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Introduction générale

INTRODUCTION GENERALE

Depuis le développement du premier alliage industriel, le Duralamit916, les alliages
d’aluminium durcis par précipitation ont acquis, depuis cette date,nupertance pratique
considérable grace aux améliorations continuelles de leurs cetigpu@s physiques et
meécaniques spécifiques. De nos jours, les alliages d'aluminicupertt le premier rang dans
les matériaux non ferreux du point de vue de production et de consommédicsont
généralement reconnus tant pour leur faible densité comparativamericiers par exemple,
que pour leurs propriétés meécaniques. Ce sont donc des alliagesouncables pour de
multiples applications aussi bien dans le domaine de l'industrie abilengue dans celui de
I'aéronautigue. Récemment, les alliages Al-Mg-Si-(Cu) a durcissertneatusal sont utilisés de
maniére croissante dans la construction automobile pour réduire ledesid&hicules et ainsi
réduire la consommation de carburant et les rejets de polluanis ghz a effets de serre.
Cependant, les toles en allaiges AI-Mg-Si sont destinéesnnwat pour la fabrication de
pieces de peau de carrosserie, plus particulierement les ouvesngsnneaux internes, les
portiers ect. Ce type d'application requiert un ensemble de pégpnpetrfois antagonistes telles
que : une formabilité élevée pour les opérations de mise en foune limite d'élasticité
controlée a I'état de livraison de la tdle pour maitriser teureélastique, une résistance
mécanique élevée apres cuisson des peintures pour obtenir une bonaeceésid'indentation
tout en minimisant le poids de la piéce, et une bonne résistanceoadaion, notamment la
corrosion filiforme de la piece peinte, etc. Ces exigences ont ¢caudwhoix des alliages du
systeme Al-Mg-Si, c'est-a-dire les alliages de laeséf00, car ils conduisent a un meilleur
compromis entre les diverses propriétés requises, en assurant da [duslégéreté, d’'une part,
une bonne aptitude au formage (souvent par emboutissage) et ablaggerat d’autre part une
résistance a la flexion et a la déformation et une résiséalaceorrosion couplée a un bon aspect
de surface.Par ailleurs, ces alliages allient une bonne forr@ahiec une résistance acceptable
en service d0 aux effets de la précipitation rapide de la phasissdunte pendant le traitement
de la cuisson de peinture. Un constat peut étre fait pour lesesall@gntenant une quantité
excédentaire de Si par rapport a la composition quasi binairegé&MCeux-ci ont atteint des
niveaux satisfaisants de dureté pendant cette période limitdeillssement. En revanche, ces
alliages présentent un durcissement en maturation plus élevéesieridésirable dans le
contexte de la fabrication des tdles d’automobiles, on souhaite un ajliage durcit pas en
cours de mise en forme. Seul, 'opération de cuisson de la peintureopstituer le revenu de

vieillissement.
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La précipitation d’une nouvelle phase a partir d’'une solution solidatsuée est la base du
durcissement structural de ces alliages. La compréhensiahivees aspects intimement liés a
ce processus de précipitation s'impose tres serieusement pour la maiiseath@dlogie et le
développement des nouveaux procedes et alliages. Ainsi, des nouveaux déeitppariuent
tout un traitement thermique optimisé de type prérevenu, effectué apres lapmmpenéliorer
le durcissement a la cuisson des peintures des tbles de |seaerakautomobile et éviter I'effet
indésirable de long stockage. En effet, en l'absence d'un tedmtest, la cinétique de
durcissement a la cuisson diminue avec la durée de stockageérateme ambiante entre la
trempe et la cuisson, et un stockage de plusieurs semainesatgtiggnent inévitable en
production industrielle.

Le durcissement structural obtenu est fonction du temps et deperzture de maintien. C'est
un phénomene de précipitation résultant de la décomposition de la sshitde sursaturée au
cours du maintien isotherme qui est a l'origine du durcissemelatl@dggé. Les précipités ainsi

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

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

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

corrosion des tbles étudiées.

Ce manuscrit de these est organisé de la maniere suivante:

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

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

-Le second chapitre expose une synthése de résultats des tramaagrés a la préecipitation

continue dans les systemes Al-Mg-Si et Al-Mg-Si-Cinsides diversparametres régissant ce
processus de précipitation extrémement important qui estdadbiadurcissement structural des
alliages d’aluminium d’'une part et d’élucider les phénomenes strugtetdes mécanismes de

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

thermiques : mise en solution, trempe et revenu des alliagdg-A(Cu) sur la corrosion , en
particulier la corrosion intergranulaire et par piqaration .

Dans le quatrieme chapitre, les différentes techniques expéaieentilisées sont introduites
d’'un point de vue théorique et expérimental. Egalement, les toldg&tu les traitements
thermiques appliqués, la préparation des échantillons pour méapligret pour microscopie
électronique a transmission sont présentes.

Enfin, le dernier chapitre synthétise les résultats expérimmentabtenus avec leurs
interprétations pour les alliages étudiés. Finalement, ce mamestermine par une conclusion

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

Ce premier chapitre examine les aspects théoriques généetevant de la composition
des phases d'alliages d’aluminium contenant le magnésiunsiitiem sans le cuivre et celles
avec du cuivre, proprement dit alliages Al-Mg-Si-(Cu) de laese@i00.Ce sont des alliages
obtenus par corroyage, renfermant des faibles éléments d’addifiosceiptibles aux traitements
thermiques, d’'ou leur dénomination alliages a durcissement structuealrs propriétés sont

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

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

L’aluminium, métal semi-précieux peut étre obtenu presque pur (ASOI%) par raffinage
électrolytiqgue suivant le procédé a trois couches en électrayee. L'aluminium industriel
contient généralement environ 0.5 % d’'impuretés, dont les principalekedenet le silicium.

A la température ambiante, L’aluminium cristallise dans Ee&sge cubique a faces centrées,
avec un paramétre de réseau de 0,404 nm. Sa masse volumique est dé.Ra&7apnauctibilité
électriqgue de I'aluminium dépend largement du degré de pureté. dpsépés mécaniques de
'aluminium non allié sont faibles. On peut toutefois améliorer ces propriétés par additi
d’éléments d’alliage avec traitements thermiques, par écrouissage esetas.|

Les propriétés des alliages d'aluminium dépendent de la structur@lungéue, qui
alternativement dépend de la composition, des processus de solidifieataes procédés de
déformation .Beaucoup d'éléments d'addition sont ajoutés a l'aluminiumapgorenter ses
propriétés. Les principaux éléments augmentant la résistancéesauitre, le magnésium, le
manganese, le silicium, et le zinc. Tous ces éléments ontntiésslide solubilité maximales
supérieures a 1.5% [1].

Les éléments ayant des solubilités inférieures, commardene, le zirconium, et le titane, sont
ajoutés a certains alliages pour faciliter le contréle dadatsre métallurgique, par exemple, la
taille des grains de I'état de coulée et la nature de lastatsation et affecter ainsi les
caractéristiques des alliages. Le cuivre, le magnésiunidiensi, et le zinc ont des coefficients
de diffusion élevés; sont généralement introduits dans Il'aluminidm L[es alliages
commerciaux sont habituellement des systemes a plusieurs compesé#giss diagrammes de

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

Depuis le développement du premier alliage industriel, le Duralemii916. Les alliages
d’aluminium durcis par précipitation (encore appelés alliages artraitt thermique) ont acquis,
depuis cette date, une importance pratique considérable gracméliorations continuelles de
leurs caractéristiques physiques et mécaniques spécifiquesr{éagpa la densité) et grace a
leur aptitude a I'élaboration (par moulage ou par coulée semi comtincentinue), a la mise en
forme a chaud ou a froid (par corroyage et écrouissageleat &cilité de mise en ceuvre (par
usinage, assemblage et formagees alliages d'aluminium pour corroyage sont des alliages a
base d'aluminium destinés pour la majorité a étre transforméslgsatechniques de forge
(laminage, filage, matricage, forge, etc.). Les alliages induss@is obtenus par introduction
d’éléements d’addition rentrant en solution solide et formant désigités qui entrainent des
compositions d’alliages de plus en plus complexes. En effet, on peut censjdé ces alliages
comportent une addition principale déterminante pour les propriétédsiftance mécanique
(résistance a la traction, etc.) et des additions secondairesmeuns plus faibles qui ont une
action spécifique [2, 3]. Les alliages industriels a base d’alumiqgeuvent étre mis en forme
selon deux techniques, le corroyage et la fonderie, d’'ou deux grartdgsris doivent étre
distinguées : alliages corroyés (wrought en anglais) et alidgéonderie.

Les alliages destinés a étre corroyés peuvent étreééslaasdeux familles en fonction du type de
transformation ou de traitement qui permettra d'obtenir les téasdiirues mécaniques et de
résistance a la corrosion :

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

Les alliages écrouis désignés par la lettre H indiquant Pététallurgigue, ces alliages
obtiendront leurs caractéristiques mécaniques par écrouissage, dotéfqramation a froid.
(Séries : 1000 ,3000 et 5000).
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I. 3 DIAGRAMME DE PHASES AI-Mg-Si

Le diagramme de phase Al-Mg-Si peut étre utilisé pour armatiss@ombreux alliages corroyés
de la série 6000 et quelques alliages de fonderie [4].

La connaissance de ce diagramme de phases est aussi fondamanitahalyse de la majorité
des systéemes d’alliages contenant les éléments Mg en Particulier les systemes Al-Cu-Mg-
Si et Al-Fe-Mg-Si. Dans la partie coin du systeme (figute &, b), les phases gMg(Si) et
Mg,Si sont en équilibre avec la solution solide d’Aluminium [5].

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

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

systemes d’eutectiques types Al-Mg-M8g et Al-Si-M@Si. Les réactions eutectiques
invariantes qui se produisent dans les alliages ternaires sont données au.thblea

Dans la plupart des alliages commerciaux appartenant a ¢émsys/l'aluminium est
principalement solidifié (figure l.1a) et puis un des eutectiqguesirbm est formé dans
l'intervalle de température donnée au tableau 1.3. Les eutectiquasebiet ternaires, supposant
la phase AJMgs, peuvent se solidifier en alliages commerciaux donnés dans lauable
uniquement dans les conditions hors équilibre. Les alliages 356.0.ete5ilétat de coulée et
état traité sont toujours hétérophases (figure 1.1.b); la phasssxe étant le silicium dans le
premier alliage et la phase Mg dans le deuxieme alliage. Comme il en découle des frantiere
de surface de solidus, la plupart des alliages (figure.l.1 ¢) ded=a6600 (tableau 1.2) contenant
un faible teneur en fer peuvent se transformer complétement emrmétaiphasé pendant
’homogénéisation. Malgré, la basse solubilité comparativement dméamm et du silicium
dans la solution solide d’aluminium, elle permet un effet significd#¢ durcissement par
précipitation suite a la formation des phases intermédiditest ') et de la phase d’équilibre
Mg.Si pendant le vieillissement. Les pré précipités contenant I'alumieiupius du magnésium
et du silicium, et la phase cohérerfte contient un exces de silicium dont la composition
steochiométrique possible est ¥g [6]. La solubilité solide mutuelle du magnésium et du
silicium en (Al) dépend fortement de la température, qui exigeoutrae strict du cycle de
traitement thermique. Des nombreux récents travaux ont montré quaemniposition des

précipités métastables differe de celle de la phase d&aquilDans les alliages de la série 6000,
les deux éléments peuvent étre présents en exces selon Ie%%pmméme dans l'intervalle de

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

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

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

6105 0.6-1.0 0.45-0.8 0.35 0.10 0.10

Tableau 1.1 : Composition chimique de certains alliages commerciaux de la série 6000 [4].

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

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

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

L — (Al + Mg,Si +AlgMgs

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

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

Ce systeme est extrémement important pour la plupart dageallide la série 3000 de fonderie
contenant du cuivre, pour quelques alliages corroyés de la série 2000 220082037, et
2024) et des alliages de la série 6000 avec les compositions indeuéableau 1.4. Ces
alliages ne peuvent pas étre analysés d'une maniere satitfags utilisant les diagrammes de
phases ternaires, ceci principalement est du a la formationcahposé quaternaire
AlsCw,MgsSis [7] observé expérimentalement dans les laboratoires d'Alcoa. Cesee plil@puis
lors été différemment désignée par Q [8, 9]. En effet, cetdsgoke structure hexagonale se
précipite en tant que phase d’équilibre avec la solution selaleminium constitue ['unicité
de ce systeme. L'effet de l'addition de cuivre sur des all@@@3 dépend de la quantité de
cuivre et du rapport de Mg:Si. Pendant la maturation, beaucoup d'atkagaises commerciaux
Al-Mg-Si ont des compositions dans un domaine triphasé comprenant less phiéquilibre
suivantes : aluminium primaire, (Alp, et silicium primaire. Par addition du Cu, la coexistence
des domaines d'équilibre triphasés évolue dans les trois espaces de comptsifidndgue. Une
quatrieme phase d'équilibre est présente a l'intérieur deircliEcces espaces comprenant les
deux phases communes, a savoir (Al), et la phase intermédiairenqgirat€), et deux des trois
autres phases, a savé{CuAl,), B et (Si). Une vue plus claire des domaines tétraédriques de
phases est présentée dans une projection schématique simpldide fi 2. Un aspect
intéressant du rapport composition -domaine de phase s’avere immediateta@mt cer

Dans les alliages Al-Mg-Si, un rapport Mg : Si= 1.73 : 1 (corresporaaaftl I'alliage est dit
stoechiométrique) est exigé pour la formation de la ptas® le rapport est inférieur, l'alliage
est dit a exces de Si. Dans son étude, Edwards montre que pour $es ph@curseurs

métastables, le rapport de la composition appropriée devrait étre supérie{t@.1:
Dans le systeme Al-Mg-Si-(Cu), le rappo% définissant la frontiere de phase entre les

tétraedres | et Il semble étre également prés de 1 udntC l'effet de composition sur la
stabilité relative de phases, Chakrabarti, présente cert@neéances qui sont bien définies.
Dans le tétraédre | et I, le cuivre a un remarquable dfestabilisateur sur la quantité @let
beaucoup moins sur les autres phases de coexistence.

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

magnésium augmenpedans le tétraédre | et Q dans le tétraedre Il

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

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

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

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

I.5 ALLIAGES DU SYSTEME Al - Mg- Si

Les alliages Al-MgSi sont des alliages a solution soliype Al-Mg.Si, série 6000 faisant
partie de la catégorie des alliages corroyés aishanment structural. Ces alliages ¢
généralement livrés aprés homogéneéisation, trefmygeidissemer nature.

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

aptitude a la déformation (filage, matricage ppadement) et a la mise en forme a froid a I

11
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recuit. Leurs caractéristigues mécaniques sont moyenneatahfrieures a celles des alliages
2000 et 7000. Ces caractéristiques peuvent étre améliorées par adiisitioium qui formera
avec le Mg, le précipité durcissant p&j Il a été rapporté, que tous Les alliages de la série
6000 sont principalement durcis par la ph@Sependant le vieillissement artificiel a la
température de 175 a 180 °C [11]. lls présentent une bonne résiatdaceorrosion
notamment atmosphérique. lls se soudent trés bien (soudure a I'arasage). On peut les
classer en deux groupes [12] : - Un groupe dont les compositions gemichkes en magnesium

et silicium tel que les alliages 6061 et 6082, qui sont utilisés pourisations de structure
(charpente, pylone...). - Une deuxieme catégorie renferme ule faneur en silicium qui par
conségquent aura des caractéristiques mécaniques plus faiblesleetgsielu 6060 qui permettra

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

La famille des alliage#l-Mg-Si-Cu est formée lorsque le cuivre est ajouté a tee €000, ou
réciproguement, quand le silicium est ajouté aux alliages Al-Cu-Mg de ¢a28810.

La conséquence principale de I'addition de cuivre aux alliagé4gA®bi est la formation de la
phase quaternaire AlI5MgsSis (Q) .Cette phase est treés stable et peut étre distirgunieles
alliages Al-Mg-Si avec exces de silicium méme en petigiditions de cuivre 0.25 %. Selon

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

cuivre, magnésium et silicium, cette phase peut coexisterlayatase AICu@®) (qui apparait
dans les alliages Al-Cu-Mg-Si avec une quantité suffisante gieecedl%), la phase M§i, et le
silicium. Mondolfo appuyé sur ses études accomplies dans les dffgi®sa suggéré que la
phase de Q est responsable sur le durcissement par vieilliss#gnenies alliages a excés de
silicium et ayant une concentration de cuivre plus bas que celieagnésium. Depuis cette
époque, de nombreuses investigations ont été menées sur la compositioeeddeshalliages
Al-Mg-Si-(Cu) aprés vielllissement. |l est clairement é&v que plusieurs phases peuvent
simultanément se précipiter suite a la décomposition de laolstilide sursaturée, selon le
rapport et la quantité d'éléments d'alliage [6, 7, 17]. En, éfetalliages Al-Mg-Si-(Cu) ont des
propriétés caractéristiques, da a I'addition du cuivre, élément responsable deatefod®s
phases Q et Q' Cette phase Q est seulement stable en comptm@ameaavec une

stoechiométrie differemment rapportée. Plusieurs alliages coiame de la série 6000,

12
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largement répondus, contiennent du cuivre qui est ajoutée pour améhonessistance
mécanique. Des alliages typiques sont donnés au tableau 1.4. TouBages aont mis en
solution 5-10 K au dessous du solidus, trempés, et puis vieillis a 160-1758&paé8 heures.
Certains alliages, comme, 6009, 6010 et 6061, qui sont utilisés pour latfabrams tdles pour
carrosserie d’automobiles sont souvent vieillis lors de la cuisstmenture [93,101, 102], ce
processus est appelé "bake hardening”. Les alliages Al-Mg-Senpeés des meilleures
propriétés mécaniques quand le Si est en exces par rappodradasition stoechiométrique de
la phase MgBi. A I'exception de I'alliage 6061, tous les autres alliages ptésewu tableau 1.4

[4] contient du silicium en exceés.

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

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

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

Une attention sérieuse a été manifestée quant a la réductipoiddedes véhicules dans les
années 1970, suite aux augmentations croissantes des prix du pétraeat@etion a porté
sur le remplacement de l'acier et de la fonte par les alli@gess, qui se traduit généralement
par des gains en poids de 40-50% [13].

En 2000, une voiture européenne contient en moyenne 110 kg d’aluminium [14kduest au
niveau du bloc moteur, du carter, du radiateur, des jantes ...etc., denpplasesouvent
carrosserie et chassis, 'aluminium allié a d’autres métautraité a froid se révéle capable de
remplacer l'acier. Il confere aux véhicules une résistameéliorée aux chocs, ainsi qu’'une
meilleure tenue de route. De nos jours, le marché de I'automobile représente doas fadari-I
cants d’aluminium un marché important, dont les potentialités sont pargles encore.
Différents alliages Al-Mg-Si ont été homologués ces dersiarmées en vue de leur application
dans la carrosserie automobile (alliages 6009, 6010, 6011, 6015, 6016). lls entrent en
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concurrence avec les alliages des séries 2000 (alliages 2002, 2036, 2037 et 2117) kia§e00 (a
5182) [15,16], leur intérét est de présenter une bonne aptitude a la mise en fétaiéld kans
susceptibilité a la formation de vermiculures lors de I'embouyéssane bonne aptitude au
soudage par points ; une bonne résistance a la corrosion ; la pésdiititircir fortement lors
des traitements de cuisson de peinture effectués apres miggnen a condition que ces
traitements, généralement de courte durée, soient réalisés a une tempé&panvirons de
180°C. Cependant, ces alliages allient une bonne formabilité avec sistamée acceptable en
service di aux effets de la précipitation rapide de la phase shmtgspendant le traitement de la
cuisson de peinture. En effet, le durcissement par vieillisseraeakécuté pendant le cycle de
cuisson de la peinture [17] (environ 30 min a 175 °C). Ainsi leagali sont employés dans
I'état sous vieilli. Un constat peut étre fait pour les alagontenant une quantité excédentaire
de Si par rapport a la composition quasi binaire AL$gCeux-ci ont atteint des niveaux
satisfaisants de dureté pendant cette période limitée déssmient. En revanche, ces alliages
présentent un durcissement en maturation plus élevé. Ceci establdédans le contexte de la
fabrication des téles automobiles, on souhaite un alliage qui ne dur@nhpasirs de mise en

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

.8 CONCLUSION

Les alliages Al-Mg-Si-(Cu) constituent en général des syst@mplusieurs composants et les
diagrammes de phases associés sont fréquemment complexes. paéhemsion des
diagrammes de phases est fondamental pour I'analyse et I'étlaendgorité des systemes des
alliages contenant les éléments Mg et Si, notamment, lesr®si-Cu-Mg-Si et Al-Fe-Mg-Si.
Les alliages des systemes Al-Mg-Si-(Cu) durcis par pr&tipit sont largement utilisés comme
des alliages structuraux de moyenne résistance qui allient une fnmebilité avec une
résistance acceptable en service di aux effets de la préoipitapide de la phase durcissante
pendant le vieillissement artificiel qui en général correspond Kadsstrie d’automobiles au
cycle de traitement de la cuisson de peinture.

