & la formation de la phase stableb. Les énergies

d'activation obtenues sont rapportées dans le tableau V.1. On remarque, d'une maniére

générale, que les valeurs de I'énergie d'activation déterminées de I'alliage 13 est plus grande

que dans|'alliage 09 et que ces valeurs sont faibles par comparaison aux valeurs trouvées dans

la littérature [61-63]. Les valeurs correspondent au pic de dissolution sont faibles aussi par

rapport les littératures [52,61-63]

_ E (kJ¥mole) E (kJmole) E (k¥mole)
Alliage Précipitation Dissolution Précipitation
13 1127 1775
09 102.3 152.4

Tableau V.1 : Vaeurs de I'énergie d'activation des deux réactions pour les deux aliages

V-5 Microdureté

V-5.1 Effet del'homogénéisation sur la dureté

Les mesures de micro dureté ont été faites sur les échantillons des deux tbles a I'état

brut et homogénéisé & 550°C pendant 1 heure puis trempé a I'eau. Les résultats obtenus sont

représentés dans le tableau V.

L'état brut (kg/mm?)

L'état homogénéisé (kg/mm?)

Latble 13

67.36

51.76

Latble 09

49.84

32.66

Tableau V.2 : Valeurs de microdureté des deux téles al'état brut et homogénéisées.

D'apreés ces résultats, on remarque que la valeur de micro dureté des deux échantillons

al'état brut est plus grande que celle a I'état homogeéenéisé. Ceci est du ala haute concentration

des défauts dans I'échantillon a I'éat brut et auss a la présence des agrégats formés a basse

température avant les traitements thermiques. Autrement dit que I'effet de la température au




cours de I'homogénéisation est d'annihiler les défauts et par conséquence la diminution de la
haute concentration d’elles (la monté des dislocations, concentration plus élevée des
lacunes...etc) et la dissolution des agrégats.

On remarque auss que la valeur de micro dureté de I'échantillon de latéle 13 est plus
importante par rapport a celle de latdle 09. Ceci attribué a la présence du Cu dans I'alliage 13

qui aun effet d'affiner la microstructure donc une taille de grains plus petite.
V-5.2 Effet destraitementsthermiques sur la micro dureté desalliages

Aprés I'homogénéisation des deux alliages & 550°C pendant 1 heure suivi d'une trempe
al'eau alatempérature ambiante, les échantillons ont subi un vieillissement pendant 1 min, a

différentes températures dans I’intervalle [60 a500°C].

Dans le cas de I'échantillon 13, la courbe de micro dureté représenté dans la figure
V.19.a, montre deux pics a 100°C et 300°C. Le premier pic est du a la formation des zones
GP, tandis que le second pic est associée ala formation des phasesb" et b' et/ou Q'.

Dans le cas de I'échantillon 09, la courbe de micro dureté représentée dans la figure
V.19.b montre deux pics & 80°C et 400°C. Le premier pic est du alaformation des zones GP,
le second pic est associée a la formation de phase durcissant b" et le dernier pic correspond a
laformation de la phase stableb .

La figure V.20 est une superposition des courbes de microdureté des deux alliages 13
et 09 montres que I'alliage 13 est plus résistant que I'alliage 09 et auss un décalage du pic de
formation des zones GP est observé. Le pic le plus intense dans I'alliage 13 correspond a la
précipitation des phases la plus durcissant b", par contre, dans I'alliage 09 le pic le plus

intense est situé dans le domaine de température ou se forment les zones GP [4, 6, 51,58].
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Figure V.19 : Lavariation de microdureté des aliages 13 et 09 en fonction de latempérature.
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Figure V.20 : Superposition des courbes variations de microdureté des deux aliages 13 et 09

V-5.3 Effet devieillissement artificiel sur la micro dureté desalliages

Aprés I'homogénéisation des alliages & 550°C pendant 1 heure suivie d'une trempe a
I'eau, les échantillons ont subis un vieillissement artificiel & plusieurs températures 150°C,
175°C et 200°C pendant différentes durée varie entre 1 heure jusqu'a 48 heures. Les figures
V.21, V.22 et V.23 représentent la variation de la microdureté en fonction du temps des
échantillons de la tdle 13 homogénéisés a 550°C pendant 1 heure et trempés puis traités a
150°C, 175°C et 200°C.

Dans le cas de I'dliage 13, la courbe de micro dureté a 150°C, figure V.21, montre
trois pics. Le premier pic est formé aprés 6 heures de maintien est probablement du a la
formation des zones GP. Le deuxieme large pic, qui séade de 10 a 40 heures, est
probablement du & la formation des phases b", b’ et Q. Le dernier pic est formeé apres un
temps de maintien de 48 heures est attribué a la présence d'une fraction volumiques
importante de la phase durcissant. Les autres courbes de microdureté montrent presque la
méme allure de celle de la premiére avec des petites différences (figures V.22 et V.23). La
superposition de ces courbesiillustre la différence qui existe entre eles (figure V.24).

