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Introduction générale :

Les matériaux qu’on utilise dans 1’industrie obéissent a certaines conditions. On
peut citer: leurs disponibilités et leurs couts. En ces temps difficiles pour 1’humanité
(crise économique, pandémie, ...) une autre condition est prise en considération : c’est
la condition environnementale.

Comme I’aluminium est considéré comme 1’un des matériaux les plus demandés
dans I’industrie et dans I’utilisation quotidienne de I’homme, il ne peut pas se dérober
a ces conditions.

L’aluminium pur qui se distingue par une bonne conductivité électrique et
thermique est trop imparfait pour la plupart des applications métalliques structurales
dures et légeres. Pour cela il est fréiguemment utilisé comme matériau de base a des
alliages. Il se combine avec un ou plusieurs éléments d’additions, ce qui lui permet
d’améliorer ses propriétés microstructurales et mécaniques.

Il est donc naturel de voir ces alliages d’aluminium largement utilisés dans
I’industrie automobile et aéronautique du fait de leur bon compromis densité/propriétés.

Ce mémoire a été réalisé dans le but d’apporter un petit plus a la compréhension
de la cinétique de précipitation des alliages Al-Mg-Si. Malgré le nombre incalculable
d’études qui a été consacrées a la cinétique de précipitation plusieurs points d’ombre
restent encore mal ou trés peu expliqués. La cinétique de précipitation la plus largement
connue est la suivante :

SSS — amas individuels de Mg et de Si — Co-amas (Mg, Si) — Zones GP — " —
p'— B

Les phases " et B’ sont des phases métastables tandis que la phase  représente la phase
d’équilibre de formule M g,Si .

L’objectif essentiel de ce travail est de voir pour une nuance de I’alliage Al-
Mg-Si, si le pic obtenu par DSC correspond bien a deux phases métastables ("et B')
comme il a été avancé par certains auteurs ou bien a une seule phase (?).

Beaucoup d’auteurs ont noté le fait que I’addition d’éléments comme le Cu et
le Si modifie et accéléré la cinétique de précipitation des phases métastables.

Pour atteindre cet objectif, le matériau sujet de notre travail a subi plusieurs
traitements thermiques qui ont permis de suivre I’évolution des phases métastables. Le
suivi de ces phases métastables a été effectué en utilisant différentes techniques de
caractérisation telle que I'analyse colorimétrique différentielle a balayage (DSC) et le
microscope électronique a balayage (MEB).



Ce travail a été réalisé au sein du laboratoire LM2S (Laboratoire du Magnétisme
et de la Spectroscopie du Solide) de ’université de Badji Mokhtar — Annaba.

Ce présent mémoire est organisé comme suit :

Avant de présenter le premier chapitre ; qui est une revue bibliographique sur les
alliages d’aluminium, nous avons commencé par introduire notre travail.

Dans le deuxiéme chapitre on présente 1’alliage étudié et les techniques de
caractérisations utilisées.

Le dernier chapitre englobe les résultats expérimentaux obtenus et leurs
interprétations.

Le mémoire est cléturé par une conclusion ainsi que des perspectives de travail.

Les principaux résultats obtenus ont fait I’objet d’'une communication orale, présentée
par Mr ALLOUI Fares, au GECAT 2021, Young Researchers Workshop.



Chapitre | : L’aluminium et Ses Alliages



1.1 Introduction :

L’aluminium est un élément trés abondant, on 1'utilise grace a sa légéreté et sa
conductivité electrique et thermique.

L’aluminium pur est mou et fragile et donc facilement déformable, c’est pour cela
qu’on 'utilise en lui rajoutant de petites quantités d’éléments étrangers. On ['utilise
donc sous formes d’alliages puisqu’ils ont de meilleures propriétés mécaniques. Ces
alliages occupent un rdle trés important dans 1’industrie. Ils sont largement employés
dans les transports (automobile, avion, camion, trains, bateaux...) et dans I’emballage
surtout alimentaire (boites de conserve, papier aluminium...).

Vu la demande croissante sur ces alliages, 1’aluminium aujourd’hui est
essentiellement issue de la récupération.