Les alliages Al-Mg-Si présentent des meilleures propri@ésaniques quand le Si est en exces
par rapport a la composition stoechiométrique de la phas&SiMg

Les alliages Al-Mg-Si-(Cu) sont largement répondus et onpdawiétés spécifiques grace a la
I'addition du cuivre élément responsable sur la formation de la phapaé €st seulement stable

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

Le présent chapitre se propose de faire une synthese des témemtix et investigations
scientifiques rapportant sur la précipitation dans les alli#dedg-Si(Cu) ainsi les divers
parametres régissant ce phénomene de transformation de phaSe®dnt important et qui
est la base du durcissement structural des alliages d’alumidiune part et d’élucider les
phénomenes structuraux et les mécanismes de durcissement strgofuimpliquent un
ralentissement du mouvement des dislocations par des objets ew&@imeetits d’autre part.
Bien que découvert au début du siecle dernier par Wilm dans lageallAl-Cu-Mg, ce
phénomene de durcissement structural par vieillissement deesllégers est resté longtemps

mal compris.

1.1 CONTEXTE HISTORIQUE

La découverte du phénomene du durcissement par vieillissement eeanban 1906, lorsque
Alfred Wilm remarqua qu’un alliage Al-Cu-Mg refroidi rapidememntmaintenu a la température
ambiante se durcit en se vieillissant, d’ou I'appellation dwzoient par vieilissement [18].
Cette découverte devait conduire au développement du premier aficagptriel, le Duralumin,
en 1916. Du point de vue théorique, la premiére approche du mécanismdlideeriant des
alliages trempés a été proposée en 1919 par Merica [19] qui explguhitcissement par la
précipitation d’une phase nouvelle a basse température a parte sblution solide sursaturée
de composition adaptée. En 1938, Guinier et Preston [20], sur la basavdextmenés
indépendamment par diffraction des rayons X, ont présenté le premo@ele structural
expliqguant les premiers stades de la décomposition de la solutide, stdins des alliages Al-Cu
et Al-Ag trempés, par la formation d’amas planaires d’atomesnéme nature, désormais
appelés zones de Guinier-Preston ou zones GP. Mott et Nabarro [21], erpudi840yowan
[22], en 1948, ont proposé les premieres approches mécaniques du durcisseroemal en
tenant compte des dislocations dont le concept avait été proposé en 193¢ [EB,24958, un
progres important dans la compréhension des aspects cinétiqguesréeipaation et des effets
des parametres du traitement thermique a résulté de la presergte par Federighi [25] et De
Sorbo [26] de la sursaturation en lacunes obtenue par les opérationisedennsolution et

trempe. A partir de la fin des années 50, de trés nombreux travaux ont alors porté
15
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sur la modélisation du durcissement par I'étude des interactiores lest dislocation®t les
précipités,ainsi que sur les mécanismes de précipitation (principalemengeparination et
croissance). Les premiéres études de la précipitation dagstéame ternaire Al-Mg-Si datent
du milieu du siecle dernier avec les caractérisations paadiifin de rayons X des alliages
d’aluminium industriels. Aprés revenu, la présence de zones GPamrama devenir décelable
sur les diffractogrammes de Guinier et Lambot [27]. Ces dermé&zgpreétent les intensités
diffuses observées perpendiculairement aux directions [001]* du résmaproque de
I'aluminium comme provenant d’amas allongés dans les directions <@8lfa matrice
d’aluminium. Les trainées diffuses se fractionnent en cours éaugsigne d’'une mise en ordre
interne de ces zones GP. Durant les années suivantes, plusieurs {28, 29] ont travaillé sur
ces alliages a l'aide de la diffraction X et ont pu montésmlution de ces zones GP en matiere
de taille (diametre et longueur) et l'effet de difféemntempératures de revenu. Lutts [29]
suggere par ailleurs que les zones GP sont probablement constitiréesmbre significatif de
lacunes. Finalement, un changement de structure a été démorgréesrezones GP en forme
d’aiguilles maintenant dénommégset la phas@', qui en général correspond a un maximum de
dureté (pic de dureté) [30].

1.2 PRECIPITATION CONTINUE A L'ETAT SOLIDE

La précipitation consiste en général en une décomposition de la solalide sursaturée
(matrice mere) en une nouvelle phase (le précipité) et une nowaedligon solide (matrice
appauvrie). La précipitation peut se produire a température ambiaateraitempérature plus
élevée. Ce processus donne différents états avec diverses psopigsiques et un grand
intérét pour le processus de durcissement. En effet, il existetyjms de précipitation qui sont
distinguées par I'évolution du parameétre du réseau cristallin,ipedon continue et

précipitation discontinue.

La précipitation continue consiste en une décomposition de la osokmiide sursaturée qui
commence a s’appauvrir d’'une maniere continue, aléatoire et homdgesdoute la matrice.
On observe alors un seul parametre du réseau avec une évolution conéirfos R

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

Les dislocations sont des sites privilégiés de la précipitatiomrt germe qui se forme sur une
dislocation diminue I'énergie élastique due au champ de déformatiarcéitte dislocation. De
plus, la diffusion de lacunes et de soluté se fait plus rapideshéamtdislocation accommode la
différence de maille entre le précipité et la matricefofte sursaturation, la germination
homogene se fait rapidement et donc il n'y a pas vraimentflizedce de taille entre la
précipitation homogene et hétérogene. Cependant, les précipitésmgangsur des dislocations
peuvent étre d'un autre type que les précipités homogeénes.

Les précipités germant aux joints de grain sont dans un étagjéégae moindre que ceux
germant de facon homogene. La précipitation hétérogéne de martinubhérentes de phases
intermétalliques d'équilibre (aux joints de grain) et callephases métastables semi cohérentes
(aux joints de sous grains) provoquent le drainage du soluté le longteléaces ayant servi de
sites de germination. Cela conduit a un gradient de concentratigolet® favorisant la
formation de zones dénudées en précipités méme a basse terapddans les zones trop
appauvries, la sursaturation en soluté peut alors devenir insuffisante, a une tempgéreg¢venu
donnée, pour permettre la germination homogéne des précipités métasiabtte zone
appauvrie en soluté et en lacunes s'appelle la PFZ ou en anglais, prdoigitatme [31].

Les intermétalliques sont des sites privilégiés de la germination @tacdructure atomique qui
existe a l'interface ou plus frequemment au fait qu'un élément rentranagagsipitation se

trouve en forte concentration.

1.3 MECANISMES DE PRECIPITATION

- GERMINATION ET CROISSANCE

Selon la théorie classique de Gibbs [32] étendue aux transformatiphasks a I'état solide par
Turnbull et Fischer [33], la germination, étape initiale de laipitdtion, suppose la formation a
partir de la matrice de germes stables, riches en solut®aeosition trés différente de celle de

la solution solide) et dotés d'une interface définie avec la ceatties germes peuvent résulter
de fluctuations statistiques de composition de taille suffisaetédire du nanometre) au sein
de la solution solide avec une cinétigue de formation trés rapideésanpe de lacunes en
sursaturation (précipitation homogéena), se former préférentiellement sur les défauts du réseau

ou les interfaces préexistantes entre les différents grains ou |eslleatrti
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Les germes de précipités, ainsi formés sont caractérisésupanyon critique qui est d’autant
plus petit que la température de l'alliage s’écarte de rigpéeature d‘équilibreLorsque la
barriere de germination devient élevée, la germination s’artdes gorécipités existants vont
croitre [33]. La croissandaitiale des précipités se fait par drainage selon un procesgiipar

le transfert du soluté a l'interface entre la matrices girécipité (ne peut s’appliquer strictement
gu’aux tout premier stades de précipitation avec des germe#lelertique trés petite), soit par

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

Il est admis communément que la croissance des précipitésrggil@e par la diffusion en

1
volume (le processus le plus lent), dans ce cas le rayon dgsitpsécroit ent 2 [34]. En

définitive, en obtient, aprés croissance des précipités de toanfitiétastables) et/ou stables
possédant une tres large distribution de tailles (diameétre, longueur ou @paisse
- COALESCENCE

Pendant I'étape de croissance, le rayon des particules toégake la germination augmente,
alors que le nombre de précipités reste constant. Enfin, lorsquesitusation s’approche de
zéro, la seule force motrice qui permet au systéme d’évoluer est la diminutzswttace totale

des précipités. Ce mécanisme se traduit par le grossisseleenlus gros précipités aux
détriment des plus petits qui se redissolvent (mdrissement dald¥twest la coalescence. Elle
se traduit par une diminution du nombre de précipités et conduit & uneisatinom de I'énergie

totale du systéeme. En réalité, ces trois étapes peuvent intesirenitanément et doivent étre
traitées ensemble pour modéliser les cinétiques de précipitabon.cBla, il existe plusieurs

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

1.4 CINETIQUE DES REACTIONS DE PRECIPITATION

Les cinétiques globales, c'est a dire I'évolution temporelle du eoldenphase transformée
(aspect caractérisé par un taux de transformation) peuvent étreuebtpar des différentes
méthodes expérimentales (DSC, dilatométrie, etc.). La cinétigsigéhctions de précipitation
est toujours reliee aux concepts des énergies d'activation erdte kde réaction. L'étude de
processus de précipitation est associée aux processus de germaatiencroissance qui
prédominent dans les solutions sursaturés. En général, des énergies diasiatiées doivent

étre identifiées a chaque étape de germination et de croisdansaune transformation, bien

qu'elles aient été habituellement combinées en une énergievallanti représentative du
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processus global de précipitation. En général, la cinétique de paBoipipar germination et
croissance obéit a une loi de transformation établie par Avr88ji [Ce mécanisme de
précipitation isotherme d’une nouvelle phase dépend essentiellemeeatixiéacteurs distincts,
I'énergie de formation des germes et la mobilité des at§dd¢sEtant donné que la réaction de
précipitation se fait par deux processus, chacun est gouverné grapsa énergie d’activation.
La vitesse de la réaction sera déterminée par le processus le plus lent.
La fraction volumique (x ) de la nouvelle phase est donnée par I'équation du type (JMA) :
X= 1-exp (-Kt) ...ocoovriiininnn (1)
ou K et n sont des coefficients caractéristiqgues du type niefdranation considérée. Ainsi, pour
décrire la cinétique des réactions isothermes a I'état stdidie¢orie la plus communément cité
demeure celle de Johnson — Mehl — Avrami (JMA) [37,38] et, indépendamivénson et
Mehl, ont développé une théorie pour rendre compte du taux de réactiovecd$état solide .
La réaction de précipitation est un tout. Il est admis que I'é@nefgctivation du processus de
croissance qui se fait par diffusion, souvent en volume ne différe ropsde I'énergie
d’activation de la diffusion de lI'atome de soluté considéré dans tacmaAinsi, I'énergie
d’activation mesurée a partir d’'un diagramme de calorimétfiéretielle a balayage (DSC),
permet en comparaison avec I'énergie d’activation de la diffudgodifférents atomes solutés
présents dans la matrice, de déterminer lequel ou lesquels sont impliqués datila ré

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

D’une fagcon générale, I'expérience a montré, dans le cas degealli’aluminium, que pendant
la maturation on a affaire exclusivement a la précipitatioast-@-dire a la formation des zones
G P, qui difféerent en nombre, dimensions, formes et dans la cinétiqueisieance d’un alliage
a un autre, cependant que, par suite des difficultés de germinatigimade stable ou les autres
phases métastables, ayant une structure cristallographiquerdéféieecelle de I'aluminium, ne
peuvent pas apparaitre. Pendant le revenu, quoiqu’on puisse encore avoir alapiédmitidn
de zones GP, celles-ci sont généralement remplacées par une ou plusias snéttastables.

De nombreuses études menées sur la cinétique de précipitatiofiagdges a\l-Mg-Si-(Cu) en
modes isothermes et anisothermes [39, 40, 91, 99] décrivent les séquerd@msomposition
mises en jeu lors du chauffage et l'influence de la vitesgechauffage sur la cinétique de

transformation.
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La séquence de précipitation dans ces alliages est rendue plus >apatela présence de
phases métastables et d’au moins deux éléments d’additions distincts§Nig et

[1.5.1 PRECIPITATION DES ALLIAGES AI-Mg-Si

La séquence de précipitation communément admise pour les afiseeto binaires Al-(Mgbi)
[17, 34, 41, 42, 91, 93, 97, 98,101, 125] est la suivante :
(SSS)—» Amas de solutés et/ou zones GPB" en aiguilles—, ' en batonnets

—» P (Mg:Si) en plaquettes
Ainsi, on peut distinguer d’autres séguences proposées, selon la composition dialisigéré
Pour le cas des alliages a excés de Si, contenant 0,07% Cu (Yorteassequence de
précipitation proposée selon [41, 42, 91,93, 102] est :
SSS——» Zones GP, B" aciculaire — ' batonnets—» Q' lamellare—»- + Si

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

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

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

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

La figure 1l.1.a, montre la distribution de phases aprés vieillissemenflidgesacontenant

jusqu'a 0.25 % Cu, qui représente des alliages corroyés de la série 6000, 6022, 6016,6009,
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6061, et alliages de fonderie Al-Si-Mg ) . Evidemment, la principale phase qui ggteréci
est laphasep avec ses modifications métastables. Le cuivre peut se dissoudre dang [&. phas

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

En augmentant la concentration de cuivre dans un alliage a 0,5-0,2%e®16013, 111, 2008),
la situation demeure principalement la méme, la figure 1.1 &eéwe la phase précipitée est
B avec ses changements. Cependant, la phase Q' est rapportée t@pagcigiepend de la phase
B [43]. Cette phase observée a une structure et une morphologie reinailda phasp',
mais contient du cuivre. La composition de la phase d’équilibre dans la g¢agemposition
considérée change en diminuant le rapport3ilg partir MgSi + Al,Cu+ Q a Q + AICu + (Si).
Une nouvelle augmentation de la teneur en cuivre dans un alliage entraine des sélpuence

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

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

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

parfois est observée lors d'un recuit prolongé a haute températureciuensiforme ses

propres particules lorsque le rappolég <1.
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Figure 1.1 : Répartition des phases aprés précipitation des alliages Al-Mg-Si ayant rddggere
teneurs en Cu [4].
(a) Faible teneur en Cu, alliages 6000 ; (b) Moyenne teneur en Cu, alliages 6000 et
3xx.0 et (c) Haute teneur en cuivre, alliages 6000 et alliages 3xx.0 et 2000.
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Composition Paramétres cristallin, nm
Cu, % Mg, % Si, % a C
AlsCu,MgsSis 20.3 31.1 27 1.032 0.405
AlL,Cu,Mgl2-xSi 20.3 31.1 31.4 1.0393 0.4017
Al,CuMgsSis (Q') précurseur | _ _ 1.04 0.406
Al3ClMgoSiy _ _ _ _ _
AlsCu,MgsSic* _ _ _ 1.035 0.405
QC* (précurseur) _ _ _ 0.67 0.405
QP* (précurseur) _ _ _ 0.393 0.405
Q 20.6 32.6 30.2 _ _

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

Tableau I1.1 : Composition et structure cristalline de la phase Q et ces précurseurs [4]

Mg Cu région de phase Alliages

'SP

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

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

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

* limite inférieure du Cu de la plage de composition

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

d’équilibre des alliages Al-Mg-Si-Cu et exemples d’alliages commerciaux avemfzosition

de phase spécifique [4].
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[1.5.3 PHASES PRECIPITEES

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

Les processus de vieillissement dans les alliages du systemg-Si sont particulierement
complexes, des étudesilisantla sonde atomique ont montré qlee formation des zones GP
peut étre initialement précedée par I'apparition des clusters individuels essatermagnésium
et silicium, suivis par la formation of co-clusters en cemétdés [45]. Ce comportement a été
approuvé par d'autres chercheurs [46], en déterminant les profils dent@tion de
sonde atomique apreés vieillissement de I'alliage Al-1Mg-0.6Si pour (a) @.&h&h a 70 ° C.
Ces profils sont développés par la collecte, comptage et idemntificks ions tels qu'ils

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

11.5.3.2 NUCLEATION DES ZONES G P

Durant la maturation a température ambiante aprés trempe diageald’aluminium a
durcissement structural, la solution solide sursaturée se décomposdopoar naissance a la
formation, a partir de la matrice, de germes stables tits pmas d’atomes de solu{ées zones
de Guinier-Preston (figure 11.2), en trés grande densité (de I'olelred’ & 13° /cn?) [31],
dont la taille supposée comprise entre 1 et 5 nm de diamétre. lvatiseren microscopie
électroniqgue en transmission conventionnelle d'objets de telle tasdite rendue presque
impossible par les valeurs trés proches des facteurs de diffusion étpedode I'aluminium, du
magnésium et du silicium. Des récents travaux utilisant delniques de caractérisation
modernes et mieux adaptés a I'étude de ces objets, teeride atomique ont été menés par
différents auteurs [34, 42, 48, 49]. Ces amas d’'atomes sont toujoursasikuéseuds du réseau
de la matrice aluminium et sont constitués de petites portioqdade cristallographiques du
réseau d’aluminium enrichis en atomes de soluté. A cette é&pan@as d’atomes sont plus ou
moins sphériques [47], contiennent en majorité des atomes d’aluminiyphuse des atomes de
Mg et/ou Si et orientées selon les directions [408pnt d’abord désordonnées puis organisées
en alternance de couches d’atomes de silicium entourés de deux scallatmmes de
magnésium. Geuser [34] rapporte que lorsque I'on parlera d’amas-&omiques, il s’agira
d’amas enrichis en un seul type de soluté en plus des atomes dess@vanon pas d'objets

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

Les travaux menés [48, 49], affirment que les amas et /ou cofamass pendant le prérevenu
servent fort probablement de sites de germination préférentiéfiefihement répartis pour la
phase” qui leur fait suite dans la séquence de précipitation.

[1.5.3.3 PHASES INTERMEDIAIRES B"et B'

Cette phase intermédiaire désignpeé est cohérente avec la matrice et ayant une morphologie
similaire a celle des amas de soluté (zones GP) [31]. Etgpite au dépens des ces précurseurs
qui sont des amas contenant autant de Mg que de Si, s’étendant ledatigeckions < 100 &

En effet, elle a longtemps été considérée dans la littéredunene une zone GP (zone GP-II) car
elle donne lieu dans un cliché de diffraction électronique a desdsaiiiffuses perpendiculaires
aux directions [001]* du réseau réciproque de la matrice d’alumines. trainées étaient
interprétées de la méme facon que pour les zones GP des Al-Ghecétant la trace de zones
isostructurales trés fines [34]. La structurepdea été déterminée par Sagalowicz et al. [51]
suite a une étude par diffraction des rayon X d’'un alliage AlSVigeette structure est du type
monoclinique, aveca = b =0.616 nm, ¢ = 0.71 npxét82. Selon les travaux meneés par les
auteurs [7, 8, 52], cette phase cohérente est responsable deostmniture correspondante au
pic de dureté dans les alliages Al-Mg-Si(Cu) modeéles ou indsstiéhible teneur en cuivre.
Un résultat particulierement marquant ressortant de tout&tudss de ces précipités en sonde
atomique est que le rapport Mg:8ies précipités est inférieur a 2 qui est le rapport
stoechiométrique correspondant a la phase stabj&iNWj7, 49, 53]. Ces rapports sont mesurés
entre 1 et 1.7. Tandis que Matsuda [43] a trouvé ce rapport égal a 0.Hérmiess semblent

dépendre fortement de la composition nominale de l'alliage. Itl@dtordre de 1.7 pour des
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alliages Al-MgSi et autour de 1 dans des alliages en excés de Si. Les dinsedss précipités
observés sont peut étre responsables aux écarts a la stoechioBréwffet, la microstructure
correspondante au pic de dureténtre des précipités dont les dimensions sont de I'ordre de 2
nm [53].

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

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

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

[1.5.3.5 LA PHASE D’EQUILIBRE - Mg.Si.la phase d’équilibr@-Mg,Si précipite sous
forme de plaquettes carrées d'épaisseur proche de la dizamm dede quelques centaines de
nm de coté. Il convient de noter que la nucléation de cette phaai¢ &erés dissolution de la
phase intermédiairf' et ne correspond pas a la transformation de cette derreergyeut étre
argumenté par le fait que ces deux phase ont des structisidlographiques entierement
différentes [12]. Sa structure ordonnée est cubique a faces serdiéeype Cafr avec un
parametre de maille a = 0,639nm [34]. Cette pl{fiddg,Si) est incohérente avec la matrice,

mais conserve toutefois des relations d’orientations : GQFIDDZDN et [110]g || [100]a

[1.5.3.6 LES PHASES QUATERNAIRES QetQ

Plusieurs auteures [7-9] ont montré que I'addition du cuivre dandlibegea Al-Mg-Si, est a
I'origine de la formation d’autres phases qui sont des phasesriadsrQ’ et Q. La phase
métastable Q est considérée comme phase précurseur de la phase hiet@srsCleMgsSis
apparue dans les alliages Al-Mg-Si-Cu. La structure des@ proposée identique a celle de la
phase Q. Cette derniere a une structure hexagonale de parametres a=1.03 nm et c=4.04 nm
La phase Q a été observée expérimentalement dans lesdabsrdtAlcoa, est un composé
quaternaire de formule &wMgsSis[7]. Cette phase a depuis lors été differemment désignée
par Q [8, 9]. En effet, cette phase de structure hexagonaleésmij@ en tant que phase
d’équilibre avec la solution solidealuminium. Sa structure a été déterminée par rayons X. Elle

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

La composition de I'alliage joue un réle principal, elle régit abérsiblement la précipitation
dans lesalliages Al-Mg-Si-(Cu). En effet, la modification des progg&meécaniques [8,57, 101]
est principalement due a la diversité des phases métastabssfquinent et leurs compostions
qui sont différentes a celle de la phase stpig,Si. Les écarts a la stoechiométrie ainsi que la
présence d'autres éléments d’addition vont favoriser I'apparition ntigrees phases. Outre les
deux principaux éléments Si et Migs alliages de la série 6000 renferment des additions

secondaires en particulier le cuivre, le chrome, le manganése et des imligte le fer.