L'élargissement des pics obtenus & partir des échantillons traités a 150°C est plus
grand par rapport a celles traités & 175°C et 200°C, c'est-a-dire & cette température (150°C) la
phase précipitée prend un temps long pour sa formation (I'énergie est insuffisante pour la
formation rapide de ces précipités), le phénomene de coalescence fonctionne plus ce qui

donne de gros grains donc une diminution de la dureté du matériau. Les échantillons traités a



175°C sont plus durs que les échantillons traités & 150°C et 200°C. Le phénoméne de
germination est plus rapide de fonctionner par rapport a la coadescence ce qui donne une
structure fine donc une augmentation de la dureté du matériau. La rapidité de formation des
pics est plus grande dans les échantillons traités & 200°C. Elle est du a la présence d'une

énergie importante dans ce dernier cas.
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Figure V.21 : Courbe de microdureté en fonction du temps de I'alliage 13 homogénéisé
a550°C pendant 1 heure, trempé et puis traité a 150°C.
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Figure V. 22 : Courbe de microdureté en fonction du temps de I'dliage 13 homogénéisé &
550°C pendant 1 heure, trempé et puis traité a 175°C.
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Figure V. 23 : Courbe de microdureté en fonction du temps de I'dliage 13 homogénéisé &
550°C pendant 1 heure, trempé et puis traité a 200°C.
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Figure V.24 : Superposition des courbes de microdureté de I'alliage 13 homogénéisé a
550°C pendant 1 heure, trempé et puis traité a 150°C, 175°C et 200°C.



Les figures (V.25), (V.26), (V.27) montrent la variation de la microdureté en fonction
du temps des échantillons de I'alliage 09 homogeénéisé a 550°C pendant 1 heure, trempé et
puis traité a 150°C, 175°C et 200°C.

Dans ce cas, la courbe de microdureté des échantillons traités a 150°C montre trois pics
(figure V.25). Le premier pic est formé aprés 6 heures de temps et qui est peut étre du ala
formation des zones GP. Le deuxiéme pic qui apparait aprés 18 heures de temps de maintien,
est probablement du a la formation des phases b" et le dernier pic, qui apparait aprés 44
heures de temps de maintien, est peut étre du a la présence d'une fraction volumigque non
négligeable de la phase métastable b'.

Pour les autres courbes des échantillons traités a 175°C et & 200°C, la formation de trois pics
est toujours existante avec une différence dans leurs positions, I'intensité et I'élargissement de
ces pics (figures V.26, V.27).

Figure V.28 est la superposition des courbes de microdureté des trois échantillons. Elle
illustre la différence qui existe entre les trois. Les pics obtenus dans le cas des échantillons
traités & 200°C sont plus large et plus intense que les autres pics obtenus dans le cas des
échantillons traités a 150°C et 175°C. Les échantillons traités & 200°C sont plus durs a cause

de leur structure fine qui est une conséquence de la grande vitesse de transformation.
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Figure V.25 : Courbe de microdureté en fonction du temps de I'alliage 09 homogénéisé a
550°C pendant 1 heure, trempé et puistraité a 150°C.
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Figure V.26 : Courbe de micro dureté en fonction du temps de I'dliage 09 homogénéisé a
550°C pendant 1 heure, trempé et puistraité & 175°C.
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Figure V.27: Courbe de microdureté en fonction du temps de I'alliage 09 homogénéisé a
550°C pendant 1 heure, trempéet puistraité & 200°C.
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Figure V.28 : Superposition des courbes de variation de microdureté de I'dliage 09
homogénéisé & 550°C pendant 1 heure, trempé et puis traité & 150, 175 et 200°C.

V-5.4 Effet devieillissement nature sur la micro duretédesalliages

Aprés I'homogénéisation des alliages & 550°C pendant 1 heure suivie d'une trempe a
I'eau & latempérature ambiante, les échantillons ont subi un vieillissement naturel pendant une

semaine (7 jours) et 21 jours suivis d’un vieillissement artificiel a 175°C.

Figure V.29 représente la variation de la microdureté en fonction du temps de
I'échantillon 09 vieilli naturellement pendant 7 jours. La courbe montre un pic intense aprés
13 heures de vieillissement qui est peut étre du ala précipitation des phasesb”. Dans le cas de
I'échantillon qui est vieilli naturellement pendant 21 jours (figure V.30), le pic le plus intense
est obtenu aprés 1 heure de temps qui est di aux agrégats formés au cours de vieillissement
naturel.