1.2 L’aluminium et ses alliages :

L’aluminium est un métal blanc argenté, ductile et trés malléable [1]. Classé dans le
troisieme groupe du tableau de Mendeleiev.

Son nombre atomique est13, sa masse atomique est26.98, et la température de fusion
660°C. Il se cristallise dans le systeme cubique a face centrée. Avec un parameétre de
maille 0.404 nm. Sa masse volumique est2.7cm3/Kg. son coefficient de dilatation
thermique linéaire est 1’ordre23. 107K ~1, son module de Young de 6600 bars [2].

Les propriétés mécaniques de ’aluminium sont améliorées essentiellement par
écrouissage, traitement thermique ou addition d’élément d’alliage.

1.3 Alliages a base d’aluminium et influence des éléments d’addition

Pour ameéliorer les propriétés donc de I’aluminium, on rajoute des éléments
chimiques tel que : Mg, Mn, Cu, Si, Ni, Ti, Zn ... etc. Ces éléments peuvent étre dans
cet alliage en solution solide et/ou former des precipités [2]. Ces alliages peuvent étre
classés en deux catégories [2] ou en séries :

Les alliages non trempant correspondant aux séries 1000, 3000, et 5000 ce sont des
alliages sans durcissement structurale.

Les alliages trempant correspondant aux séries 2000, 6000 et 7000, ce sont des alliages
a durcissement structural.



Les propriétés mécaniques de ces alliages peuvent étre améliorées en faisant appel a
certaines méthodes appropriées pour chaque classe de 1’alliage.

Pour les alliages non trempant, trois méthodes d’amélioration des proprietés
mécanique existent : le durcissement de solution solide, le durcissement par précipités
et le durcissement par écrouissage.

Pour les alliages trempant, la méthode principale du durcissement correspond a un
traitement thermique, appelé traitement a durcissement structural. Ce traitement
favorise la formation de précipités dans la matrice de ’alliage. La combinaison du Mg
et du Si pour former le Mg,Si en est un exemple [3] :

Silicium :

Le silicium agit sur la fluidité de ’alliage a I’état liquide et améliore donc sa mise en
forme lors du moulage.

Magnesium :

Le magnésium joue un rdle important dans la résistance mécanique la tenue a la
corrosion de I’alliage.

Le silicium et le magnésium interagissent ensemble pour former une phase tres stable
qui est leM g, Si.

Les Figure 1.1 et Figure 1.2 représentent respectivement les diagrammes de phases Al-
Si et Al-Mg sur lesquelles on peut voir la limite de solubilité de Si et de Mg dans
I’aluminium [3].

Généralement, on considére 1’alliage Al — Mg,Si comm un binaire. Sur la (figure 1.3)
représentant le diagramme de phase Al — Mg,Si on peut apprecier la solubilite de
Mg,Si dans I’aluminium.
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Figure I.1. Diagramme d’équilibre binaire
Al — Si [3].

Figure 1.2 : Diagramme de phases du systéeme
binaires Al — Mg[3].

Figure 1.3 : Partie du diagramme
d'équilibre Al — Mg, Si. Coupe pseudo
binaire [3].

L’augmentation de la proportion de Mg ou de Si dans le pseudo-binaire AL — Mg,Si,
aura pour effet le passage au systéme ternaire Al-Mg-Si connue comme ayant une

cinétique de précipitation.

1.4 La cinetique de précipitation dans les alliages AlI-Mg-Si :

1.4.1 Phases apparaissant lors de la cinétique de précipitation :

L’étude de la séquence de précipitation pour ces alliages subissant un chauffage est la

suivante [4-6] (fig. 1.4) :



SSS : solution solide sur saturée obtenue apres la mise en solution suivie d’une trempe.

Amas : sont des petits amas constitués des regroupements d’atomes de Mg ou de Si,
séparément, sans structure.

Zones GP : ce sont des petites domaines sphériques cohérents avec la matrice
d’ Aluminium, appelée : Zones de Guanier et Preston.

La phase métastable B" : c’est une phase précipite sous forme aiguille allongés de la
direction{100},;, ayant des structures monocliniques. C’est la phase qui assure le
maximum de durcissement, Andersen et al. [7] proposant la steechiométrie suivante
MgsSie et Matsuda et al. [8] proposant SigAl;Mg.