[1.6.1 EFFET DE L’ADDITION DE CUIVRE

Les études de la précipitation dans le systeme Al-Mg-Si(Cu)joogtemps considéré que le
cuivre ne changeait pas la séquence de précipitation s’il pFsent dans l'alliage comme
élément d’addition secondaire. Il est en général admis quetlgtine faible teneur en cuivre
(0.1%) est d’affiner la précipitation et d’augmenter le durcissg¢naprés revenu [17]. ceci
pourrait provenir d’'une forte interaction avec les lacunes. La présiincuivre en forte teneur
dans l'alliage conduit a des modifications remarquables de larsgguke précipitation. En
effet, il a été justifié la disparition de la ph#@sau profit de la phase Q' dans un alliage 6061
chargé en cuivre [34]. Outre les modifications sur la séquence dpifation, le cuivre modifie
également la composition chimique des précipités Certaines étudesminé que I'influence du
cuivre sur la précipitation des phases durcissantes est surtcée auélles alliages qui n’ont pas
subi de traitement de prérevenu [58]. Il semble que le cuivre @méla cinétique de

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

11.6.2 EFFET DE LA PRESENCE DES ELEMENTS DE TRANSITION

Les alliages Al-Mg-Si corroyés renferment des élémentsratesition secondaires en faible
quantité (0.05 a 0.8 % en masse), qui sont introduits pour affinerinedgraoulée (Ti, Zr) et a
inhiber ou retarder la recristallisation des demi-produits (piaoa finies) lors de leur mise en
forme a chaud ou lors de la mise en solution ultérieure (Mt &@r) [124]. Il s’agit toujours

d’éléments a faible solubilité et a trés faible diffusivité dans I'alwmmna I'état solide.
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Les éléments de transition, tels que Cr ou Mn forment des digpessaésez grossiers [60] leur
interface avec la matrice constitue un site de germinatiogérpréfelle qui provoque la phase
durcissante. La cinétique de précipitation a basse températureepesdant pas affectée par la
présence de ces éléments secondaires, notamment par nfoectteux-ci restant en solution
dans la matrice, en raison de la faible énergie d’'interaetitne les lacunes et les atomes de ces

éléments de transition

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

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

deux groupes d’alliages : alliages avec exces de silicium doapp®rt Mg:Sise trouve entre
0.8 et 1.8 et alliages avec excés de magnésium a%éc supérieur a 2 [34].La présence de
magneésium en exces aurait tendance a favoriser la phade BlgSi au dépend des phases
durcissantes dont le rappo’%Tg est < 2 [7], donc I'excés en Mg est indésirable du point de vue

des propriétés mécaniques. Alors que I'exces de siliciumi@améés propriétés mécaniques,

mais peut affecter la ductilité de l'alliage. Aussi, 'exae Si augmente le durcissement par
maturation a 'ambiante mais n’influe pas sur la cinétique de précipitation.

Gupta [61], déduit que les alliages a excés de Si présentent ulte mlareté supérieur aux

alliages dits stoechiométriques. D’'une maniere générale, f$edeeSi favorise les phases

métastables (dont le rappogt\gf?kZ) au dépens de la phase stable d’équilibre, en affectant la

composition des précipités durcissants [34]. Pour les alliagesnaoritune faible teneur de
cuivre, I'excés de Si modifie également la séquence de précipitation [62h-dies I'apparition

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

C’est aux lacunes de trempe qu’on attribue généralement lerndbgppl dans le durcissement.
Ce role a été précisé par Girifalco et al. [63] par un procegguedé pompe a lacunes, citons un

exemple typique d’un alliage AB & durcissement structural, on peut avoir aihaides de B
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transférés vers les zones au cours du durcissement par l'inteiraétienviron 18" lacunes
trempées pour 0/cm® chaque lacune dans ce mécanisme, opére d’environ 1000 atanes.
cinétique de pré précipitation est régie par la sursaturatiolaceines de trempe crées selon
mécanismes activés thermiquement.

Egalement, La formation des amas sous forme d’homo amas et/oua’aétas et des zones
GP dans les alliages durcis par maturation a 'ambiante gjexeppar la présence d’un nombre
élevé de lacunes en sursaturation aprés mise en solution a mapésatere et trempe rapide
[64,65]. La formation des paires lacunes—solutés ou complexes lacunéss-s@sulte de
I'interaction entre les deux. F. Geuser [34] rapporte que les esaglacunes-Mg dans les
alliages AIl-Mg-Si vont se diriger vers les puits de lacunedgchtions et joints de grains) afin
de permettre aux lacunes en sursaturation de s’éliminer. Ce@sulier en ségrégation des
solutés autour des puits de lacunes. En effet, il a été proposé [34]spgrégation du Mg et du
Cu sur les dislocations provoque un durcissement des alliages Al-Guetgremiers temps de
vieillissement qui s’apparente a l'effet de Proveton-le Clateln autre effet important
résultant de linteraction lacunes solutés sur le vieillisserdentalliage est la précipitation
hétérogene sur les boucles de dislocations .Ces boucles sont ebsdarés les alliages
contenant du Mg et Cu et dans les alliages contenant du Si,sellesnt de germination

préférentielle pour les précipités.

[1.6.5 VIEILLISSEMENT NATUREL

La formation d’amas d’atomes (homo amas MgetSbu hétéro amas Mg-Si) des les premiéres
heures de la maturation a I'ambiante a été étudie par des mesurestidégédectrique[64, 66],
ces amas conduisent a I'évolution de la dureté en cours de maturation [67]. Dans castala
maturation retarde l'arrivée du pic de dureté durant le revenu (B8]Jcomportement a été
expliqué par des modéles de revenus bi-paliers [50]. L'idée est gugqueit le temps de
maintien a température ambiante, les amas formés ne poum®stailes a la température de
revenu. Par conséquent les précipités durcissants vont germerradjuendé solution solide

moins sursaturée et vont donc produire une dispersion plus grossiere [34].

30



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

11.6.6 EFFET DU PREVIEILLISSEMENT

Pour corriger I'effet de maturation a 'ambiante, non souhaité [3€§.traitements de prérevenu
sont connus industriellement pour accélérer la cinétique de durcrgsameevenu. Il s’agit de
traitements thermiques a température en général inférieure a 100 °Qtpprelgues minutes

ou quelques heures. Ceci S'interprete souvent par une stabilisatiomaedoaamés, qui vont
ainsi servir de sites de germination préférentielle pour lespésc durcissants [28, 47]. Ceci
explique I'amélioration des propriétés mécaniques apres revenu [6].

Szeles et al en étudiant les alliages a exces drigilont montré que les boucles de dislocation
disparaissaient lorsqu’on traitait I'alliage apres la trempae température supérieure a 100°C
[34]. En effet, si cela était le cas dans nos alliages, on poaloast expliquer I'influence d’un
prérevenu. Sans prévieillissement de I'alliagie,aurait précipitation hétérogene sur les boucles
de dislocations, alors qu’avec un prérevenu, on aurait une germination horbagepaus fine.
Cette hypothése est étayée par le fait que des alliagased de silicium ont de meilleures
propriétés mécaniques apres revenu (sans prérevenu préealabtgljlsosont trempés a I'eau
bouillante que lorsqu’ils sont trempés a I'eau froide [69]. Cela po@tra lié a la formation ou
I'absence de formation de boucles de dislocations. Une véritable @oemgion de la nature et
des mécanismes de formation des amas de solutés permett@mgeendre I'effet d’'une

maturation a 'ambiante et d’optimiser le prérevenu.

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

En 1906, Wilm découvrit qu'un alliage Al-Cu durcissait au cours du gssihent & température
ambiante apres trempe. Ce fut le point de départ d'une nouvelleqieerdiamélioration des
propriétés mécaniques des métaux. En particulier pour I'aluminiurhgcées a cette technique
que ses alliages sont devenus les alliages privilégiés pour les applidatisrie domaine du
transport. Aujourd’hui, le durcissement par précipitation est devenu utigueraourante en

métallurgie.

[1.7.1 TRAITEMENT DE DURCISSEMENT STRUCTURAL

Le durcissement structural des alliages Al-Mg-Si-Cu permettargrdenter les propriétés

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

- Ensuite, l'opération de trempe (refroidissement rapide dad@a)liempéche la décomposition
de la solution solide avec formation de précipités d'équilibre grossiers. On abgeslution
solide sursaturée en soluté ou les atomes de soluté sont positiennémniére aléatoire aux
nceuds du réseau a faces cubiques centrées de I'aluminium (on parle alors de saodigtida soli
substitution) ;

- Aprés la trempe, lorsqu'un maintien en température est@gath important durcissement de
l'alliage est observé. Cette étape est appelée étapevdeur Le durcissement obtenu est
fonction du temps et de la température de maintien. C'est un phénamepecipitation
résultant de la décomposition de la solution solide sursaturée auwcomantien isotherme qui

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

[1.7.2. DURCISSEMENT STRUCTURAL PAR PRECIPITATION DES ALLIAGES
Al-Mg-Si(Cu)

Les précipités ont pour effet de freiner ou de bloqusr dislocations, en augmentant

ainsi la limite d’écoulement du matériau. Il existe deux typrgeractions entre les précipités

et les dislocations : le cisaillement et le contourmem@ontournement d’Orowan et

glissement dévié), (figure 1l.11,a et b). Les précipités conésusont des obstacles forts, alors

que les précipités cisaillés sont faibles [103].

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

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

de faciliter la compréhension de la réponse d’'un alliage Al-MaaSraitement de durcissement
par précipitation, il est utile de se rapporter aux courbes Oditst§70] représentées sur la
figure 1.3, cette figure souligne que les dislocations faatlita nucléation des zones GP et que

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

Pour un alliage typique, la séquence de précipitation acceptée communémestuieahta :
Clusters embryon— GP zones aiguillesp” — intermédiaire p'— B (Mg,Si) .il est a noter
gue le terme cluster embryon est introduit dans cette séquences€Cgr@ce au récent travail de
Murayama et al [48] qui, en utilisant une sonde atomique, affirment avoir détectieisters
hétérogénes en atomes Mg et Si. Ces clusters évoluent puis srasalatomes de magnesium
et de silicium. En effet, ils n'étaient pas en mesure de déseitdes clusters hétérogénes ou les
co-clusters dans un microscope €lectronique a transmission a hautéamésdles plus petits
amas qui peuvent étre apercus en microscope MET sont des zones sous forme dgs aiguille
qui croissent en longueur et un peu plus lentement en diameétre, losudjonentation du temps
de vieilissement. Cependant, I'incapacité du MET a détecter dasllesigqux stades trés
précoces de vieillissement, lorsque il y aune certaine augmentde la dureté, mais
seulementune trés légere augmentation, n'est pas suffisante pour ecquelurle
regroupement sur une échelle de quelques atomes ne se produit pas; tenl eféat
étre conclu que le regroupement est en cours de nucléation mais séchalle qui est en
dessous de la résolution du microscope MET. Le comportement au vieidisgsesh
illustré [72] pour un alliage 6061 qui a été homogeéenéisé a 530 ° C, trempaua pias
immédiatement vieilli a 175 ° C. La courbe correspondante au durcissemevieipgsement

est présentée sur la figure 11.4. L’alliage 6061 est un alliage de type AliMaw8c de petites
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additions de cuivre pour amélioles propriétés mécaniquesdet chrome pour améliol le
comportemend la corrosior Sans aucun maintien atempérature ambiantea savoir
vieillissement a 175 C apre trempe a I'eau), la duretBaximale est attein aprés environ 24
heuresLes microstructures ET correspondantes illustrent les zo@3 (précipités sous forme
d’aiguilles)qui sont caractéristiquedes différentsétats de vieillisseme : sous vieillissement,
pic de Vvieillissement ate survieillissement. La figure Il.5nontre aprés heures de
vieillissement unetructure de tres fines aiguil le long de <100> Alqui ont d’environ d 0.01
um de longueur. Bs aiguille un peu plus larges apres 24 he\pes de durete figure 11.6), et
d'autresaiguilles grossiér¢ aprés 145 heures pour un échantiBanvieilli (figure 11.7).

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

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

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

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

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

11.7.2.2. VIEILLISSEMENT NATUREL

L’alliage Al-1.2% MgSi vieilli sensiblement a la température ambiante [73]; daré& 11.9
révele une augmentation de résistance a la traction plus deapf8% vieilissement a la
température ambiante durant quelgues heures seulement. Lessabigesgs sur les compositions
d’équilibre, autour de l'alliage Al-1.2 % M8§i sont d'une importance industrielle comme les
alliages obtenus par extrusion. Le vieillissement naturel @maérature ambiante provoqué par
une période de retard entre la trempe apres extrusion et dussesient artificiel a une
température environ de 160°C a un effet néfaste au niveau des gopeétesistance. Afin de
comprendre [70, 73, 74] les mécanismes impliqués, le vieillissenardéaloit Etre examiné en
tant que processus de vieillissement s’effectuant en deux étapegchaisme du vieillissement
en deux étapes est décrit par Jacobs [70] et Pashley et altdg¢set suppose I'étude de
l'influence de regroupement (clustering) durant le retard penidamremiere étape a la
température ambiante sur la stabilité des clusters quand lpérmure est brusquement
augmentée a la deuxieme étape du vieillissement artifiaigleatempérature élevée. Pour un
retard trés court de quelques minutes, tous les tres petits clusters féaneEmperature

ambiante se dissolvent quand la température de vieillissemebtussfuement accrue, et la
renucléation se produit a une densité caractéristique de la températurelidgergint artificiel.
Pour des retards légerement plus prolongés, de quelques heures, une propoctisiede
formés a la température ambiante survit l'augmentation brusquéa dempérature de
vieillissement; la densité de clusters est inférieucelke des clusters qui résultent d'un retard

trés court.
36



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

20 | N Vieilli a 160 C pendant 16h

210 |

180

Résistance 190 Vieillissement

- naturel
(MPa) 120
90
60 |
3 20
” 1 10 JOURS

12 2 8 132 128
1/8 1 4 16 64

Temps entre trempe et vieillissement (heures)

Figure Il. 9 : Vieillissement naturel et vieillissement Retardé, 16 heures a 188fC [

[1.7.3 COURBES DE DURCISSEMENT ET SEQUENCE DE PRECIPITATION

La forme d’'une courbe de vieilissement est déterminée paonabinaison des paramétres
suivants : la composition d'alliage; la vitesse de refroidissemdamt température de

vieillissement ; le taux de nucléation ; le taux de croissancegube de coalescence et la
séquence de précipitation. Les courbes de durcissement parsseeilént typiques sont
présentées sur la figure 11.10. IL est a constater que lesdensent par vieillissement naturel a
la température ambiante est tres lent avec le temps. rRhide, un durcissement plus
appréciable se produit aux températures élevees, voir la courbe de vedhssel40°C.

Par vieillissement a 160°C, la courbe illustrée schématiquerfigunte( 11.10) révéle I'apparition

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

A température éleveée, par exemple a 200°C (figure 11.10) urezédoraximale est rapidement
atteinte puis diminue juste aprés un court maintien.

Le premier point a retenir est que les zones GP se formerdetrsnt si I'alliage est trempé au-
dessous d'une certaine température, souvent définie en se ratésitidus des zones GP et a
ses familles associées des courbes de stabilité,( la figye D'une maniere générale, plus la
trempe est rapide et plus la température entre par exe2@QIEC et la température ambiante est
basse, le taux de nucléation des clusters serait plus élavé. plis basses températures, une
diminution de mobilité d'atome de soluté fait diminuer le taux de nucléation

Le deuxiéme point important, est au fur et & mesure que la d&fl zones GP augmente elles
transforment en autres phases intermédiaires, progressiveeneitd phase finale d'équilibre du
systeme d'alliage patrticulier.

La séquence est bien expliquée [75] la cinétique favorise laatiaciéhomogene avec une
interface cohérente, suivie de transformation a une ou plusieurs pbasescohérentes

intermédiaires avant transformation finale en précipité d'équilibre.

[1.7.4 MECANISMES DE DURCISSEMENT
- Contournement des précipités

Lorsque les particules sont plus dures que la matrice, lesatislug ne peuvent pas pénétrer les

précipités. Elles sont obligées de les contourner (mécanisme di@rbgure 11.11 a). La

contrainte de cisaillement critique dans le plan de glissedeel# dislocatiorr, se calcule, de

la méme maniére, comme celle d'une source de Frank - Reatb.d. Ici, G est le module de
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cisaillement, b le vecteur de Burgers et d la distamoyenne entre particules. On en déduit
que la limite d'écouleant plastique est d'autant plus élevée g distance entre les particul
est petite. C'est pour cette raison que l'on tleeécavoir ur dispersion des précipités tres fii
Mais comme nous ne disposons pour la formatio précipités que d'une quité de Cu limité,

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

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

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

dépend de la section des particules et de propriétés mécaniques.

- Cisaillement des peécipités

Les zones GP naissant au début de la précipitatiohencore trés petites et leur cohérence
le réseau de la matrice permet un glissement sanatobn, sur un seul plecristallographique.
Elles cedent au cisaillement (ure 11.11. b) nais, leur résistance augmente avec leur tailla
progression de la transformation en partic.cohérentes ') et semr-cohérentes ). Le
durcissement s'accroit jusqu'a ce que le contougnedevienne compétitif T, =tp. C'est dans

cet état que le durcissement est optimal. En d#egvenuprolongéprovoque une coalescer
des zones GP ef'], et I'pparition d'autres phases avec grains plus grossiers. Bien que ¢
fasse augmenter leur résistance, I'agrandissenaelat sEparation d facilite le contournemer

adoucit le métal (surieillissement).

,-l""\
| | N/

=

=O—+O— O
a |
s O

Figure 11.11 : Mécanismes de durcissemen§]

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

Les séquences de précipitation des alliages Al-Mg-Si-(Cu) tntétudiées par plusieurs
chercheurs a I'aide de moyens d’investigation modernes telaquiloscopie électronique a
haute résolution, la microscopie ionique et la sonde atomique tomographigusquence de
précipitation dans les alliages d’aluminium est donc surtout lieegkments d’alliages et aux
traitements thermiques appliqués. Elle se décompose suivant deenés en présence
susceptibles de former des associatind/g.Si et Q).

La formation des zones GP peut étre initialement précédéeapparition des clusters
individuels en atomes de magnésium et silicium, suivis par la atf@mmof co-clusters en ces
éléments. L'ajout de cuivre a l'alliage Al-Mg-Si ternaitgraente de facon spectaculaire la
densité et la fraction volumique de la phase durcisgnte

Le durcissement structural obtenu est fonction du temps et deperzture de maintien. C'est
un phénomene de précipitation résultant de la décomposition de la sshitdm sursaturée au
cours du maintien isotherme qui est a l'origine du durcissement de I'alliage.

Les précipités ont pour effet de freiner ou de blogesr dislocations. Les précipités

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

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

Dans I'aluminium, on n'utilise pas d’éléments d’addition pour augmeateédistance a la
corrosion. Une exception a cette regle pourrait étre I'additiomatmnésium dans les alliages
de la série 5xxx pour les applications marines qui donne le med@upromis tenue

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

[11.1. Eléments de base

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

réduction, telles que :

Al +Al3""3e — 3H++3e— 32 H

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

Le diagramme de Pourbaix de I'aluminium dans I'eau présenté sur la Fidudéfihit les

domaines de stabilité en fonction du pH et du potentiel.

0.6

D o———
I ArLime bl e

-2.4 B 7
0 12345678 91011121314

Figure II.1 : Diagramme de Pourbaix E-pH de I'aluminium dans I'eau chimiquement
pure a 25°C [78]
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Ce diagramme illustre la nature amphotére de I'aluminiurastibttaqué aussi bien en milieu
acide gu’en milieu basique. Pour des milieux avec un pH proche de talt@te 4 a 9),
I'aluminium est passif c’est-a-dire qu’un film insoluble d’oxydedduydroxyde s’est formé a
sa surface. Ce dernier influence le comportement électrochirdeli@luminium et gouverne
sa résistance a la corrosion, il est bien connu que l'aluminiuomesgtal réactif qui forme
facilement une couche d’alumine 8k a l'air et un film d’hydroxyde lorsqu'il est exposé a
un milieu aqueux a température ambiante [79]. Le film d’oxyde elatst composé de deux
couches dont I'épaisseur totale est comprise entre 4 et 10 nm [78] :

— la premiere couche compacte et amorphe est appelée coucigeebarcause de ses
propriétés diélectriques. Elle se forme en quelques millisecondefie que soit la
température, a partir du moment ou le métal est en contacteam@lidu oxydant ou l'air ; la
température joue un role sur I'épaisseur finale ; — la secand#he croit sur la premiere en
réagissant avec l'environnement extérieur. L'épaisseur fidaleette couche, poreuse et
moins compacte que la couche barriere, ne sera pas atteinte deasasgmaines voire des
mois, en fonction des conditions physico-chimiques. De plus, elle réagit avecodferament
extérieur au cours des différentes étapes de mise en formaéhiamau pendant son service
formant ainsi une couche de contamination superficielle. La compositida surface est
donc complexe. Lors d'un contact prolongé avec l'eau, la couche exteoiteet se
transforme en bayérite ou bohmite en fonction de la températuralidu. i convient de
noter qu’'en plus de l'aluminium, les alliages contiennent des impuettées éléments
d’addition en solution solide et sous forme de composeés interigéésl] Les éléments plus
nobles que 'aluminium comme le cuivre vont s’accumuler a 'interfaétal/oxyde au cours
de l'oxydation. lls ne passeront dans lI'oxyde qu’'au-dela d'un cedainl variable en
fonction de I'élément considéré [80]. En outre, en ce qui concerne |lpocament a la
corrosion, les hétérogénéités de la surface vont localiseotjatdsn des ions Cl sur la
surface du film [81]. La présence de particules a la sudacmatériau peut engendrer la
formation de défauts dans le film passif lors des étapes @eemiforme pouvant faciliter sa
rupture (défauts dus a la différence de ductilité entre laicaagt les particules) [78]. On
notera également que, au vu des différences de densité de I'alurdinavg; I'aluminium
sous-jacent, le film d'oxyde se trouve en compression (il peut donc s$eppdes

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

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

— Du milieu : un effet de couplage galvanique se produit lorsg@ilge variation locale de
composition du milieu ;

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

— Du matériau : corrosion galvanique, corrosion intergranulaire et corrosipigfegs.