Les courbes des figures V.32 et V.33 représentent la variation de la microdureté de I'alliage
13 vieilli naturellement pendant 7 et 21 jours en fonction du temps. On peut constater a partir
des courbes |a présence de plusieurs pics traduisant I'existence de précipités durcissant.

La superposition des courbes de microdureté des échantillons des alliages 09 et 13
(figure V.31 et VV.34) illustre que le vieillissement naturel le cuivre augmente la microdureté
du matériau. On remarque auss que le vieillissement naturel a une influence sur la fraction

transformée des zones GP.
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Figure V.29 : Courbe de microdureté en fonction du temps de I'aliage 09 homogénéisé &
550°C pendant 1 heure, trempé puis vieilli naturellement pendant 7 jours et en

uite traité a 175°C.
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Figure V.30 : Courbe de microdureté en fonction du temps de I'aliage 09 homogénéisé &
550°C pendant 1 heure, trempé puis vieilli naturellement pendant 21 jours et en

uite traité a 175°C.
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Figure V.31 : Superposition des courbes de microdureté en fonction du temps I'alliage 09
homogénéisés a 550°C pendant 1 heure, trempé puis vieilli naturellement
pendant 7 et 21 jours et ensuite traité 175°C.
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Figure V.32 : Courbe de microdureté en fonction du temps de I'alliage 13 homogénéisé a
550°C pendant 1 heure, trempé puis vieilli naturellement pendant 7 jours en

suite traité a175°C.
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Figure V.33 : Courbe de microdureté en fonction du temps de I'alliage 13 homogénéisé a
550°C pendant 1 heure, trempé puis viellli naturellement pendant 21 jours et

en suite traité a 175°C.
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Figure V.34 : Superposition des courbes de microdureté en fonction du temps de I'alliage 13
homogénéisés a 550°C pendant 1 heure, trempé puis vieilli naturellement
pendant 7-21 jours et ensuite traité 175°C.



V-6 Effet du cuivre dans ces alliages

Il est bien connu que la présence de cuivre a un grand effet sur les propriétés
mécaniques des alliages AI-Mg-Si. Cet effet gpparait sur la séquence de précipitation comme
il est montré par I'analyse calorimétrique différentielle qui illustre la présence des plusieurs
pics supplémentaires dans les échantillons contenant du cuivre (latéle 13) par rapport alatole
09 qui ne contient pratiquement pas de cuivre comme il est représenté sur les figures (V.9),
(V.10) et (V.13). La présence des nouvelles phases (la phase précurseur Q') donne une
microstructure fine a cause de I'augmentation du taux de germination et le ralentissement de la
cinéique de croissance, autrement dit que Il'addition de cuivre favorise la cinétique de
précipitation et augmente la dureté des alliages AI-Mg-Si. Les traitements thermiques réalisés

au coursde cetravail ont une influence apparente sur les propriétés de ces alliages.

Les courbes représentées dans les figures V.35 et V.36 montrent la superposition des
courbes de microdureté en fonction du temps des alliages 09 et 13 homogénéisés a 550°C
pendant 1 heure, trempés puis vieillis naturellement pendant 7 et 21 jours et ensuite traités a
175°C. Ces courbes montrent une augmentation significative de la dureté des échantillons de

I’alliage 13 contenant du cuivre et qui a subi des vieillissements naturel et artificiel.

—=—ech 09 vieilli 7j+T 4175°C

1104 —e—ech 13 vieilli 7j+T 4175°C
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Figure V.35 : Superposition des courbes de microdureté en fonction du temps des alliages
09 et 13 homogeénéisés & 550°C pendant 1 heure, trempée puis vieillis
naturellement pendant 7 jours et ensuite traités 175°C.
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Figure V.36 : Superposition des courbes de microdureté en fonction du temps des alliages 09
et 13 homogénéises & 550°C pendant 1 heure, trempés puis vieillis naturellement
pendant 21 jours et ensuite traités 175°C.
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Conclusion générale

Le travail réalisé dans le cadre de ce mémoire a pour objectif I'étude des réactions de
transformations de phases et I’influence de I’adition d’une faible teneur de cuivre sur la
stabilité microstructurae et les propriétés mécaniques des dliages Al-Mg-Si-(Cu). L’éude de
I'évolution structurale a été essentiellement basée sur |'analyse calorimétrique, |'observation

par microscopie optique, et la mesure de micro dureté.

Les résultats obtenus sont appréciables et peuvent se résumer comme sulit :

\/ L’observation au microscope optique montre que le cuivre affine la taille moyenne des
grains, et donne une micro dureté plus élevée et que l'addition du cuivre es le
bénéfique dans I'amélioration des propriétés mécaniques du a l'accélération de la
précipitation.