De maniere générale, il n’existe pas de forme de corrosion ispeécde I'aluminium ou de
ses alliages. La prépondérance d'un certain type de corrosion dépesdmopriétés du
meétal, du milieu et des conditions d’utilisation. Cependant, la préskespeéces agressives
spécifiques (au-dela d’'une concentration limite) est nécedshirgue les ions halogénures et
plus particulierement les ions chlorures (agressivité plus étpigeelles des bromures et des
iodures). Deux grandes formes de corrosion peuvent étre distingaéasrolsion généralisée
et la corrosion localisée. La corrosion généralisée (ou unifsengpduit par une diminution
uniforme et réguliére d’épaisseur de toute la surface. Lesipaies formes de corrosion
localisée des alliages d’aluminium les principales caractéristignegsumérées ci-apres.

- La corrosion par pigures : I'aluminium et ses alliages sont sensibles a la corrosion pa
pigdres dans les milieux dont le pH est proche de la neutraliiéyxnaturels tels que I'eau
de mer). Cette forme de corrosion se développe suivant une phase dgenpendant
laquelle les ions Cl sont adsorbés dans le film d'oxyde entraBsmtipture aux points
faibles. A I'endroit des ruptures du film, il y a oxydation rapidd’aeminium et formation
d’'un complexe chloruré intermédiaire AiCUne partie des pigdres initiées va se propager
grace a deux réactions électrochimiques d’oxydation et de réduction. Ldiforoigons OH-

ou la consommation d’ions H+ va modifier le pH vers un pH alcalinfoad de piqdre, la
dissolution de I'aluminium sous forme d’ions Al3+ crée un chamgréjee qui déplace des
ions ClI.

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

- provoque une acidification du fond de piqlre a pH < 3 causant I'auto-propagation de la
pigdre. En diffusant vers I'ouverture de la piqlre, les ions*Alont rencontrer un milieu de
plus en plus alcalin et vont précipiter sous forme d’hydroxyde Al§Qts microbulles
d’hydrogene produites par la réaction de réduction des ions H+ poussent I'hydveryde
'ouverture de la piqlre ou il se dépose. La Figure 1.2 décrit les mécanmsimen jeu lors

des phénomenes de corrosion par pigdres dans les alliages d’aluf@ajum
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7

Figure 1.2 : Mécanismes de corrosion par pigQres des alliages d’aluminium [82]
L’accumulation des produits de corrosion en surface peut obstruer I'ouverture de éagbiqUr
ainsi ralentir ou arréter le processus. La corrosion par piqires peutratt€gsée par trois
parametres principaux a savoir la densité de pigdres par unité de surfacestadete
propagation et la probabilité de pigdres.

- La corrosion galvanique : se produit lorsque deux métaux diffésmts en contact
électrigue dans le méme milieu électrolytigue engendranfofenation d'un couple
galvanique.

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

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

- La corrosion intergranulaire : est une forme de corrosion qui se propage dans le métal en
consommant uniquement les zones associées aux joints de graingselEligtre liée a la
structure atomique et a la composition des joints de grains ereedde précipitation
(corrosion intergranulaire hors précipitation) ou a la décorationaies jde grains par une
précipitation (corrosion intergranulaire liée a la précipitation d’une seconde)phas

La corrosion exfoliante oufeuilletante : est une forme de corrosion intergranulaire se
propageant suivant une multitude de plans paralléles a la directibmrdéormation. Des
feuillets de métal inattaqués tres minces subsistent entre ces @ans refpoussés par le
gonflement des produits de corrosion et s’écartent de la surfaoétdlicomme les feuilles

d’'un livre.
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La corrosion sous contrainte: elle résulte de I'action conjuguée d'une contrainte mécanique

(résiduelle ou appliquée) et d'un milieu agressif vis-a-vis dénmat chacun de ces facteurs

pris séparément n'étant pas susceptible a lui seul d'endommager la structure.

1.3 INFLUENCE DES ELEMENTS D'ALLIAGE

L'aluminium ne se corrode pas d'une maniéere spécifiqgue, mais seusediformes selon des

facteurs inhérents au métal (éléments d'alliages) et au milieu, Ison deilisation.

La tenue a la corrosion des alliages d'aluminium est classfiéfonction des éléments

additionnés au métal. Depuis le début du XXe siecle, de nombreuses @tiqesté sur

I'influence de la plupart des éléments chimiques sur les propngtEssnment de corrosion,

de lI'aluminium. Du point de vue des propriétés électrochimiques bénéiigees étre retenu

d’'une maniere générale que les éléments : Cr, Mg, Mn apporteffeuhémnéfique, tandis que
les éléments: Cu, Fe, Ni, Sn, Pb, Co sont néfastes. Si, Ti, Zn, Sb, bt Zans effet [82].

A Série Eléments Particules Formes de corrosion
d'alliage Intermétalliques généralement observées
ou secondes phases
5000 (Mg Al:Mgs, AlgMgs Pigures, généralisée, sous contrainte
i (pour les forts taux en magnésium)
g 1000 |Aucun AlsFe, AlgFe Pigiires, généralisée
E AljsFes8is dépend de la quantité de secondes phases
§ 6000 81, Mg FeSiAls, Fe-S1Alg Piglires, geénéralisée
= AlsSigMg:Fe, Mg, Si
§ 3000 | Mn AlMn, AlzMnFe Piglires, généralisée
2| 4000 |si Si
2| 7000 |Zn, Mg MgZn; Pigiires, généralisee, sous contrainte,
Ajout de Cu feuilletante, intergranulaire (avec Cu)
2000 |Cu CuFeMnals, Al.Cu Pigiires, généralisée, sous contrainte
Al:CuMg (sans traitement thermigue),
intergranulaire, feuilletante

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

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

- en précipités intermétalliques avec les autres éléments présents ohaatall

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

Les particules intermétalliques ont un comportement plus ou moins nableg@Eort a

'aluminium, selon leur composition (tableau 1.4). La corrosion désgals est fortement liee

aux potentiels de corrosion de ces composes, car ils sont une soumneadmlvanisme et

45



Chapitre 111 Comportement en la corrosion des alliages Al-Mg-Si

influent sur la piqQration de l'aluminium [76]. La mesure des potsntiel corrosion des

particules intermétalliques est cependant difficile en raison de lete {zeélflie (<100um).

Particule intermétallique Ecorg

Seconde phase (mVEecs)
( i 170
particules AlsNi 430
cathodigues Al;Cu 440
AliFe 470
. AlgMn 2760
Al -840
( Al;,CuMg 910
particules MgZn; -960
ajmd:qur:5.< Alz.\lg: 1150
Mg,Si -1190
? AlsMgs -1240

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

Les nombreuses particules formées a base de fer (environ une sur deux) sorjues e
rapport a I'aluminium. Ce constituant est présent en faible géadins l'alliage, mais sa
teneur peut augmenter lors de I'élaboration, lorsque le métal ligsiden contact avec les
parois du moule, généralement en acier.

Dans les alliages Al-Cu également, les particules a baseide ¢Al,Cu) précipitent aux
joints de grains. Elles sont plus nobles que la matrice d’autaneqgueroissance appauvrit
localement l'alliage en cuivre. Une attaque agressive de tacmanodique se développe
généralement autour de ces particules [78], selon un processus déiquigbites ou moins
sévere.

- Précipités intermétalliques anodiques

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

La corrosion autour des particules intermétalliques est consiparéertains auteurs comme
un indicateur de la cinétique de corrosion dans les matériaux coegpdsenforts de carbone
[83]. L'addition d’éléments d’alliage modifie ainsi fortement leguaitel de corrosion dans le

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

Le cuivre, par exemple, augmente le potentiel de corrosion de I'aluminium. Jusqu’'a 2,48% a
il est en solution solide ; ensuite, il précipite aux joints déngraous forme de particules
intermétalliques AICu. Tant que le cuivre est en solution solide, l'intensité du couplage
galvanique entre I'alliage et le carbone est réduit, ce quiiaméh tenue a la corrosion des
matériaux composites. A l'inverse, I'exces de cuivre conduit & arte torrosion de la

matrice, qui sera responsable de la dégradation du matériau.

- T

=y B

—oy - 1 8.,.6%%

=1 .0

~1.14r - . . . . . . . .
(L} 1 = 3 -3 = o r =

Elérments d'alliagse 240

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

[11.4 INFLUENCE DES TRAITEMENTS THERMIQUES

Des études portant sur l'influence des traitements thermiques sur la fare@rasion des
alliages d’aluminium Al-Mg-Si révéle que la microstructure apfiapourtant comme un
facteur prédominant des processus de corrosion, notamment de laigigdraiddition de
magnésium et de silicium a I'aluminium série 6000 induit la pr&tion de MgSi dans
l'alliage. Des traitements thermiques peuvent modifier la riéipartdes éléments dans le
métal et donc son comportement a la corrosion (tableau 111.6) [85] :

- la mise en solution du magnésium, suivie d’'une trempe de djallg063, diminue le
potentiel de corrosion de l'alliage (tableau III.6), ce qui éméraune augmentation de la
cinétique de corrosion.

-le survieillissement précipite des particules intermétaliqiépSi, ce qui diminue la

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

composites a renforts de carbone [85].

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

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

I1.5 TENUE A LA CORROSION DES ALLIAGES Al-Mg-Si(Cu)

La tenuea la corrosion des alliages d’aluminium dépend essentiellementléesents
d’alliage, c’est-a-dire de leur famille. Les formes de coomsiuxquels les alliages Al-Mg-Si
de la série 6000 peuvent étre sensibles sont indiquées dans le tableau Il11.7 [86].

S’ils sont légerement sensibles a la corrosion intergranulairgeeéral sur une tres faible
rangeés de grains, ils ne le sont pas a la corrosion sous contrainte. Tolgges laminés ou
filés ont une bonne résistance a la corrosion atmosphérique.

Svenningsen [87] ont étudié des alliages extrudés de la série 808, cbonstaté que des les
alliages contenant un bas cuivre (approx. 0.02 % en at.) étaiestamés a la corrosion
localisée tandis que les alliages renfermant des additions de €uil7% en poids étaient
sensibles a l'attaque intergranulaire. L'étude par microscopier@hique a montré la
présence des précipités contenant du cuivreCiaMgsSis) aux joints de grain des alliages
susceptibles a la corrosion intergranulaire.

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

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

6000 X X X X

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

Les alliages corroyés AI-Mg-Si présentent habituellement unaiertsensibilité a la
corrosion intergranulaire. Avec une composition steochiométrique, metafdrénation du
constituant d’équilibre Mgpi, I'attaque intergranulaire est mineure, etfaible a celle
observée dans les alliages (2000) et les alliages (7000). PouiidgesaAl-Mg-Si a exces
de silicium, augmente la corrosion intergranulaire a cause de la e ndartement
cathodique du silicium insoluble [88]. Le comportement en corrosion et mumtsal des
tbles en alliages 6061 et 6013 ont été étudiés dans des conditiondlideevieent naturel et
de Vvieillissement au picde dureté. Les potentiels de corrosion degjesb061
et 6013 étaient déplacés vers des valeurs plus actives avec |'étatkmasitlissement. Pour
l'alliage 6013 avec Cu, la différence des potentiels entre les &thatet T6, était plus
prononcée. Dans une solution aqueuse de chlorure de peroxyde, l'alliage 666hit a
notamment de la corrosion intergranulaire et par pigdres pour T4 et T6, respectivement.
Contrairement, I'alliage 6013 vieilli naturellement a été sensible aux pBiggira la corrosion
intergranulaire pour le cas du matériau vieilli au pic de dureté.deux alliages 6061 et
6013 présentaient une résistance a la fissuration par corrosion saasnt®pbour les états

T4 et T6 [89].

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

Dans des solutions neutres chlorurées, les courbes de polarisation anodique (ASTRFG61)
sont différentes pour les aciers inoxydables et pour I'aluminfigaré 111.6). La courbe de
polarisation sur métal passif (pour les deux métaux en milieutxes® présente une rupture
de passivité au potentiel de piqlres a partir duquel des piqgliresrent sur le métal. Si on
trace la courbe retour, la courbe ne passe pas exactement sur l#drajat & courbe de
polarisation est difféerente sur métal localement dépassivegeé.pia courbe retour coupe
'axe des potentiels Bpp le potentiel de repassivation aussi appelé potentiel de pootecti
Les piglres s’amorcent a partir et au-dessus du potentiel deepigdr Les piglres se
repassivent en dessous du potentiel de proteEfpn EntreEp etEpp les piqlres amorcées
continuent de se propager, mais il ne s’amorce pas de nouvelle pigine.ld3 solutions
chlorurées, dans lesquelles I'aluminium se pique également, on gert$ur aluminium une

courbe de polarisation anodique et obtenir une courbe analogue a cetieeobte aciers
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inoxydables, avec potentiel de piqlres et potentiel de protection. Eaedife est que, pour
I'aluminium, la position du potentiel de piglres sur I'échelle des gdetent'est pas corrélée
a la sensibilité a la corrosion par pigires des alliages. €xtaévident si on compare des
alliages d’aluminium contenant ou non du cuivre. L’addition de cuivre dahsminium
déplace le potentiel de corrosion et le potentiel de piqlres vexalkdess plus nobles ce qui
devrait correspondre a une amélioration de la résistance ardasioarpar pigires d’'apres le
modéle des aciers inoxydables, mais tout le monde sait que l'addigiocuivre dans

'aluminium diminue sa résistance a la corrosion par piqares.

t NEE Acier inoxydable /]
% -4 el " I{I
= e Aluminium / I|l J
6 / —T71
-7 / J [ L
e/ E N A
T
-1 E|:|p ‘ -0.5 i] Ep|:|| 13
%o Ep % Ep E VMecs)

Figure 1.6 : Courbes de polarisation anodique types, Acier inoxydable et aluminium dans
NaCl 0.5M [77]

[11.6.1 Comportement électrochimique des alliages Al-Mg-Si(Cu) en iteux chlorurés

Les courbes de polarisation obtenues pour AIMg0.5Si0.4 et AA6060 dansoluimnsde
NaCl 0,1M sont présentées sur la figure.lll.7 [90]. Les courbdwdjues se révelent
typiques des conditions imposées par la réaction de réduction a tiexydgee faibles
densités de courant cathodiques sont observées pour les deux étifissdeldiblliage
AIMg0.5Si0.4 et AAG060. Il est clair que le comportement cathodiqueA@&®B0 a été en
grande partie controlé par les particutedl(Fe,Mn)Si [90] présentes a la surface de cet
alliage. La comparaison des deux variantes AIMg0.5Si0.4 a montré encdeet@iement
thermique de vieillissement artificiel au pic de dureté aueweffet significatif , mais
beaucoup plus faible que les particulesl(Fe,Mn)Si sur I'activité cathodique. La légére
amélioration observée par traitement thermique a été probaiildéié® a la réduction de
magnésium de la solution sursaturée avec la matrice d'alumguiibena la précipitation de

Mg.Si. Les alliages AIMg0.5Si0.4 et AA6060 ont également présenté fiésedces en
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comportement anodique. e premier matériaa présenté une augmentatibrusque du
courant anodique aux potent autour de550 millivolts, alors que la densité de cour
AA6060 augmentaifortementpar polarisation artbque du potentiel de corrosicaux
environ de670 millivolts. Par conséquent, la présence descpkesa-Al(Fe,Mn)Si peut
diminuerle potentiel effective ¢ piglres dans la solution de chloruréesuré a un taux d
30 mV/min.

or 4504
§ 750
E
= -850
S AlMg0.58i0.4
g [antifizially agad)
g as04 | ¥ 8
£
4050 4 Altdgl. 5510 4
[a% gxlrudad)

'115:' ) L L 1 1 )
1E08 0.00001 00001 0001 O 01 1 10

Currant density (mAiem?)

Figure lll.7 :  urbes de polarisation pour les alliagAIMg0.5Si0.4 (attaqué NaO
elesoxydé) et AA6060 dans la solution de [0.1M[90].

CONCLUSION

Les traitements thermiquesnise en solution, trempe et revenu des alligg-Mg-Si-(Cu)
ont une incidence sur la sensibilité des ces @&#ag certaines formes de corrosion,
particulier la corrosion intergranulaire et |piqQration.

Les alliages corroyés Al-M§i-(Cu) présentent habituellemante certaine sensibilité a
corrosion intergranulaire Cette corrosion est causée par une différence paotentiel
électrochimique entre le grain et la zone des goide grains ou se produisent
précipitations de composés intermétalliques. Leipi® Mc,Si est anodique que la solut
solide et lorsqu'’il y a corrosion intergranulaifiegst attaquéTous ces alliages laminés
filés ont une bonne résistance a la corrosion giivé@rque. L'addition du cuivre, -dela de

0.50% modifie la résistance a la corrosion des akagpmme alliage 605¢
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IV.1 MATERIAUX ETUDIES

Les matériaux étudiés dans ce travail de thése sont desetdlafliages d’aluminium a
durcissement structural de la série 6000, il s’agit deux ca¢dgotalliages, alliages du
systeme AI-Mg-Si et alliages du systeme Al-Mg-Si-Cu.

Les tbles fournies sont obtenues par le procédé conventionnel de coulée semisoniinue
de différentes opérations de mise en forme telles que le lgenénahaud, le laminage a froid
et ensuite achevées par des traitements d’homogénéisation.

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

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

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

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

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

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

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

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

IV.2 TRAITEMENTS THERMIQUES APPLIQUES

Les alliages du systeme Al-Mg-Si (sans et avec cuivre) ibogist une catégorie importante
d’alliages industriels a caractéristigues mécaniques moyeruessont obtenues par
application du traitement de durcissement structural (par pi@p). Comme la
précipitation joue un rdle primordial dans I'amélioration des proprigtésaniques de nos
alliages, le but de notre travail s’articule essentiellememt I'tude des réactions de

précipitation dans les alliages étudiés lors des traitements thermiqueguéppli
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Le traitement de vieillissement comporte trois étapes :
- Mise en solution, qui consiste en un chauffage a températuree e/ a 550 °C) suivant
les compositions des alliages considérés. Dans notre cas, ladamp@&’homogénéisation

est de 530 °C. Elle est choisie a partir de diagramme d’équilibre du systeme 3il{s]g

- Un maintien pendant (01) une heure pour permettre la mise etiosoties éléements

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

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

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

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

l'alliage.

Afin d'étudier 'effet de pré revenu ; maturation et vieillissarnartificiel sur la précipitation

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

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

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

-3) Pré revenu des échantillons homogénéisés pendant 1 h a 530°@t pemelae a 75°C

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

- Eau distillée,@y: 180 ml

- acide fluorhydrique (HF) : 2 mi

- acide chlorhydrique (HCL) : 2 ml

- acide nitrique (NH ml

-Préparation des échantillons pour MET

Les échantillons préparés sont obtenus par dégrossissage et poiisseg@que, puis
découpés par carottage sur une lame a face paralléle obtersagagara disque. lls sont sous
formes des disques de 3 mm de diameétre et de 100 a 150 micronégessdur. Le bain
chimique et les conditions de température utilisés sont une sotldi@3% HNQ dans le
meéthanol pure a 10 Volts et a une température de —30°C. Nous dlis@siné machine
type Struers Tenupol, I'échantillon sous forme d’'une lame mince &s¢ plans le porte—
objet pour réaliser I'amincissement. On a un jet de chaque co®cdantillon, donc deux
cuvettes de dissolution qui se rejoignent au centre de I'épades¢achantillon. Le percage
(formation d’un trou) est détecté par la cellule photoélectrigne.fois terminé, I'échantillon
est lavé puis séché a l'air. Il est alors prét pour I'observatiomicroscope électronique a

transmission.
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IV.4 TECHNIQUES EXPERIMENTALES ET ANALYSES UTILISEES

Les caractérisations utilisées dans la présente étude, carmtstiegetechniques et analyses
bien adaptées a I'étude de la précipitation, la dissolution dessphals&tat solide et les
cinétiques engendrées dans les alliages d’aluminium. Cependantcilaitgtién continue
manifestant dans les alliages Al-Mg-Si-(Cu) a été principale étudiée par la calorimétrie
différentielle a balayage. L'évolution microstructurale des difiées toles en alliages étudiés
en fonction des traitements de vieillissement appliqués a étie sespectivement par la
microscopie électronique a balayage et microscope électronittaasinission, uniguement
pour les échantillons des tbles 8 et 12 et ce a cause cisllanité a cet équipement durant
notre stage pratique effectué a l'université de Birmingham, UK.camportement et la
résistance a la corrosion des toles étudiées 2, 4, 7, 8 et 12t dobfat des caractérisations
électrochimiques basées essentiellement sur les tests poyeasngues et la détermination

des résistances de polarisation.

IV.4.1 MICROSCOPIE OPTIQUE

L’étude microstructurale des alliages étudiés en différeats, &tat de réception, états traités
est suivi par un microscope métallographique a grand champ, typeERAI\25 CA. C'est
un microscope optique muni de lentilles qui permettent le grossissalad’image et est
équipé d’'une camera photographique.

La métallographie optique, par un grossissement jusqu'a x 100Cepedfappréhender la
morphologie des grains avec leurs tailles et formes. L'uiisade I'attaque chimique peut
révéler des traces d'impuretés non observées. Egalement, 'atthgquiEue consiste a
révéler la morphologie des précipités. La méthode utilisée palétermination de la taille
des grains est celle de comptage basée sur la technique planimdeiglefferies. Cette
technique est la plus usuelle lorsqu’'on cherche une estimation guamtdatila taille de
grains, que ce soit dans le contrdle de la production ou dans la rechexaétermination de
la taille des grains sur des échantillons métallographiquestalisée a un grossissement

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

La répartition et la nature chimique des particules, compogmétalliques, et dispersoides
pouvant étre révélé dans les échantillons traités ont été sonésétpdi microscope
électronique a balayage (MEB) couplé a un systeme d’analyse ED&ffet, cette technique
de microscopie basée sur le principe des interactions électatitye. Un faisceau
d'électrons balaie la surface de I'échantillon & analyser qui¢panse, réémet certaines
particules. Différents détecteurs permettent d'analysempadicules et de reconstruire une
image de la surface. Dans la pratique, les MEB les plus coomaets, c'est-a-dire, équipés
de détecteurs d'électrons secondaires permettent d'atteindresalnda@ de I'ordre de 20 nm
et un grossissement (bien que ce facteur soit moins important) wualfex jusqu'a 300 000
fois .Comparativement au microscope optique, le MEB est camsctéurtout par sa
résolution élevée et sa profondeur de champ importante. Le principe BlesEe balayer
un échantillon par une sonde électronique fine a un diametre de Bnd. IMette derniére est
projetée sur I'échantillon a analyser. L'interaction entre la séledéronique et I'échantillon
génere des électrons secondaires qui ne proviennent que de la zerfieisiigp de basse
énergie qui sont accelérés vers un détecteur d'électrons secomgaiaenplifie le signal. A
chaque point d'impact correspond ainsi un signal électrique. L'intelestté signal électrique
dépend a la fois de la nature de I'échantillon au point d'impadiétgimine le rendement en
électrons secondaires et de la topographie de I'échantillon au poimdécéngl est ainsi
possible, en balayant le faisceau sur I'échantillon, d'obtenir ungyregoiiie de la zone
balayée. Dans notre cas, nous avons utilisé un microscope électrobigjlagage type JEOL

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

IV.4.3 MICROSCOPIE ELECTRONIQUE A TRANSMISSION

L’étude des précipités fins de taille nanométrique et lesoetad’orientation avec la matrice
d’aluminium impose [utilisation de la microscopie €lectronique a@ngmission, cette
technique denicroscopie ou un faisceau d'électrons est transmis a travéchatillon tres
mince. Les effets d'interaction entre les électrons ehdidillon donnent naissance a une
image, dont la résolution peut atteindre 0,08 nanometre. Les images sbtenwsont
généralement pas explicites, et doivent étre interprétéémida Id'un support théorique.
L'intérét principal de ce microscope est de pouvoir combiner cettelgrésolution avec les
informations de I'espace de Fourier, c'est-a-dire la diffracti@st laussi possible d'étudier la

composition chimique de I'échantillon en étudiant le rayonnement X provoqiesfpeceau
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électronique. Les investigations microstructurales des échantibohsété réalisées en
utilisant un microscope électronique a transmission, type, TESCy¥dd¢ ane tension
d’accélération de 150 kV, équipé d’'un systeme EDX.

IV.4.4 CALORIMETRIE DIFFERENTIELLE A BALAYAGE (DSC).

Les réactions de précipitation et de dissolution ainsi lestigire®s engendrées dans les
alliages étudiés ont été principalement étudié par la méthode y¥anahlorimétrique
différentielle (DSC). En effet, cette méthode d’analyse ntigare consiste a mesurer la
différence entre le flux de chaleur de I'échantillon et la suitz®e inerte (référence) alors
gu’ils sont soumis a un méme programme thermique. La mesure oldshue flux de
chaleur en fonction de la température T (programme en chauftage refroidissement
continu) ou du temps t. Le calorimétre différentiel a balayagdiséuist du type SETARAM
DSC 92 couplé a un contréleur CS-92. Ce dernier est relié a un oudisatelequel est
installé un logiciel, donnant accés a toutes les fonctions de te&ppapermettant I'affichage

des résultats ainsi que leur analyse.

La courbe, thermogramme enregistré consiste en un fond liskeal se superposent des

pics correspondant a un dégagement ou une absorption de chaleur ‘anormal’ de ll@thanti

Lors d’'une réaction exothermique (précipitation d‘une phase), la D$&gjistre un pic au-
dessus de la ligne de base ( établie de fagcon expérimgatalen choix judicieux de la
référence, ou par reconnaissance visuelle de ce fond et on le isonatraellement de la
courbe expérimentale) et pour une réaction endothermique (dissolution d'wse), ptlke
enregistre un pic au-dessous de la ligne de base; le logssietia a I'appareillage nous
permet de connaitre température de chaque pic et le résultalcdude I'aire formée par le
pic avec la ligne de base du thermogramme. En général, Idssfaitesses de chauffage
Irefroidissement garantissent un état plus proche de I'équilibree¥anche, les grandes
vitesses ont I'avantage de requérir un temps réduit pour il'esgzendant on s’éloigne de
plus en plus de I'équilibre et on perd en sensibilité a mesure gitedae grandit. A vitesse
modérée, la résolution de pics proches en température est pies Bis plus, l'effet
thermique qui correspond a laire d’'un pic augmente linéairemawec la vitesse de
chauffage. Ceci implique que des anomalies deviennent plus fatiledemtifiables a
mesure que I'on augmente la vitesse, et donc deviennent comparativement pissasal
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reconnaitre a faible vitesse [99]. L'aire d’un pic est déterenpa¥ la relation suivanteACp
=f(T), soitAH=/Cp. dT............... (IV.1)

Pour une réaction se faisant a plus haute température pour une pldis gitasse, elle est
donc plus rapide, c'est-a-dire mois étalée sur I'échelle depsteComme laire, qui
correspond a I'enthalpie, doit étre constante (une fois diviséa paaidse), cela veut dire que
le pic gagnera en intensité pour compenser la perte en largelié¢helle des temps).Une
préparation appropriée de I'’échantillon qui maximise la suidaceontact entre la capsule et
I'échantillon réduira la résistance thermique entre I'échantdtole capteur et aura pour
conséquence une justesse et une résolution maximale. Les échamipasés ont des
formes cylindriques similaires a des disques minces ayant J'dpaisseur et 5 mm de
diamétre. La masse moyenne de I'échantillon est d’environ de 1B0'éohantillon
référence utilisée est en aluminium pur. Les cycles thermigumsdiqués comprend
respectivement un chauffage a des vitesses variables de : 5, 1@01%3nein, de 'ambiante
jusqu'a 550°C avec un temps de maintient de 5 min, suivi d'un refraitksdgejusqu’a

'ambiante.
IV.4.5 DIFFRACTION DES RAYONS X (DRX).

La caractérisation la plus complémentaire a l'analyse oadtbrique c'est celle de la
diffraction des rayons X, qui est essentiellement utilisée ideutifier et mettre en évidence
la nature des phases précipitées, les composés intermétalligisents et de suivre leur
evolution en différents états de traitement de vieillissemede enaturation appliqués aux
échantillons étudiés, et par conséquent a l'appréciation de [|'éabnigue (texture,
contraintes internes) de ces échantillons. Méme, si cet examen resteaocépppdoximatif.

La diffractométrie X permet de déterminer les distances atbmiques et lI'arrangement des
atomes dans les réseaux cristallins. De nombreuses applicatibagnsi été développées
permettant, par exemple, d'identifier les formes cristalfggcaes ou phases, de déterminer
les contraintes internes et les textures, ou encore de caractériséada g'un matériau.

En faisant interagir sous un angleavec un cristal qui peut étre composé d’'une famille des
plans atomiques paralleles situés a la méme distance rédculan faisceau paralléle de
rayons X monochromatique de longueur d’odée rayonnement diffracté doit vérifier la
condition de Bragg : 2sind=ni ..............oo (IVL2)

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

cristal. La caractéristique fondamentale de la diffractométst qu’elle donne directement
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une information numeérique sur lintensité de diffraction. En effetecgrandeur comporte
aussi une information qualitative qui peut se révéler intéressante. Un éohastitiré a une
distribution d’intensités qui écarte de celle mesurée en baesde texture. Cette derniere
mesure devrait étre tabulée dans les volumes de spectre digpalaexemple, le fichier
ASTM. En effet, si les intensités de certains pics dévient nqumblement des valeurs
rapportées dans le fichier ASTM, il est probable que I'échantillon est teQf]ré [

Les essais de diffraction RX sont réalisés a l'aide d'urradifbmetre de poudre, type
BRUCKER ADVANCE D8, monté en géométrie a haute résolution. Linalee angulaire
gu’il permet de mesurer s étend de 10 a 120° sur I'échellé balayage de cet intervalle ne
se fait pas a pas, la longueur du pas étant 0,02° toujours suellke@ 6. La source de
rayonnement X utilisée a une cible en Cu, la radiation émiske ekiublet K,; - K ,, du
cuivre ( notée Cu- K).La recherche de phase s'effectue par analyse du spectre et
comparaison a des fiches ASTM en attribuant un facteur de maéritpalifie la justesse de

la comparaison.
IV.4.6 MICRODURETE

La réponse au durcissement des alliages étudiés est uneémstigoe extrémement
importante dans notre étude. En effet, le réle des traitements edéssement par
précipitation dans ces alliages c’est I'amélioration davanteggupriétés mécaniques, d’ou
l'intérét et I'utilisation de ces alliages dans le I'indiesti’automobiles. le durcissement des
alliages étudiés a été étudié par les mesures de la mi@t@ dura dureté d’'un métal ou
alliage est définie comme la résistance qu'il oppose a létadion d’'un autre corps plus dur
gue lui. Pour des conditions expérimentales données, la dureté du métauent plus
grande que la pénétration du corps est plus faible. L'apparedéught un microdurometre
semi-automatique du type ZWICK a pénétration Vickers sous une otb@ngesure de 300 g
lié & un micro-ordinateur qui permet la mesure automatique de mietédyrace a un logiciel
approprié.

Le principe de I'essai consiste a exercer sur la sudackechantillon a étudier une force
constante pendant un temps (t) donné a l'aide d’'un poincon en diamant tragpeig
pénétrateur, ce dernier a une forme pyramidale a base darrdereté Vickers est alors
définie par le quotient de la charge appliquée F par la surfacendgréinte permanente S,

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

Le comportement a la corrosion des échantillons, a été étudié eparméthodes
électrochimiques

suivantes :
- Evolution du potentiel libre en fonction de la durée d'immersion.
- Courbes potentiodynamiques et la mesure de la résistanciaudsgion(Ry).

Ces tests ont été réalisés au laboratoire Métallurgiéng¢ gle matériaux de I'université Badji
Mokhtar.

- Systeme de mesure électrochimique

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

Cellule (figure .1) : les mesures électrochimiques sont réaliséesuavenontage classique a
trois (03) électrodes. La contre électrode, elle permet dendéer le courant traversant
I'électrode de travail lors de tracés potentiodynamique. Ellecanstituée d'une grille en
platine. Sa surface utile est de 2fcnh’électrode de référence permet de mesurer la tension
de I'électrode étudiée. Nous avons utilisé une électrode au calatuegtes (ESC) dont le
potentiel est de 241mV/ENH

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

Pour la réalisation des expériences, chaque échantillonsiesa rah fil conducteur (alliage
de cuivre). Une vérification des électrodes de travail a I'dide multiméetre est effectuée
pour le contrble de l'intensité et le passage du courant.

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

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

distillée & 3.2 % NacCl, a température ambiante (25 + 1°C), aérée et avboragitzdérée.

Figure I: Cellule électrochimique utilisée pour les analyses électrochimique

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

Le présent travail entrepris dans le cadre de cette thétgespoi’étude et caractérisation
des toles en alliages a base d’aluminium a durcissementusidute la série 6000. Les tbles en
alliages Al-Mg-Si sont utilisées de maniere croissante dmronstruction automobile pour
réduire le poids des véhicules et ainsi réduire la consommationtiears. En effet, elles sont
destinées notamment pour la fabrication de piéces de peau de cartsseuvrants, panneaux
internes et externes, etc. Ce type d'application requiert un blesata propriétés, parfois
antagonistes. Ces exigences ont conduit au choix des alliageg-8i-§Cu). En effet, ces
alliages présentent un bon compromis entre les diverses propriéifisese en assurant

notamment une meilleure formabilité, en particulier pour le sertissage.

L’idée fondamentale de notre travail est d’étudier les whfftes réactions régissant le processus
de précipitation continue dans ces alliages, ainsi que les cireggqgendrées, un tel processus
étant a l'origine d’amélioration des propriétés mécaniques parsdament structural et
d’illustrer les effets particuliers du pré vieillissementpugguration , de I'excés du silicium et la
présence du cuivre en faible teneur sur la réponse au durcissesdifté@ents alliages étudiés
d’'une part. D’autre part, nous nous sommes intéressés a I'étude dartmmgnt en corrosion
des tOles étudiées, du fait que cette propriété s’avere impoaantquise pour l'utilisation des

toles.

A cet égard, des techniques de caractérisation ont été adilisésavoir, la calorimétrie
différentielle a balayage DSC, la diffraction des rayons Xmiaroscopie électronique a
balayage (MEB), la microscopie électronique a transmission [Mijlipés par le systéeme

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

L’évolution microstructurale des échantillons en alliages étudigsdifférents états, état de
réception qui dépend intimement de [Ihistoire thermique du matériatas traités

thermiquement, a été caractérisé et suivie au préalable paictoscope optique. L'examen
métallographique, nous a permis de révéler des certains détails mattosuy et en particulier

de suivre la variation de la taille des grains.

V.1.1 Etats de réception

A I'exception de I'alliage 8 montrant une microstructure peu distg#e, Les microstructures a
I'état de réception des alliages étudiées au microscopes ogtgwres V.1, V.2, V.3, V.4 et
V.5) révelent dans 'ensemble des microstructures d’états de quukeu moins similaires en
termes de détails microstructuraux qui se manifestent esisténce des taches sombres et
d’autres clairs repartis aléatoirement a l'intérieur deaingr pouvant étre attribués aux
particules, composés intermétalliques et dispersoids préserdésata de coulée. La taille
moyenne des grains a été déterminée a partir d’'une moyenplesdplusieurs mesures prises
simultanément, este I'ordre de 38.5- 48,am, elle vraie d’un alliage a un autre d’'une maniére

assez semblahble

V.1.2 Etats homogénéisés

L’observation par le microscope optique des échantillons homogénéisésitpéhdare a la
température de 530°C a montré des microstructures assezrssngaidont les grains ont
connues de grossissements modérées. En effet les microstratiterges sont apparemment
caractéristique de la matriee- aluminium qui semble pratiquement homogéne, caractérisée par
une distribution plus ou mois uniforme des particules et ou dispersoddgeiinment présents,
selon les travaux des chercheurs [9, 91- @@k particules sont de typeAlFeSi et a-

AlFe(Mn)Si, cette derniere phase subsiste stable a haute température .

63



Chapitre V Résultats et Discussions

V.1.3 Etats vieillis

Les microstructures des échantillons des téles vieillies 2@8&M fonction du temps, pendant
des temps de maintiens allant jusqu’aux 48 heures, sont présentéssfigures V.1, V.2, V.3,
V.4 et V.5. En effet, on peut constater que tous les alliages étrttiésibi des grossissements
moyens des grains et qui varie d’'un alliage a un autre commamaint aux états de réception.
Cependant, cet examen microstructural a permis de déceler fdeendiés dans la densité et la
répartition des précipités formés, lors de la précipitation pdlissement artificiel pendant les
différents maintiens. Les précipités sont répartis aléatemem 'intérieur des grains, et aux
joints de grainsLa seule différence significative qui peut étre observée edralliages c’est la
nature des précipités et des dispersoides existants dangdidgesatans cuivre et l'alliage
contenant du cuivre. En effet, la présence des éléer{enidVin, Fe etc.. ) danges alliageAl-
Mg-Si affinent la taille et forment des dispersoides. Cegaleiment est consolidé par les

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

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

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

vieillia 180°C pendant 48 heures
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Figure V2 Microstructures des échantillons de la t¢:

a) état de réception, b) état homogénéisé, c) etatk ¢ieillis a 180°C pendant 2iet 48h
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Figure V4 Microstructures des échantillons de la t¢:

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

Figure V5 Microstrictures des échantillons de la téle :
a) état de réception, b) état homogénéisé, c) &tad vieillis a 180 °C pendant 20h et

69



Chapitre V Résultats et Discussions

V.2 ETUDE PAR MICROSCOPE ELECTRONIQUE A BALAYAGE

Pour I'étude par microscope électronique a balayage et ladtifinades rayons X, nous avons
opté essentiellement pour les deux temps le vieillissemefitiatti4 et 24 heures, étant donné
que les valeurs maximales de duretés sont obtenues environ a césnaesixselon les courbes
de vieillissement a la température a 180 °C obtenues pour les toles étudiéesrdtmpritds sur
la figure V.46. Contrairement a I'étude par microscope optique ou on si des temps de
vieillissement plus prolongés (20 et 48 heures), et ce afin de aenttaitfet de température de

vieillissement sur la variation de tailles des grains.

Cependant, les micrographies prises par microscope électroniquéayagea (MEB) des
échantillons des téles (figures V.6, V.7 et V.8) montrent respectiviel®e micrographies des
tbles 2, 4, 7, 8 et 12 aux états de réception et vieillis @&tlément a la température 180°C, et
maintenus aux temps 4 et 24 heures des différentes particul&ésipits ayant des différentes
tailles, dispersées aléatoirement dans la matrice. Latitépg la forme et la densité de ces
précipités changent d'un alliage a un autre et varient intimteemefonction de la température
du vieillissement. lls sont relativement fins dans lesgdka2, 4 et 12 par rapport aux deux
autres alliages 7 et 8 qui semblent légerement gros, cecitpewx@liqué par la variation du
rapport Mg /Si et la présence du cuivre dans la tole 12. La natuméque des divers précipités
a été déterminée par le systeme EDX intégré au microscope éleatrarbqlayage.

En effet, les spectrogrammes obtenus par I'analyse EDX @¥M&spersive analysis X-ray) ,
Figures V9 ,V10, V11, V12 et V13 montrent les éléments présentsataparticules analysées.
Cependant, il est a constater que I'analyse chimique de ée#pif@s fins par EDX n’est pas
autant précise a cause de la trés petite taille dasybest En effet, nous avons constaté qu'il
y a toujours une dispersion du faisceau d’électrons incidents |distdeaction avec ces petites
particules. En comparant ces résultats avec des résutsitravaux menés sur des alliages
similaires [9, 92- 94], les deux types de précipités observégepe étre la phase-AlFeSi

et/ou la phase-AlFeMnSi qui demeure stable a haute température [9, 96].

70



Chapitre V Résultats et Discussions
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Figure V.6: micrographies MEB des t6les étudii états de réceptit
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DET: BSE Detector
DATE: 03/14/07

Figure V.7 micrographies MEB des téles vieillies 4 heuada température 180°C
72



Chapitre V Résultats et Discussions

[SEM MAG: 3.00 kx DET: BSE Detector
Hv: 25.0 kv DATE: 03/14/07

Figure V.8: micrographies MEB des toles vieillies 24 hewda température 180°C
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V.2.1 Analyse chimique des particules par EDX

L'analyse chimique qualitative et quantitative par EDX pernaetdétermination de la

composition chimique des particules, précipités ou composés interquislirévélés par le

microscope électronique a balayage. La mise en ceuvre de chtigte nécessite au préalable
l'acquisition de la micrographie de I'échantillon sur laquelle dpjtaraitre tous les détails
microstructuraux que l'on veut analyser. Les spectrogranttdeé enregistrés a partir des
échantillons des tbles étudiés 2, 4, 7, 8 et 12 vieillis respectivgrardant 4 et 24 heures a la
température 180°C, qui en effet correspondent a I'apparition des pics de dureté, ésehtépr
dans les figures V.8, V.9, 10, V.11 etV.12. Les pics identifiés sorgidesaractéristiques aux
éléments (Al, Mg, Si, Mn et Fe) présents dans les parti@iles précipités révélés par les
micrographies MEB. L’analyse quantitative des éléments trouvesepd'identification et la

nature des précipités.

Selon les analyses chimiques des éléments identifiés, ilaestséater clairement que la teneur
en aluminium, élément constituant de la matricealuminium est pratiquement similaire dans
toutes les tbles étudiées. Egalement, les proportions en Mgetggésentent en faibles teneurs
et assez proches dans les alliages 2, 4, et 7. Cependameweslerniers éléments se
manifestent en trés faibles quantités qui sont caractérisédepapics indétectables dans les

alliages 8 et 12.