Vv Les réaultats de la diffraction des rayons X montrent la présence des pics
correspondent a la structure c.f.c. de la matrice a-aluminium. Ces résultats montrent
auss |'existence d'une anisotropie dans la direction de laminage des t6les étudiés.

v L’analyse calorimétrique différentielle est adaptée pour suivre la cinétique de
précipitation. Le calcul de I’énergie d’activation montre que le phénomene de
précipitation dans les alliages qui contient de Cu et plus difficile que dans les alliages
ne contenant pas cet élément.

v/ Sur la base des résultats de DSC, on peut conclure la séquence de précipitation dans
lesalliages 09 et 13 respectivement:

Téle09 : SSS® GP®b” ® b’® b(M@.Si)
Téle1l3 : SSS® GP®b”® b'+Q’® b(Mg.Si)+Si

v/ L'augmentation de la densité de la phase " dans les aliages AI-Mg-Si contenant du
Cu est d0 alaformation rapide de cette phase.

v/ Le temps demaintien suffisant pour la précipitation de la phase b" est situé dans
I’intervalle de 10 440 heures pour les aliages vieillis 2150, 175 et 200°C

v Le vieillissement naturel a un effet néfaste sur le durcissement structural des alliages
Al- Mg-Si. Cet effet néfaste est du a la formation des zones GP et les agrégats
formées & basse température lors du vieillissement naturel.

v/ La rapidité de la cinétique de précipitation dans les alliages qui contient de Cu est
expliquée par le fait que le Cu réduit Iégerement la solubilité de la phase M@,Si pour
une composition donnée de I’alliage.



v/ Lavaleur maximale de la microdureté dans le cas des aliages qui contient de Cu est
atteinte & une température inférieure a celle des aliages qui ne contient pas ce denier

€lément.
Per spectives

Le travail entrepris a abouti & un certain nombre de résultats accompagnés des interprétations
des expériences réalisées, mais il n'en demeure pas moins que cette étude demande des

affinements qui font I'objet de nos perspectives de recherche.

U Utiliser le MET et le MEB pour mieux appréhender la nature des taches observées par
le microscope optique

U Etendre l'investigation a d'autres concentrations plus élevées en Mg2Si et avec un
exces plusimportant en Si

U Rechercher une facon fiable de décomposer les pics non symétriques sur les courbes
de DSC
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Abstract

In this work, we are interested to study two sheets of auminium alloys of 6000 serie. These
alloys are age hardening industrial. The Al-Mg-Si alloys have a gresat interest in the industry
of car and the aerospace applications.

The aim of memory is the study of reactions of transformations of phases and the influence of
the addition of a low copper content on the microstructural stability and the mechanical
properties of the Al-Mg-Si alloys.

For the characterization of these materials, we have used various experimental techniques
such as differential calorimetric analysis (DSC), optical microscope, microhardness
measurements and the X-rays diffraction.

The precipitation kinetics was followed by the differential calorimetric analysis and shows
that the presence of copper accelerates the reactions of transformations, increases the density
of the B** phase and gives arise to the precipitation of the metastable Q' phase. The effect of
copper is to refine the average size of the grains size and improves which improves the

mechanical properties of the Al-Mg-Si alloys.

Keywords: Al-Mg-Si-(Cu) aloys, Precipitation kinetics in AIMgSi alloys, differentia

scaninning calorimety, B’ phase, Q’ phase.



Résumeé

Dans le cadre de ce travail, nous sommes intéressés par I’éude de deux toles des
aliages AIMgSi. Ce type d’alliages a durcissement structura sont demandés d’étre utilisés
industriellement. Les aliages Al-Mg-Si-(Cu) ont un grand intérét dans Iindustrie
d’automobile et les applications aérospatiales.
Ce mémoire a pour objectif d'étudier les réactions de transformations de phases et I’influence
de I’addition d’une faible teneur de cuivre sur la stabilité microstructurale et les propriétés
mécaniques des dliages Al-Mg-Si-(Cu).
Pour la caractérisation de ces échantillons nous avons utilisé différentes techniques
expérimentales telles que la calorimétrique différentielle a balayage (DSC), le microscope
optique, lamicrodureté et la diffraction des rayons X.
La cinétique de précipitation a été suivie par I’analyse calorimétrique différentielle qui a
montré que la présence de cuivre accélére les réactions de transformations, augmente la
densité de la phase B’ et donne naissance de la précipitation de la phase métastable Q’ qui
font augmenter d’une maniére globale la dureté des alliages. L’effet du cuivre est d’affiner la

taille moyenne des grains et améliore les propriétés mécaniques des alliages Al-M g-Si.

Motsclés: alliages Al-Mg-Si-(Cu), cinétique de précipitation dans les aliages AIMgS,

calorimétrie différentielle a balayage, phase3’’, phase Q’.