La présence du fer dans l'alliage 7, élément responsable derlation des précipites typiques
(a-AlSiFe), dont I'existence ne favorise pas I'amélioration depétés mécaniques de l'alliage
a cause de I'asymétrie en morphologie de ces précipitéestam bon accord avec les résultats
trouvés par d’autres chercheurs [93, 94, 95]. La présence du Mn enlplEs, favorise
'apparition de la phase du typeAlFeMnSi. Elle est plus répandue aprés un traitement
thermique a hautes températures. La formation des dispersoidesaiages Al-Mg-Sigst
due a la présence du M Cr et le fer. Leur interface avec la matricealuminium constitue un
site de germination préférentielle pour des phases. Le Cu eh leuMCr sont introduits pour
contrdler la taille du grain et pour donner une meilleure régistmécanique aux alliages [9,60,
96]. Les traitements thermiques favorisent la dissolution des ylegidu silicium qui se
forment pendant la coulée de l'alliage et Si réagit avec Reatn formant les deux dispersoides
cités auparavant [103]. Il est important de remarquer que la formds ces particules provogque

la diminution de la teneur en silicium de la matrice.
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Chapitre V
I Spectrum2
M
Particule
analysée
5
o051 15 7 25 3 35 4 45 5 85 6 BS 7 75 & 85 & 85 10
Full Scale 2991 ofs Cursar, -0.022 (1296 cts) ke
Element | Weight%  Atomic%
Mg K 0.07 0.07
Al K 99.64 99.64
SiK 0.29 0.28
Totals 100.00
Figure V.8 : SpectrogramnieDX d’une particule analysée dans la tble 2
B Spectrum 2
Particule
analysée
1
5
0 05 1 15 2 25 3 35 4 45 5 S5 6 85 1 75 & 85 & 8 A0
Full Scale 2591 cts Cursor, 0022 (1351 cts) ke
Element | Weight Atomic%
%
Mg K 0.05 0.06
Al K 99.50 99.51
SiK 0.45 0.43
Totals 100.00

Figure V.9 : SpectrogramnteDX d’'une particule analysée dans la tole 4
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Al

Particule
analysée

Spectrum 2

T
i 0s

T
1 13 ? 25 3 i3 4

Full Scale 2591 efs Cursar: 0022 (134 cts)

ke

Element Weight Atomic%
%

Mg K 0.09 0.10

Al K 98.49 98.64

SiK 1.19 1.14

Mn K -0.05 -0.02

Fe K 0.27 0.13

Figure V.10 : Spectrogramf@BX d’une particule analysée dans la téle 7

4 .
Particule

analysée

Spectrum 1

T
0 05 1 15 2 25

Full Scale 2305 et Cursor -0.022 (1407 cfs)

35 4 45 5 55 f

ke
Element | Weight%  Atomic%
Al K 99.87 99.88
Si K 0.13 0.12
Totals 100.00

Figure V.11: SpectrogramniDX d’une particule analysée dans la tole 8
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Al

Particule
analysée

Spectrum 3

0 0s

43

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

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

V.3 ETUDE PAR MICROSCOPE ELECTRONIQUE A TRANSMISSION
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Afin de porter plus de détails et plus précisément sur la natgratticules et des phases
précipitées qui peuvent avoir lieu lors des différents traitendmngeillissement appliqués a
des échantillons prélevés a partir des toles 8 et 12, nous ailmésunt microscope électronique

a transmission type TESCAN équipé d’un systeme EDS.

En effet, des micrographies obtenues par microscope électroniquansmigsion (MET) des
précipités révélés par des microstructures des échantillons.

La figure V-13.a b, ¢ et d, montre des micrographies MET typigugsechantillons traités a
savoir : vieilli artificiellement, pré vieilli et mari 1 m®puis vieilli a 180°C. Les micrographies
obtenues par MET et les spectrogramra&X (figure V.14. a et b) enregistrés, révélent
clairement les particules typiquesAlFeSi caractérisés par une asymétrie morphologique et des
particules ou des précipités sous formes batonnets dans I'échadillartéle 8 vieilli pendant

24 heures a 180°C, qui sont de type-Al FeMnSi. Ceci est en bon accord avec les résultats
trouvés par d’autres chercheurs [8, 9, 91].

En concluant, il est a retenir que les particules-etlFeSi eta—AlFeMnSi sont les plus
répandues dans les alliages Al-Mg-Si et qui demeurent mémetagrement thermique a cause
de leur stabilité. Egalement la formation des ces dernierasl'esigine de I'appauvrissement en

silicium dans la matrice — aluminium [103].

Par ailleurs, des micrographies électroniques des échantillonglele8 et 12 vieillis, figure V

15 a et b, ont été prises, en faisant interagir le faisceatraxique incident en paralléle a la
direction [001] de la matrice - aluminium, révélent la présence des précipités tresgfins
peuvent étre les phas@setp’ dans I'échantillon de la tble 12 contenant du cuivre et la tole 8
sans cuivre. Par ailleurs, il y a lieu de remarquer la ptatigm des différents précipités sur les
dislocations en formant des boucles de dislocations dans I'éatrauidlla téle 8 mari un mois
(figure V. 15). Ceci en fait, montre que le durcissement qui se pnoeludant la maturation a la
température ambiante est attribué a une interaction entlevégs défauts (dislocations, lacunes
et autres).En effet, il est a constater que I'apparition daspités tres fing" dans les alliages

étudiés est certainement responsables sur le durcissement structuratéengend
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Egalement, la prédominance en ces précipités cofsémans les alliages ayant subis
traitements de vieillissement précédé par le trant de pré revenu (cas de l'alliage 12)
responsable sur la meilleure réponse au durcisseman vieillissement. Cette restreir
investigation MET consolide en fait, explicitemdss résultats obtenus par la DRX et la DS(

marque aussi I'accord aved’autres travaux 39, 56,91,92 104,107, 108

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

(Vieilli 24 h a 180°C correspondant au pic de ¢i)
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LAEI 7 Map Sum Spectrum
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Figure 14.a : Spectre EDX obtenu a partir de lirticule de la figure V.13

- EI || Spectrum 7

Q 3 10 15 kel

Figure 14. b : Spectre EDX obtenu a partir de li@ade de la figure V.13
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Phaseg¢ " etp")

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

Figure V.16. Micrographie MET montrant la préciion sur les dislocatio
Tole 8 : Vieilli 24h a 180°C aprésaturation d’'un moi
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V.4 Diffraction des rayons X

V.4 .1 Etats de réception

Les spectres de diffraction de rayons X des alliages étadiBétat de réception sont
représentés dans les figures V.16. a et b. Les pics iéentdorrespondent a ceux
caractéristiques de la matrieealuminium, dont la structure est du type gdkn effet, il y a
lieu de constater dans le cas des toles 2, 4 et 7, la réflexpdns intense remarquée c’est celle
due aux plans (200) et non celle due aux plans (111), comme prescrite par les fickle<CAST
suppose l'existence d'une orientation privilégiée (texture) agepldns (100) paralléles au plan
de laminage des téles. En revanche, on peut remarquer clairememangement de cette
orientation privilégiée dans les deux autres alliages 8 et 12rétldaion la plus intense est due

aux plans (111).
Dans I'ensemble, on peut conclure que les toles 2, 4 et 7 adrétasont donc toutes texturées

avec leurs plans (10Q)paralleles au plan de laminage ,ceci est en accord avaavasix des
chercheurs [9, 93, 97-102] .
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Figure V.16. a : Diagrammes de diffraction des RX des toles a I'état geagce
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Figure V.16. b :
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20

Superposition des diagrammes de diffraction des RX des té@ted a I’

de réception

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

La figure V. 17

illustre les différents spectres DRX desaétllons des tbles 2, 4, 7, 8 et 12

vieillis artificiellement a 180°C, pendant différents temps dintiem, 4 et 24 heures, qui en

effet, correspondent a I'apparition des pics de dureté . Les dif§éspectres révelent toujours

les pics caractéristiques de la matice’'aluminium, les orientations qui possedent relativement

des proportions variables des grains se présentent en position detidiffrales familles des
plans (111), (200), (220), (311) et (400).
L’apparition des pics caractéristiques sur les diagrammes @R rme I'existence des phases

qui ont été développées lors des traitements de vieillisserngatr €onséquent, peuvent étre

identifiées en utilisant les cartes ICDD convenables.
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En effet, il est a constater que les pics caractéristiqg@gesouvent en chevauchement avec les
pics caractéristigues de la matrice aluminium et sont caractérisés par des faibles intensités
[105, 109], le chevauchement des pics peut étre résolus en utilisaartdlyses de Gauss ou

Lorentz.[105].

A partir des spectres DRX des alliages étudiés 2, 4, 8 7 eficlifis a 180°C pendant 4 et 24
heures, il est a remarquer que tous les alliagesstratétrent des pics caractéristiques ayant

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

Les pics caractéristiques analysés révelent la préserscerdeipités développés lors de la

précipitation par vieillissement artificiel qui se resument comme suit :

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

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

- B"-(MgsSis) phase intermédiaire, apparaissant en une tres faible concentrati@B88CD
1207) [99,101], de structure monoclinique avec : a =1,516 nm, b = 0,405 nm, ¢ = 0,674nm
et ¢=0.674 nm et = 105.3.

Par ailleurs, on peut également, observer a partir des spRrégure V.17, I'enregistrement
des variations accrues en intensités des pics dans le cas des alliages 2, 2 A/i8ilis a

180 °C, respectivement pendant 4h et 24 heures comparativement aus gfesctibiages aux
états de réception. D’autre part, il est a noter que les ésxtévélées aux états de réception

n'ont pas subis de modifications remarquables.
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Figure V.17 : Diagrammes de diffraction des RX des échantillons vieldisegmpérature 180°C
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Figure V.18 : Pic attribué [ se trouant en chevauchement
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V.4.3 Toles traitées : pre vieillis et vieillis a 180°C

La Figure V.19 représente les diagrammes de diffraction @dg®ns X obtenus pour les
échantillons ayant subits un traitement de pré vieillissemane lleure a 75°C) puis vieillis &
180°C pendant des temps maintien de 4 h et 24 heures.

Les diagrammes enregistrés représentent les spectres ees 2014, 7, 8 et 12 traités et
présentant la meilleure réponse au durcissement apres ce traitementididlips&ment.

En effet, les spectres obtenus montrent également la présemqacdesupplémentaires en
chevauchement avec les pics caractéristiques de fortedtitgeqms sont affectés a la matrice

aluminium.

Les pics analysés et identifiés sont en conséquence attribugsémipités (B'-AlsMg; et -
MgsSis). Les intensités des pics caractéristiques ont subi des awagimentremarquables dans
le cas des tbles 4 et 7 traités pendant 4 et 24 heures,ratugpaent aux deux autres alliages
8 et 12. Cette augmentation peut s’expliquer par l'augmentationaEnsaté en nombre et en
volume des précipités durcissafitetf". En effet, cette modification est apparemment reliée a
la composition des alliages et plus précisément au rapport Mgeendant, on peut s'attendre
que la concentration de silicium affecte la densité des précipitts pjue leurs tailles. En
d'autres termes, l'augmentation de la concentration de silicium Idanalliages Al-Mg-Si,
augmente la densité en nombre des précipités et surtout elle séahamrgmentation de la
densité volumique des précipit@s (MgsSis) [105].

Comparativement aux états précédents, les textures observéammns certains changements

dans le cas des traitements de vieillissement appliqués laages 7 et 12 pendant des temps

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

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

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

Les diagrammes enregistrés révelent toujours la présence des patéregtiques de la matrice
a —Aluminium, dédoublés avec des pic supplémentaires représentent les phasespigEs pré
(B'-Al,Mgs et B"-(MgsSig)) formeées lors du traitement de vieillissement apres ntaiardes
différents échantillons.
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Cependant, et comparativement aux états précédents, on peut ausgerccaes variations
accrues en intensités des pics des spectres des echantioriseagendré des meilleurs
durcissements par précipitation, a I'instar des échantillons étudiés.

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

changements notables surtout, dans les échantillons traités a 180°C pendant 24 heures.
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Figure V.20 : Diagrammes de diffraction des RX des échantillons mdris lé$ ei80°C

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

V.5.1 Etudes des réactions et séquences de précipitation

L’étude des cinétiques des réactions de précipitation a été aluankeen premier temps par la
détermination des différentes séquences de précipitation pouvant i@oiddns les toles
étudiées en utilisant la calorimétrie différentielle. L'asal calorimétrique des échantillons a été
effectuée en utilisant un calorimétre—SETARAM, type DSC-92, tiginh une température a
I'utilisation de 550°C. La vitesse de chauffage peut étre rggéencréments de 0.01°C/min a
30°C/min. Les creusets utilisés sont en aluminium et qui n‘ont pas aeparavant. Le
calorimetre fonctionne avec un logiciel donnant accés a towe®retions de I'appareil et
permettant I'affichage des résultats.

La masse des échantillons a été choisie pour étre la plelseppossible de celle de la référence
(en aluminium pur). Les échantillons ont a chaque essai été dépofEonled maximiser la
surface de contact entre I'échantillon et le fond de creuset.

Pour chaque échantillon, homogénéisé 01h a 530°C et trempé a I'eau, noumaivdiabord
procédeé a un essai a la vitesse de chauffage de 10°C/min.

Ayant terminé ces essais, nous avons ensuite procédé a une s@uatme essais sur des

échantillons homogénéisés et trempés a 'eau, faites a desesits chauffage différentes (05,
10, 15, et 20 °C/min).

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

La courbe correspondante a la téle 2 montre la présence de deapgmesnts exothermiques
et trois pics endothermiques. Les pics exothermiques sont sisgpéstigement, dans l'intervalle
de température : 180 - 316°C pour le pic A et 320- 375°C pour le pic @ 3e$ séquences de
précipitation communément admises pour les alliages Al-Mg-9iclé, peut étre attribué a la
formation des deux phases intermédiae®t ' [100]. La phas@" s’est formée aux dépens
des zones GP et/ou clusters de Mg et Si. Eventuellement, ceepicpsoduit suite aux
interactions des deux réactions. Ceci est en bon accord aveawdas<tprécédents [104,105]
qui ont montré que lorsque le rapport atomique de Mg :Si est supérieur a ~sl @& xepics
exothermiques des précipit@s et p' accusent un grand chevauchement et il serait est donc
difficile de les distinguer. La distinction entre les deux pics atdviplus évidente avec

'augmentation de la teneur en silicium.
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Le pic B, est par conséquent, ne peut étre attribué qu'a latformde la phase stablg
résultante de la réaction de décomposition de la solution solideuséesat les particules de Si,
du fait que notre alliage contient un exces de silicium.

Les pics endothermiques apparaissant aux températures: 110°C @8é¢°a),(pic b) et 453°C
(pic c). Le pic (a) correspond a la dissolution des zones GP. d €bpiest attribué a la
dissolution des deux phases métastailest . Tandis que le pic (c) correspond a la dissolution
de la phase d’équilibfg ainsi que les particules de Si.

Le thermogramme DSC enregistré pour la téle 4, révéleusndgls deux pics exothermiques B
et C, un autre pic A mois clair situant dans l'intervalle3fea 120°C et qui peut étre lié a la
nucléation des zones GP. Les pics symétriques B et C, liragpsctivement dans les domaines
de températures suivants 310 a 370 °C et 390 a 440 °C, correspondent centaiaelia
formation des phases intermédiair@s €t ') et la phase d’équilibr@-Mg,Si. Par ailleurs, on
peut remarquer I'apparition systématique des pics endothermigsesig, le pic a, Iégérement
clair, situant entre 120 a 180°C qui marque la dissolution des zondsri@é&es lors des
premieres étapes de la précipitation . Le pic b, situant &Tileet 410 °C, indiquant la
dissolution des phases intermédiaifgset p'). Le pic endothermique c, est par conséquent peut
étre attribué a la précipitation des particules du silicium.

Concernant la courbe DSC de la tole 7 , en effet , cetteédernrévele distinctement la
formation des deux phases intermédiaif@s €t p') étant marquées par le pic exothermique
intense B, s'étalant entre 280 a 310 °C , le pic exothermique Afestamt lors des premieres
étapes de la décomposition de la solution solide sursaturée eevBitd de température de 50 a
110°C indique la nucléation des phases précurseurs et les zones GEst eedon accord avec
les résultats obtenus par les auteurs [9, 106] . le pic a, hégetrelair et le pic b, situant entre
350 a 400 °C sont par conséquent attribués respectivement a la dissdeg phases
précurseurs et aux phases intermédiaires.

La courbe DSC obtenue pour la téle 8, montre également la présenpisiesothermiques
clairs A, B et C suivis respectivement par des pics endothermiques moinssraebset c.

Les pic A, se présentant plus clair et se placant entre t 3008C montre clairement la
nucléation rapide des phases précurseurs tel que les clustasaesuGP dans cet alliage, le
deuxieme pic exothermique B, peu intense, dans l'intervalle de 1B &C marque la

formation de la phase intermédiaffe séparément de la phase succesgeur
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L’apparition du large pic C dans l'intervalle de 340 a 450°C peutiétéela précipitation de la
phase stabl@-Mg.Si. Cependant, il y a lieu de constater les deux pics endothernaigeed
situant respectivement dans les domaines de températures,100a 1220@ @80°C marquent
la dissolution des phases précurseurs et de la phase interm@diaire

Par ailleurs, la courbe DSC enregistrée pour la tble 12, réedepics exothermiques et
endothermiques quasiment similaires a ceux obtenus pour lalliagéed@imoins, on peut

remarquer la présence d’'un léger décalage des pics vers les températuiasrssper
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Figure V.21 Thermogrammes de DSC obtenus a la vitesse de chauffage de rl0°C/mi
(Toles 2, 4,7, 8 et 12 homogénéisées 1h a 530°C et trempées a I'eau)

96



Chapitre V Résultats et Discussions

V.5.2 CINETIQUES DES REACTIONS DE PRECIPITATION

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

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

y : fraction transformée,

t : temps de maintien isotherme (en secondes),

k : constante de vitesse dépendant essentiellement de la température,

n : coefficient de JIMA.

Dans le cas des transformations pour lesquelles un seul mécguswene la transformation,
les parameétres n et k peuvent étre significatifs des méeaside croissance ou de germination
et croissance. La cinétique de réaction (précipitation et digsoldes phases) est toujours
reliée aux concepts des énergies d'activation et de l'ordred®mé&n effet il existe un grand
nombre de méthodes de calcul d'énergie d'activation. Des di#féranéthodes ont été
appliguées telles qua méthode de Kissinger [110], la méthode d’Ozawa [#11§ méthode de
Boswell [112] pour évaluer les énergies d'activation efficaceslpqarécipitation la dissolution
dans des conditions anisothermes. En mesurant un parametre physiquei@peratant une
transformation de phase, il est possible de tracer I'évolution tietcasformation de phase en
fonction du programme température temps auquel le matériau estssoure degré de
transformation f (&< f < 1) peut étre calculé a partir de telles données. L'historique tuiana
du point de vue thermique détermine le degré de transformationat#ofr transformée ne
dépend pas du temps ou de température d'une maniere directe, c@uiableo est présentée

qui détermine entierement le degré de transformation, et dépend de I'histoiiguberm

V.5.2.1 DETERMINATION DE L’ENERGIE D’ACTIVATION

L’'analyse d’une réaction thermiguement activée est habituellero@mmencée par la
détermination de I'énergie d'activation E. Une fois E est détéamila combinaison de la
valeur E et une courbe simple de transformation fournit essentgitela solution pour la
détermination du triplet cinétique(E; (a)) et détermine ainsi la cinétique de la réaction. De
la, il sera clair que la détermination de I'énergie d'activation soitd'étajgiale dans l'analyse.
Par conséquent, I'objectif de la détermination de I'énergie d'activation s'sstiybement la

premiere étape pour déterminer les parametres cinétiquesjl meise aussi a un meilleur
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arrangement des mécanismes de la réaction thermiquement.detué&es expériences avec
des vitesses de chauffage linéaire, les énergies d'amtivigs réactions peuvent étre dérivées

d'un ensemble d'expériences exécutées a differentes vitesses dagehauff

V.5.2.2 METHODES UTILISEES

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

vitesse de chauffage V.

_ vV \_ _E;

Y—In( ZP]_ - Gl e, )
E

Y= (V) = ot 4G 3)
P

_ (v, _E,

Y=In (TJ - T o TSR (4)

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

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

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

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

laquelle la transformation (précipitation ou disgimn) est maximale, dont le coefficie%

représente la pente de la droite ainsi obtenue. ¢&a, nous avons entrepris la réalisation d’'une
étude cinétique, par le calcul des énergies idaobn par la méthode de Kissinger, Ozawa et

Boswell, [112-114]. Nous avons procédé a une skriguatre mesures, effectuées a différentes
vitesses de chauffage : 5, 10, 15 et 20°C/min. tbesmogrammes de DSC obtenus pour des
différentes tOles étudiees 2, 4, 7, 8 et 12 sonsiaieprésentés dans la figure V.22. La

superposition des différents thermogrammes montesles pics se décalent en général vers les
hautes températures et le bruit de fond diminue Baagmentation de la vitesse de chauffage.
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Figure V.22. Thermogrammes de DSC des toles284et 12 obtenus aux vitesses de
chauffage (5, 10, 15 ef20in)

Pour illustrer I'utilisation des méthodes de déteation de I'énergie d’activation par les trois
méthodes a savoir Kissinger, Ozawa et Boswelleeaftn de comparer davantage les valeurs
obtenues et apporter plus de précision. Dangdes rméthodes, on commence tout d’abord par
le choix et la correction du pic apparent cgpoeslant a la formation ou celui de la dissolution
de la phase étudiée. Cependant, apres isolatigicdile |la courbe DSC, et avoir minimiser les
problemes liés a I'établissement visuel de la lid@dase, on procede au lissage du pic, en effet,
il'y a lieu de remarquer que le lissage est ptuatué pour les courbes obtenues a des faibles
vitesses de chauffage, et la situation s’améliordua et a mesure que la vitesse du chauffage

croit. Le mauvais choix des extrémités du pic paitiaffecter la position de ce dernier.
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Comme chaque pic correspond a une réaction, quigpeudécrite par I'équation de IMA (1).

Les énergies d’activation sont alors déterminégsadir des droites obtenues lors de la
représentation semi logarithmique des relationcuténtes respectivement, Kissinger (2),
Ozawa (3) et Boswell (4). Ces représentations lggaes nécessitent la connaissance des

températures du picTf) pour la méme réaction des courbes de DSC obtpauelifférentes

vitesses de chauffage.

Les figures V.23 au V.45 représentent respectirdries évolutions de :

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

les différentes échantillons homogénéisés 1 heus@EC et trempés a I'eau. En effet, les
figures V.23 au V.45 représentent la formatiotaetissolution des zones GP et les ph@ses

B dans les toles 2, 4, 7, 8 et 12. Les courbed ainenues sont des droites qui donnent
directement les énergies d’activation de formagode dissolution de ces derniéres phases. Les
énergies d’activation relatives notamment a la éatchn des zones GP, de la formation de la
phase3” se trouve pratiquement en chevauchement fveans toutes les tbles étudiées et de la
phase d’équilibrg3 sont ainsi déterminées par les trois méthodestdeqgréecédemment. Les
valeurs sont récapitulées dans le tableau V.3.dbyat, les valeurs des énergies de dissolution
des zones GP et la phatsont calculées par ces trois méthodes, contrainera la phase
d’équilibre B qui en général ne présente pas de pic appareat 3& dissolution. Les valeurs

obtenues sont portées au tableau V.4.
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Energies d’activation (kJ/mole)
Méthodes Processus Tole 2 | Tole 4 Tole 7 | Tole 8 | Tole 12
Formation des zones GP <32,66 45,20 62,07 43|1456,95
o Dissolution des zones GP| 50,94 63,32 92,82 81,026,31
Kissinger Formation de la phag¥ 32,66 77,94 177,16 49,70] 54,18
Dissolution de la phag®’ | 68,34 175,59 221,71 85,84/ 110,77
Formation de la phage | 219,24 229,51 221,71 211,33 175,94
Formation des zones GP <39,50 53,48 67,42 48/62,355
Dissolution des zones GP| 57,17 70,55 99,55 87,07 ,8772
Ozawa Formation de la phag¥ 39,50 88,33 186,90 56.75| 61,24
Dissolution de la phag¥® | 79,44 186,31 231,68 93,90, 118,83
Formation de la phage | 230,96 240.82 231,68 220,87 188,88
Formation des zones GP <37,40 48,19 64,81 45/8™,774
Dissolution des zones GP| 54,09 66,89 95,56 84,09 ,6369
Boswell Formation de la phage | 37,40 83,01 181,58 53,18/ 57,75
Dissolution de la phag®® | 73,78 180,82 225,94 99,16 114,84
Formation de la phage | 225,14 235,25 225,94 214,713 182,28
Tableau V.3 : Energies d’activation des phasesgg@Pp" etp) calculées par les méthodes :

Kissinger, Ozawa et Boswell

114



Chapitre V Résultats et Discussions

V.5.2.3 Mécanismes de nucléation des zones GP et précipitation des phgbe$' et

- Les énergies d'activation moyennes associéesiucléation des zones GP et/ ou clusters
sont estimées de l'ordre de 32.66 kJ/mol, @&&9/mol., 45,89 kJ/mol et 49,69 kJ/mol
respectivement, pour les alliages 2, 4, 8 et 12s @aleurs sont inférieures al'énergie de
migration de chacun de silicium Si (52,7 kJ/mol) magnésium Mg (54,0 kJ/mol) dans la
matricea — aluminium. La valeur obtenue est en bon acceet aelle obtenue par Dutta et
Allen (33,1 kJ/mol) [115].

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

Par conséquent, la cinétiqgue de formation des zah&s est contrblée par la migration de

soluté Si etles atomes de Mg. Le processusgleupement (clusters) et de la formation des

zones G.P peut étre expliqué comme suit:

En raison de la concentration abondante des ladueegpees et I'énergie de liaison élevée des
lacunes -Si (26,98 kJ / mol) et de lacunes-Mg34.kJ / mol) [106], le mécanisme de formation
des clusters (regroupement des atomes Si-Mg ) deutégi par la combinaison de Si et Mg
pour former des amas de lacunes Si- Mg. Cesethustgissent comme des sites privilégiés
pour formation des zones G.P. Par ailleurs, éte@arapporté par Zhen et Kang [116] que les
zones GP peuvent avoir lieu par co-arrangementaideses de Mget de Si, suite a la

contribution des lacunes trempées lors de la tresegeéchantillons homogénéisés.

- La formation des clusters et les zones G.P. tlalisge 7 s'est accompagnée d’'une énergie

d’activation moyenne calculé a 64,76 kJ / mol. Eathergie est assez comparable avec les
valeurs (52.3-64,5 kJ / mol) obtenues par OhmdrY]1 L'énergie d'activation obtenue est assez
élevé que les énergies de migration de Si et Mg tlamatricex — aluminium.

Par conséguent, la cinétique de ce processus ficétnacontrolée par la migration de Si et Mg

dans la matricax — aluminium.
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-) L’énergie d'activation accompagnée de la pitatipn de phase” est 181,88 kJ / mol dans
l'alliage 7. Elle est supérieure a celles obtenpesr les alliages 2, 4, 8 et 12 qui sont
respectivement 36,52 ; 83,10; 53,21 et 57,72nkdl. Cette difféerence montre que la force
motrice de précipitation dans I'échantillon 7, ematnt 0,2% Si est supérieure a celles des
alliages 4 et 8, contenant 0,3 et 0,4 a. % deC8la implique que l'augmentation de la
concentration de silicium favorise la formationfdetp".

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

phase d’équilibr@-(Mg,Si ) est élevée pour les alliages a faibles comagans en Si.

-) Les phases ' et B") dans l'alliage 4 se sont formées aux dépers ames GP en
développant une énergie d'activation de I'ordre 88.09 kJ/ mol. Cette valeur est
approximativement comparable a celle trouvée datigtérature 69.2+ 5,5 kJ / mol [106]. Ceci,
aussi indique que la cinétigue de cette phasearrgioétre contrblée par la migration a la
fois des atomes Si et des atomes Mg pour fophasel” (MgsSis) dans la matricer —
aluminium .

-) En prenant la moyenne des valeurs des éneat@giesvation associés a la précipitation des
phases @' etp" ) dans les alliages ayant des teneurs en siliégniérieures a 0.4%, on trouve
une valeur moyenne de l'ordre de 99 kJ/ mole.teCetaleur est également comparable
aux énergies d'activation de diffusion de Si et ddgs la matricex — aluminium qui sont
respectivement (124,0 kJ / mole) et (125,2 kJ exb06].

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

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

Les essais de microdureté ont été effectués aunmdiy@ microdurometre, type Zwick. Toutes
les mesures ont été opérées sous une charge dee3D0glisant un pénétrateur pyramide en
diamant. Afin d’apprécier la dureté des tbles &adiet en choisir des valeurs de références,
nous avons tout d’abord, procédé a la prise desin@esur les différents alliages a leurs état de
réception. Selon les valeurs de duretés enregsspéer les tbles étudiees 2, 4, 7, 8 et 12 sont
respectivement : 35.40, 54.63, 32,12, 34.90 eabRgf/mm2. En effet, on constate que les
alliages étudiés sont liés intimement a leurs caitipons steochiométriques qui s’averent
déterminantes quant a I'évolution microstructurdéss alliages a leur états de réception plus

autant qu’'a I'état traité et par conséquent a létwon des propriétés meécaniques.

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

C) Vieillissement artificiel & 180°C

Les courbes de vieillissement a 180°C des alliggadies, figures V.46 exposent la variation de
la dureté en fonction du temps de vieillissemelat @mpérature 180°C. En effet, les évolutions
enregistrées traduisent I'aptitude au durcissenstnictural par vieillissement artificiel de

chaque alliage. Cependant, la téle 4 ayant le Irap’gg le plus élevé, a présentée un pic de
dureté supérieur relativement, aux autres alliages les rapportg\g—%J inférieurs. Par ailleurs, il

est a constater que la tble 8 ayant le plus faﬂiﬂmort% a donnée un pic de dureté assez
faible, approximativement moins de deux fois dila en alliage 4.

Ces évolutions peuvent étre argumentées par I’étfeapport% sur le durcissement structural
par précipitation. En effet, selon les écarts atteechiométrie, on peut distinguer a I'exception

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

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

le faible durcissement de l'alliage 8 est expligpa¥ la présence de faible silicium qui aurait

tendance a favoriser la phase stable.3ilgu dépend des phases durcissantes dont le tappor
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% est inférieur a 2, donc I'appauvrissement en Sirglsirable du point de vue des propriétés
meécaniques. Alors que I'exces de silicium améllesepropriétés mécaniques, en favorisant, les
phases métastables durcissantes au dépend desa@équilibre, mais peut affecter la ductilité
de l'alliage, ceci a été confronté par I'évolutiomicrostructurale étudiée par microscopie
électronique qui révélent distinctement des micunstires caractérisées par de dispersion fine

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

Apres des maturations d’un mois des difféerentesst@tudiées, les courbes de vieillissement
obtenues a la température 180°C , figure V.47 reontrégalement des aptitudes des tbles au
durcissement par vieillissement quasiment sim#aige celles représentatives de vieillissements
artificiels .Néanmoins, on peut remarquer quedla €n alliage 4 a montré un pic de dureté
augmenté davantage, ce comportement est certaibangrisé par le fait que I'exces de
silicium augmente le durcissement par maturatibandbiante mais n’influe pas sur la cinétique
de précipitationAutrement expliqué, la formation d’amas d’atomesnflo amas Mg, Si et /ou
hétéro amas Mg-Si) des le début de la maturatibengbiante a été étudie par dewsures de
résistivité électrique [64, 66]. Ces amas conduiserfévolution de la dureté en cours de
maturation [67]. Contrairement a la téle 8 qui @#&\pas encore atteint son pic de dureté durant
les 20 heurs de vieillissement. Ce comportemereggat, peut étre argumenté par I'effet de la

maturation qui dans certains cas retarde I'achémethepic de dureté lors du revenu [68].
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V.6.2 EFFET DE VIEILLISSEMENT NATURAL ET L’EXCES DE SILICIUM SU R LE
DURCISSEMENT.

L’étude de l'effet de vieillissement et I'exces siécium sur le durcissement des toles étudiées
2, 4, 7, 8 et 12 est illustré par les courbes dslligsement artificiel a 180°C, aprés des
maturations de 21 et 30 jours, des tdles étudiéesant représentées respectivement dans la
figure V.48.

Commencons tout d’abord, par le cas de la tdleaBsde cas de la maturation de 21 jours des
échantillons de la téle 2 (figure V.48. a) nousaequons gu’'au-dela d’'un maintien de I'ordre
de 6h, la dureté augmente rapidement et atteimakaur maximale apres une durée de 16h.
Cette évolution de dureté est attribuée aux anatsmies qui se sont formés des les premieres
heures de la maturation, autrement dit, aprestrailement de mise en solution et trempe,
I'alliage contient de nombreuses lacunes en suaain. Cette sursaturation est suffisante pour
que les coefficients de diffusion des solutés péene de former des amas d’atomes qui

conduisent a un durcissement de l'alliage [64-66].
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La figure V.48. b, montre la variation de la déren fonction du temps de vieillissement des
échantillons de la t6le 2 vieillis a 'ambiante gant 1 mois, nous constatons que la dureté reste
presque uniforme jusqu’a 16 h, puis elle atteimt smximum dans lintervalle de 20 a 24 h,
mais ce maximum est moins intense comparativememremier cas. Ceci est expliqué par le
retard de l'arrivée du pic de dureté durant le nevesffet constaté par Marioara et al.[68]. Ce
comportement a été expliqué dans la littérature desr modeles de revenus bi-paliers [74].
L’idée est quelque soit le temps de maintien a tgatpre ambiante, les amas d’atomes formés
ne pourront étre stables a la température de revBnuont doncse dissoudre. Les précipités
durcissants vont quant a eux, germer a partir daahation solide moins sursaturée, et vont donc
produire une dispersion plus grossiéere. Nous poshawussi, conclure que 'augmentation de la
dureté par maturation a I'ambiante est du a I'exdgsilicium, ceci est confirmé par les travaux
de Gupta [69]. En comparent, ce comportement dilissement artificiel a 180°C apres
maturation avec celui de vieillissement direch séme température, on peut retenir que I'exces

de silicium favorise I'amélioration des propriét@écaniques de l'alliage.

Par ailleurs, pour ce qui concerne les téles £ebh peut constater 'augmentation rapide de la
dureté et l'atteinte du maximum des le début diema, apres environ 4 heures dans les deux
cas des maturations de 21 et 30 jours. Ceci estrégat expliqué par la formation des amas
d’atomes lors de la maturation qui conduisent &urtcissement de ces toles. Cependant, les
courbes de vieillissement des tdles 7 et 8 posséuatiquement des évolutions qui se traduisent
par des variations progressives de la dureté jas@iteinte de valeur maximale aprés environ
24 heures. Ce comportement est argumenté pardelréé I'arrivée du pic de dureté durant le
revenu. Egalement, il y a lieu de remarquer gsedées étudiées ont présenté des évolutions
similaires dans les deux cas de maturations det BD gours. Néanmoins, les durcissements
engendrés apres maturation du 21 jours sont légdrtesupérieurs a ceux de la maturation de
30 jours.
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Figure V.48. Evolution de la dureté des tOkesli€es avec le temps de vieillissement a 180°C

aprés maturations de 230gburs.
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V.6.3. EFFET DE PRE REVENU ET MATURATION A L'AMBIANTE

L’effet de prérevenu et vieillissement naturel leudurcissement des tbles étudiées est également
expliqué par les courbes de vieillissement a 1808€ échantillons des toles 2, 4, 7, 8 et 12
ayant subi respectivement, un pré revenu a 7aetdant 1heure et pré revenu a 100°C pendant
lheure , les deux pré revenus suivi par des mainsade 21 et 30 jours, figures V.49. et V.50.
En effet, les courbes obtenues révélent des traésentant en général des variations de dureté
en fonction du temps de vieillissement a 180°C assmilaires, qui sont essentiellement
caractérisees par l'intervalle de temps d’apparitio pic de dureté lors du vieillissement. Dans
le cas du premier prérevenu a 75 °C pendant lhdigere V.49, il y a lieu de constater que la
dureté de la tdle 2 suit pratiguement une évolupoogressive. En effet, elle commence a
augmenter des les premieres minutes de revenul@oudieux maturations. Cependant, le pic le
plus intense s’est manifesté apres environ 20 bedeemaintien a 180 °C dans le cas de
maturation de 21 jours, Egalement, le pic de dureégué pour le cas de 30 jours a été atteint
apres 24 heures, mais avec une intensité plus grand

Pratiguement, les tles 4 et 12 ont également pr&sdes variations similaires que celles
enregistrées préecédemment, mais elles sont margaéetes pics de duretés plus accentués qui
sont respectivement de I'ordre de 84.30 kgf/mm#%88 kgf/mm2 dans le cas de maturation
de 21 jours et 86 kgf/mmz2 et 82.65 kgf/mm?2 dansake de maturation de 30 jours. De méme, les
tbles 7 et 8, ont montré des comportements assemparables que ceux enregistrés dans les
courbes de vieillissement aprés maturations saasee\y®nu mais avec des pics de duretés
supérieures notamment pour la téle 8, qui sontatdre de 75.28 kgf/mm2 (maturation de 21
jours) et environ de 79 kgf/mm?2 dans le cas deuraion de 21 jours. En revanche, les valeurs
des pics de dureté enregistrés pour la tdle 7 Em@rement augmentés et presque restés
comparables a celles du cas précedent.

Dans le cas de traitement du deuxieme préreveb@0&C pendant lheure, les courbes de la
figure V.51, montrent également de variations kimd@s de la dureté lors du revenu a 180°C
pour les deux cas : maturation de 21 et 30 jounseftet, pour la téle 2, la dureté commence a
accroitre dés les premiéres minutes du revenu, eomhans le cas précédent. Cependant, la
dureté maximale a été atteinte aprés 24 heuresldares de la maturation de 21 jours, elle
avoisinait 57 kgf/mm?2.

Par ailleurs, on peut remarquer que pour les autdéss 4, 7, 8 et 12, les valeurs de duretés

maximales ont été enregistrées dans le cas detlaatian de 21 jours.

125



Chapitre V Résultats et Discussions

En effet, elles sont légérement inférieures comtpament a celles obtenues dans le cas du
prérevenu 1h a 75 °C et sont respectivement ddréode 85.42 , 48.23, 69.52 et 80.23
kg/mm?2 .

De ces faits, nous pouvons expliquer I'effet dergarénu et maturation a I'ambiante sur le

durcissement des tbles étudiées par I'amélioratiea propriétés mécaniques apres revenu
notamment la dureté, ceci a été confirmé par &strx de Miao [8, 118].

Cette amélioration de dureté s’interprete souvemtyme stabilisation des amas d’atomes, qui
vont aussi servir de sites de germination préféiatpour les précipités durcissants, également

ceci est en bon accord avec les travaux menédysegs chercheurs [34, 47,68].
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V.6.4 EFFET DU CUIVRE SUR LE DURCISSEMENT DES TOLES ETUDIEES

L’influence du cuivre sur le durcissement des dodtudiées est principalement élucidée en
comparant le comportement au vieillissement dedla 12 contenant de cuivre ( 0.10 % en
poids) par rapport aux évolutions des autres téle=s courbes de vieillissement obtenues pour
la tdle 12 sont représentées dans les figures VM®&0., en différents états de traitement de
vieillissement). Durant le vieillissement artifiGidigure V.46, on enregistre des variations
ascendantes de la dureté en fonction du temps,'usdteindre sa valeur maximale aprés 24
heurs de maintien. Le pic de dureté enregistr@lestsupérieur comparativement aux pics de
dureté des autres toles (2, 4, 7 et 8) sans cuBate amélioration de durcissement est justifiée
par l'influence du cuivre sur les courbes de vesément c'est-a-dire sur I'évolution et la
cinétique de vieillissement en fonction du tempbagtitude au durcissement, étant donné que
I'addition de 0.1% en poids de cuivre a l'alliage gour affiner la précipitation et augmenter le
durcissement aprés revenu [7]. Ceci pourrait priovdane forte interaction avec les lacunes.
Apres maturation d’'un mois, la courbe de vieillmgat a 180°C, figure V.47, est marquée par
une variation rapide de la dureté deés les premiéeases de maintien puis elle atteint sa valeur
maximale et se stabilise autour de cette valeuplen a I'effet de maturation, ce comportement
peut étre attribué a l'influence du cuivre. Il sdenlgue le cuivre améliore la cinétique de
vieillissement a température ambiante faisant sultetrempe [59]

Par ailleurs, il est a constater que les échantlide la téle 12 qui ont subi des traitements de
pré revenu a 75°C et a 100 °C, figures V.49. .80V ont montré les meilleurs durcissements.
Egalement, cette augmentation de la dureté peetedfpliquée par la présence du cuivre qui
augmente le durcissement tout en affectant la csitipo chimique des précipités. Certaines
études ont montré que l'influence du cuivre sumpitéacipitation des phases durcissantes est
surtout avérée sur les alliages qui n’ont pas daliraitement de pré revenu [58].

D’une maniére générale, on peut conclure pourllegas contenant une faible teneur de cuivre,
I'excés de silicium modifie également la séqueneggcipitation [56], c'est-a-dire I'apparition

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

- Evolution du potentiel libre (OCP) (Open Corrgsi®otential). Les essais consistent en
premier lieu en un suivi du potentiel libre penddatix heures (02h) avec un enregistrement
toutes les 02 secondes, le résultat est le traxcéaiebes E £(t).

- Courbes potentiodynamiques : Pour chaque éshantitrois essais ont été réalisés. Les
courbes de polarisations sont tracées a pautipatentiel libre final obtenu aprés deux hsure

d'immersion dans le milieu agressif.

b)- Détermination de la vitesse de corrosion

L’échantillon constitue I'anode de la cellule. B slissout et se corrode. L’échantillon prend
donc par rapport a la solution, un certain poténéippelé potentiel de corrosion (Ec)
correspondant au courant de corrosion (Ic) et utesse de corrosion (Vc). Le logiciel M352
permet de calculer automatiquement ces paramedrds fracé des droites de TAFEL.

Dans ces conditions, la détermination est aiséde, sal fait par l'extrapolation des branches

cathodigues est anodiques assimilées a des ddeit€afel dans le plan (Logl-E) (Figure.51).
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Figure V.51 : Détermination du courant de corrosion
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c)- Détermination de la résistance de polarisatic

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

vitesse de balayage de 10 mV/r

V.7.1 Evolution du potentiel libre

L’évolution du potentiel libre est représentées la figure V.52.Le potentiel libre augmente
début de 'immersion ce qui traduit une attaguerasive. On assiste ensuite a une stabilis:
du potentiel libre @ bout cune (01) heure ce qui indiqgue que le matériau se couvre d
couche protecice. On a donc une tendance a la passivationte Gatolution montre un
performance électrochimique assez élevée. Le pelelitre mesuré pour les échantillc
indique une valeur autour de-710mV. Cette valeur sera utilisée pour mener U

expériences ultérieures.

£310

Emv)

-rol

530 =

a3 | | |

1(E35)

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

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

corrosion sont présentés dans le tableau V. 4.

Toutes les courbes présentent la méme allure aiessidans la partie cathodique que dans la

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

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

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

par la diminution de la valeur de l'intensité derosionl.,. Les parameétres de corrosion issus
des courbes de polarisation montrent que I'addii®@®,1 % du cuivre (échantillon de la tble 12)

présente pratiguement les mémes performancesa@ieichiques que I'échantillon de la tle 7

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

Etat des Echantillons| Mg/Si | Ec Ic Vc Rp @)
Echantillons mV uwAlcm2 | pm/an
2 1,120 - 598 0.0362 62.461 20.51
Etat de 4 1,167 - 648 0.0491 83.24 26.35
réception 7 1,00 -691,7 0.2504 1.957 352.14
8 0,512 -671,4 0.4990 3.901 22.40
12 0,91 - 686 0,2489 313 14.35

Tableau V.4 : Parametres de corrosion obtenuslpsuichantillons sans traitements thermiques
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V.7.3 Effet de vieillissement artificiel
V.7.3.1 Vieillissement artificiel 2 heures a 180°C

La figure V.55 présente les courbes potentiodyqaes des échantillons des toles étudiées. Le
traitement thermique de vieillissement artificiéleetué sur les différents échantillons pendant
un temps de maintien deux (02) heures semble peoda effet inverse a celui obtenu a I'état

de livraison. Les résultats sont portés au tabl¥ab. En effet, on remarque que le courant de
corrosion le plus faible est enregistré pour I'éthi@n a faible rapport% (échantillon de la
tble 8) et le courant le plus élevé est enregbid I'échantillon de la tble 4 ayant le plus éev

rapportm

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

un courant de corrosion assez proche a celui d®léa 4. L'addition du cuivre donne

approximativement des valeurs assez proches ad=eli&chantillon de la tble 7 avec un rapport

Mg

S egale a l'unité 1.

Etats Echantillons Ec Mg/Si | Ic pAlcm2 | Vcu m/an RpQ
mV
2/2h -695 | 1,120 0.829 6.915nm/an 45.1
Vieillis 4/2h -740 | 1,167 1.0 7.818nm/an 57.0
2 heures 7/2h -658 1,00 0.6605 5.163 8.90
8/2h -723.6| 0,512 0.0149 6.145 13.5
12/2h -879.9) 0,91 0,181 158%/an 86.48

Tableau V.5 : Parametres de corrosion obtenusipsuchantillons vieillis pendanth2ures

a la température 180°C
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Figure 55. Courbes potentiodynamiques obtenueleséchantillons vieillis 2heures a
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V.7.3.2 Vieillissement artificiel 24 heures a 180°C

Les résultats obtenus aprés un temps de mainti@d deures de vieillissement artificiel des
échantillons des différentes toles étudiées sulitjués dans le tableau V.57. Les courbes
potentiodynamiques enregistrées sont représesigds figure V.63. L’échantillon 7 et
I’échantillon 12 allié au cuivre montrent desrgraetres de corrosion ayant des valeurs assez

proches. Cependant, les meilleures performancgobtenues par I'échantillon de la téle 4
avec le rapportl\g—? le plus élevé et également, par I'échantillohed®le 2 mais légéerement
inférieures a celles de la téle 4. Contrairememrt\aleurs enregistrées pour I'échantillon de la

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

Etats Echantillons Ec Mg/Si | lcp Alcm2| Ve pum/an RpQ2
mV
2/24 -684 1,120 0.0032 6.235nm/an 18.7Y
4/24 -722.8] 1,167 0.0045 7.330nm/an 24.65
Vieillis 7/24 -763 1,00 0.044 345.7nm/an 16.41
24 heures 8 /24 -764.5| 0,512 0.1464 1.14/an 17.47
12/24 -721 0,91 0.0035 27.02nm/an 8.5976

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

Nous avons utilisé la microscopie électronique &yzme pour caractériser la surface des
échantillons aprés les essais électrochimiquas.d&part, tous les échantillons étaient polis a
une granulométrie égale a 0,25 um. Aprés les egéactrochimiques, les échantillons auront
une surface rugueuse que nous présentons dagsifa ¥/.59. La surface se couvre également
de I'hydroxyde d’aluminium Al (OHp, résidu des réactions chimiques. |l se présamtane un

« gel blanc » qui présentera I'aspect des crageslapres 'assechement (figure V.60).

Enfin, nous avons constaté la présence de piglieesrrosion des échantillons provoquées par

I'attaque des ions Cl que nous présentons ddiguie V.61.

% "

- : r e ; . sl .8 R
SEM MAG: 108 % DET: BSE Detector ) SEM MAG: 4.59 kx DET: SE Detector T T |
Hv: 20,0 kv DATE: 05/04/11 HV: 15.0 kv DATE: 04/20/11

Figure V.59. Micrographies MEB typiques : aspeelalsurface rugueuse d’un échantillon de
la tble 8 aprés les ess@stdchimiques

" DET: SE Defector
DATE: 05/04/11

SEMMAG: 300k  DET: SE Detector
Hv: 200 kv DATE: 05/04/11

Micrographies MEB échantillon de la téle 8 : Dédétl'’hydroxyde d’aluminium
Al (OH)
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’ T e
5 e “
[SEM MAG: 560 x DET: SE Detector
HY: 15.0 kv DATE: 04/20/11

e A e SR
DET: SE Detector
DATE: 04/20/111

FigureV.61 : Micrographies MEB d’un échantillon ldetble 8 montrant les pigUres de corrosion
a la surface de I'échantillon.

Les résultats de I'étude de comportement des &iesorrosion dans un milieu chloruré, basée
sur les essais potentiodynamiques et I'examen plaB Mes aspects des surfaces attaquées
effectués sur les échantillons des toles en aliagfediés, peuvent se résumer comme suit :

- Les traitements de vieillissement de vingt qud#2é) heures a la température del80 °C
n'affecte guere les parameétres de corrosion etcpaséquent augmente les performances
électrochimiques des échantillons, ceci peut étpliqué par la présence des précipitégvil,

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

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

- les meilleures performances électrochimiquesét@tprésentées respectivement, par les deux

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

- La comparaison entre les alliages 7, et 12, ayaetrapports% proches (0,91 et 1), la

présence du cuivre s’avere non significatif.
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-Dans une solution aqueuse en milieu Chloruré (N#&&3l alliages acquierent leur stabilité a
travers un film d'oxyde- hydroxyde qui se forma&ulirface. Cependant les ions chlorures (Cl-)
ont la possibilité de pénétrer ce film donc de &ruire et par conséquent de former des
complexes solubles. Le mécanisme de passivatidialdminium et de ses alliages a été étudié
par Bockris [119] et [120]; pour des valeurs degildnt de 8 a 11, il y a formation d'une couche

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

Les micrographies de la surface des échantillongsales essais de polarisation confirment la
sensibilité a corrosion intergranulaire au potérdi corrosion pour le milieu NaCl 0.5M. On
observe également la présence de piglres a lasutéal’échantillon étudié dont la densité et la

taille augmentent avec la teneur en ions chloriir2s].
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CONCLUSION GENERALE

Le travail entrepris dans le cadre de cette théste gur I'étude et la caractérisation des tbles en
alliages du systeme AI-Mg-Si-(Cu). L'intérét padiier du travail est d’appréhender les

réactions de précipitation dans les tbles ainsitiges des mécanismes et de cinétiques

engendrées d'une part, et d’élucider I'effet dppart steochiométrique'\g—?, l'influence du

traitement du pré revenu et de celui de viedliisent naturel sur le durcissement de l'alliage,
I'effet du cuivre sur les propriétés mécaniquesittapart. Par ailleurs, on a essayé d’étudier le
comportement et la résistance des toles étudiéesa@rosion dans un milieu chloruré (eau de
mer). A cet égard, des analyses et technigues iexgréiales bien adaptées ont été utilisées, a
savoir, la calorimétrie différentielle (DSC) , laiffthction des rayons X, microscopies
électronique a balayage et transmission , les raeste micro dureté Vickers (Hv) et les
analyses électrochimiques .

Les principaux résultats dégagés de cette étudeassez comparables et en bon accord avec les
travaux de recherche menés par d’autres auteusgéSeltats se récapitulent comme suit :

-Les alliages étudiés peuvent étre décrits comauet éies alliages présentant communément des
microstructures comportant a leur états de récemtes détails microstructuraux similaires qui
se manifestent sous forme des particules fines Esmbt parfois claires sous diverses
morphologies. En effet, les analyses chimiquesEiaX confirment que les particules révélées
par des microstructures des échantillons en aBiagétés sont des intermétalliques contenant du
Fe et Mn de typen-AlFeSi, a-AlFeMnSi, fréquemment, se forment lors du procéfe
fabrication des alliages Al-Mg-Si et qui subsistetables a haute température a cause de leur
stabilité. Leur formation est a l'origine de l'appaissement de la matrice d’aluminium en

silicium.
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- L’étude par calorimétrie difféerentielle a balagadPSC), appuyée par les résultats des
investigations menées par microscopie électronégb@layage MEB, a transmission MET et
DRX a permis la mise en évidence la séquenceétgpiiation suivante :

Solution solide sursaturée (SSS» zonesOP" — B —»B-(Mg.Si)

- L'étude par diffraction des rayons X des tOlesardy subis difféerents traitements de
vieillissement a la température de 180°C avec @véru et sans pré revenu montre la présence
des pics caractéristiques de la matrcealuminium en fortes intensités dédoublés qem
pics secondaires ayant des faibles intensités. piss en fait, peuvent étre traités par des
différentes analyses. Selon les cartes ICDD, les phalysés sont attribués aux précipifs
(MgsSig) et B'(AlsMg,) développés lors de la précipitation par vieitisent artificiel des
alliages traités.

- Par ailleursjes spectres de diffraction obtenus pour les édlmargtides tdles 2, 4 et 7 a I'état
de réception montrent I'existence d'une orientafoivilégiée (texture) avec les plans (100)
paralleles au plan de laminage des tbles au lidle dee aux plans (111). Sous l'effet des
différents traitements de vieillissement, les teasurévélées aux états de réception n’‘ont pas
connues de modifications remarquables. Contrairgndams les deux toles 8 et 12, la réflexion
la plus intense est due aux plans (111).

- L’étude des cinétiques des différentes réactmmésipitation constitue en fait, une approche
basée sur diverses méthodes théoriques proposéegeede déterminer les parametres des
cinétiques des réactions. Cependant, les valesrsrtkrgies d’activation obtenues pour les
différents alliages indiquent par conséquent lesamémes de nucléation des zones GP et

formation des phasés, p' etp développées lors du processus de précipitation.
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- En effet, les énergies d'activation associdad@mation des zones GP dans les alliages
étudiés suggerent que la nucléation de ces zong€pe contrélée par migration des atomes de
silicium et magnésium dans la matricealuminium.

- En prenant la moyenne des valeurs des énergietivdtion associés a la précipitation de des
deux phasef” etf’, dans les alliages ayant une teneur en silicnférieure a 0.4 % en poids, la
valeur moyenne obtenue est comparable aux énetgiesvation de diffusion de Si et Mg dans
la matricea -aluminium respectivement. Par conséquent, le mscee de précipitation des deux
phases métastabl@set ' peut étre gouverné par la diffusion de Si etddgs la matricex -
aluminium.

- Les énergies d'activation moyennes associéeprédgitation de la phase d’équilifteMg,Si

pour la tole en alliage 7 ayant la plus faibleaantration en Si (0.2 % en poids) et les tbles 4 e
8, (0.3 % et 0.4 % en poids Si) sont relativengdenes, cela implique que la force motrice de
formation la phase d’équilibfeéest élevée pour les alliages a faibles conceatrsen silicium.
-L’observation des échantillons en alliages vigilbar microscope électronique a transmission
montre des micrographies électroniques montraptdaence et la prédominance des précipités
tres fins qui peuvent étre les phagésxt B’ qui apparaissent sous formes des aiguilles et de
batonnets. En effet, les zones G.P et la ppapestendue étre la phase la plus durcissante sont
a lorigine de durcissement structural des tbldseffet de durcissement peut étre en fait,
attribué a la cohérence d'interface avec les mlank matricea- aluminium. En effet ces
résultats consolident clairement ceux dégagés tekes menées par DSC et DRX qui ont

montré I'existence de ces précipités.

146



Conclusiet Perspectives

- L'excés de silicium dans les téles en alliagesdiés augmente la dureté pendant le
vieillissement artificiel a 180°C, en favorisamapparition les phases métastables durcissantes
au dépens de la phase stable d’équilibre.

- Le durcissement des tbles non vieillis a 'ambeavarie progressivement en fonction du temps
de vieillissement artificiel a la température 180°C

- Les pics de dureté qui en général correspondienpldase durcissanfé ont été atteints apres 4
heures pour les toles 4 et 8 et 24 heures deuev@80°C pour les tbles 2, 7 et 12.

- Pendant les premieres heures de revenu, les téldmnayant subi des traitements de pré
revenu a 75 °C et a 100°C, présentent des meailduncissements comparativement a ceux qui
n’'ont pas subi ce type de traitements de pré revenu

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

-Les échantillons des tdles ayant subit de traiterde prérevenu a 75 °C effectué juste apres la
trempe et suivis d’'une maturation d’'un mois présenles valeurs de dureté les plus élevées.

-Le pic de dureté enregistrés pour les échantilldeda tble contenant du cuivre, Vvieillis a
artificiellement a la température 180°C est phiense comparativement a ceux obtenus pour
les téles sans cuivre. Cette amélioration des @tE® mécaniques est justifiee par l'influence du
cuivre sur les courbes de vieillissement et I'ajokit au durcissement, étant donné que I'addition
de cuivre & 0.10 % en poids dans l'alliage estr @dfiner la précipitation et augmenter le
durcissement aprés revenu.

-Pailleurs, il y a lieu de constater que les édians en alliage contenant du cuivre et ayant subi
de traitement de pré revenu ont montré la meilleépense au durcissement.

- Les traitements de vieillissement a la tempéeatlB0 °C n’affectent pas les paramétres de

corrosion et par conségquent augmente les perfomsaglectrochimiques des échantillons. Ceci
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peut étre expliqué par la presence des précifitéslsMg, et dep-(Mg.Si) qui sont plus
corrodables que la matriae -aluminium. Leur dissolution préférentielle auwnjs de grains
confere aux alliages Al-Mg-Si-(Cu) une meilleuresiséance a la corrosion que les alliages
contenant des particules cathodiques.
- L’addition du cuivre a 0.10 % en poids dangdee 12 ne modifie pas la résistance a la
corrosion en milieu chloruré.
-Dans une solution aqueuse en milieu Chloruré (Nalgs échantillons des tbles étudiées
acquierent leur stabilité a travers un film d'oxydgdroxyde qui se forme a la surface.
Cependant les ions chlorures ((Gbnt la possibilité de pénétrer ce film donc ddé¢ruire et par
conséquent de former des complexes solubles. Le®gnaphies de la surface des échantillons
apres les essais de polarisation confirment laepaes de piqlres a la surface de I'échantillon
étudié dont la densité et la taille augmentent éaéeneur en ions chlorures.

En concluant, les principaux résultats dégagésétiede par DSC des toles étudiées qui

ont permis de mettre en évidence la présence deeplie la séquence de précipitation a savoir

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

concordent suffisamment avec les résultats obtpauges investigations réalisées a l'aide du
microscope électronique a transmission - MET quifioment également I'existence des phases
précipitées et des precipités typdl(FeMn)Si eta-AlFeSi, observés également, par microscope
électronique a balayage MEB et analysés par syskED} . Similairement, ces résultats sont
largement confrontés avec ceux issus de I'étuddapdiffraction de rayons X qui révelent la

présence des mémes phases. Par ailleurs, lesategidis tests électrochimiques confirment la

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

Les travaux entrepris dans cette these ont abauticrtain nombre des résultats expérimentaux
accompagneés des interprétations. Cependant, et dhemiere générale, il serait intéressant
d’approfondir I'étude de la précipitation durciseandans cette catégorie d'alliages afin

d’apporter des illustrations déterminantes et défnements intimement liés au phénomeéne de
durcissement structural dans ces alliages.

Cette suggestion nous améne a souhaiter que lekgimes études et investigations sur ce type
d’alliages utilisent de manieres complémentairesusiplurs techniques a savoir, la

complémentarité entre une technique d’observatigtrtémement locale comme la sonde

atomique tomographique qui permet de caractérissr rhatériaux meétalliques avec une

résolution subnanométrique et d'établir des caafuges tridimensionnelles des différents

éléments dans le volume analysé et la microscof@etrénique a transmission a haute

résolution, semble tres prometteuse.
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RESUME

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

Bien gu'il soit suffisamment élucidé, depuis bieasdannées, la compréhension des
divers aspects intimement liés au processus déppisgion dans les alliages Al-Mg-Si s'impose
souvent primordial pour la maitrise de la technigag le développement des nouveaux alliages.
Dans ce contexte, le travail entrepris dans leecadr cette these est orienté sur I'étude et la
caractérisation des tbéles Al-Mg-Si(Cu). L'intéréarpculier du travail est d’appréhender les
réactions de précipitation dans les tbles ainsicleétiques engendrées d’'une part, d’élucider
I'effet du rapport Mg: Si, I'influence du traitemiedu pré revenu et de celui de vieillissement
naturel sur le durcissement de l'alliage, I'effet @uivre sur les courbes de durcissement d’autre
part. En fin, d’étudier le comportement des télésdi€es en la corrosion dans un milieu
chloruré. A cet égard, des analyses et technigesrienentales trés complémentaires ont été
utilisées, a savoir, la calorimétrie différentig{l2SC), la diffraction des rayons X, microscopies
électronigue a balayage et en transmission, laontiareté Hv et les analyses électrochimiques .

L'étude a permis de mettre en évidence I'existahe® précipités de typeAlFeSi, a-
AlFe(Mn)Si, frequemment présents dans les alliggedg-Si et qui subsistent stables a haute
température. Egalement, il ressort de cette étudid est toujours possible d’allier des
propriétés de résistance aux propriétés intrinsegun matériau. En effet, le durcissement est
du a la prédominance des précipités trés fins tgsgaux phasef" et f' sous formes des
aiguilles et des batonnets développés lors ddisggments sans et avec pré revenu. L'excés de
silicium dans lalliage augmente le durcissemem, favorisant I'apparition des phases
métastables durcissants a dispersion fine de péxipL’effet du pré revenu juste apres
I’'hnomogénéisation et la trempe est de corrigefdeindésirable de maturation a 'ambiante en
rendant plus rapide le durcissement de l'alliagedpet le vieillissement artificiel. L'ajout de
0.10 %wt de cuivre a permis d’affiner la précipda et d’augmenter le durcissement apres
revenu. Les traitements de vieillissement a la tmatpre 180 °C, n’affectent guere les
parameétres de corrosion et par conséquent augnietgsmerformances électrochimiques des
échantillons a cause de la présence des précilitbiy, et de MgSi qui sont plus corrodables
que la matrice-aluminium. L’addition du cuivre a 0.10 %wt nedifie pas la résistance a la
corrosion en milieu chloruré.

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

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



ABSTARCT

Study and characterization of Al-Mg-Si-(Cu) alloyssheets

Although it is sufficiently understood for many ysathe comprehension of various
aspects closely related to precipitation procesaliMg-Si alloys is often required crucial for
mastering the technology and the development of radys. In this context, the work
undertaken as part of this thesis is focused orsthey and characterization of Al-Mg-Si-(Cu)
sheets. The patrticular interest of this work isit@lerstand the reactions precipitation in sheets
and their kinetics on the one hand, and to elueitta effect of the Mg : Si, the influence of
ageing and pre aging treatment on the responsbogfreardening , the effect of copper on the
aging curves on the other hand. Furthermore, wdnegliso assess the corrosion behavior of
sheets in chloride solution. In this regard, analysnd experimental techniques very
complimentary, has been used, ie, differential san calorimetry (DSC), X-ray diffraction,
scanning electron , transmission electron microgcapcro hardness Hv and electrochemical
analysis.

The study indicated the existence of precipitatesype o-AlFeSi,a- AlFe(Mn)Si
frequently present in the Al-Mg-Si alloys and remiag stable at high temperatures. Equally, it
is clear from this study it is always possible timbine the strength properties of the intrinsic
properties of a material. Indeed, the hardeningsedly precipitation in studied alloys is
certainly due to the predominance of very fine ¢gbprecipitates’ andp" as rods and needles
developed during aging with and without preageinghe silicon in excess increases
the hardening, by favoringthe appearance of nadibest phases infine dispersion of
precipitates. The effect of pre ageing just aftanbgenization and quenching is to correct the
undesirable effect of aging at ambient temperdiyranaking faster alloy hardening during
artificial aging. The addition of 0.10 wt % coppeas allowed to refine and to enhance the
precipitation hardening after quenching. The aiifi ageing treatment at temperature 180 ° C
doses not affects the corrosion parameters but neesaconsequently the electrochemical
performance of samples due to the presence ofSM@AIsMg, precipitates which are more
corrodible than the- aluminum matrix. The addition of 0.10 wt % coppkrses not changes
the corrosion resistance.

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

energy, polarization curves, corrosion resistance
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