Les structures proposées pour la phase B" sont résumées dans le tableau 1.1

Tableau 1.1 : Structures cristallographiques de la phase g"’

Structure Groupe | Parametres cristallographiques Référence
Cristalline spatial (nm) [/ (°)
Monoclini P2/m a=0.770,b = 0.67,c=0.203 [/ y=175 [8]
que
N.D a=030, b=033, c=044 /B=71 [9]

C2/m a =1.516, b =0.405,¢c=0.674 / B=1053 | [7]

Hexagonal P6; | a=b=0.405c¢c=0.67nm [10]

N.D. : Non Déterminé

La phase métastable B’ : est semi cohérent avec la matrice d’aluminium, précipite
sous forme de batonnets allongés le long de direction{100}4;, ayant des structures
cristallines hexagonale de paramétres cristallographiques résumés sur le tableau 1.2.
Anderson et al. [7] proposant la steechiométrie suivante Mg, gSi

Tableau 1.2 : Structures cristallographiques de la phase B’

Structure Parametres cristallographiques Référence
cristalline (nm)
Hexagonal a = 0.715, ¢ = 1.215 [8]

a = 0407, ¢ = 0.405 [11]
Orthorhombique | a = 0,672, b = 0.787, ¢ =0.405 | [12]

La phase stable B (M g, Si) : c’est une phase cohérente précipités sous forme Plaquette
allongeés le long de direction {100}4; de la matrice d’aluminium, ayant une structure
cubique a faces centrés CFC avec un parametre de maille a = 0,636 nm[10].




Figure 1.4: Courbe DSC
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1.4.2. Influence des éléments d’addition sur la séquence de précipitation :

La composition chimique de 1’alliage a une influence sur la séquence de précipitation.
L’addition de certains éléments peut la modifier en favorisant la formation de nouvelles
phases supplémentaires.et/ou la disparition de certaine présente pour d’autre
composition.

Influence de I’excés en Si :

L’excés de Si dans un alliage Al — Mg — Si peut entrainer une modification dans la
séquence de précipitation avec la formation des phases supplémentaires dénommées
type A, type B et type C. Ces phases ont été identifiées essentiellement et en premier
par Matsuda et al. [14]. Dans le tableau 1.3 les données cristallographiques sont
récapitulés en tenant compte des travaux de Matsuda et al.

SSSS — amas individuels —» Co — amas (Mg, Si) - Zones GP — (3"
- B',U1,U2,B" - B,Si

Influence du Cu :

La présence de Cu en petite quantité accélére la cinétique de précipitation des phases
durcissant [15-18]. Il modifie la séquence de précipitation en favorisant 1’apparition
d’une phase hexagonale Q'précurseur & une phase d’équilibreQ. Ce sont deux phases
quaternaires constituées des éléments Al, Mg, Si et Cu. Elles ont la méme structure
cristalline (hexagonale) et se présentent sous forme de lattes. Exemple, pour 1’alliage
6022 qui contient un exces de Si, la séquence de Précipitation s’écrit en fonction de la
teneur croissante en cuivre [18] :

La séquence de précipitation de 1’alliage avec exces de silicium et qui contient une faible
teneur de Cu (0.07wt%):

SSS —» Zones GP — B"(aciculaire) — (batoénnets) B’ + Q' (laminaire)
- B + Si[18].



e Laséquence de précipitation de ’alliage avec exces de silicium et qui contient une forte
teneur de Cu (0.91wt%) est :

SSS — Zones GP — B"(aciculaire) — (laminaire) Q" — (laminaire) Q +
Si [19].

Tableau I. 3 : Caractéristiques cristallographiques et morphologiques des différentes
phases meétastables d’aprés Matsuda et al. [14].

Phase | Forme Composition Groupe Parameétres du réseau (nm)
Spatial
Ul |Bétonnet | Al,Si,Mg, [10] P62m a = 0.405, c = 0.67
U2 | Ellipsoide | Al,SisMg, [10] P a = 0.683,b = 0.794,c = 0.405
B' Latte Mg,Sig [20] Hexagonal | a = 0.675,b = 0.405,c = 0.794

l. 5 Classification des alliages d’aluminium en série :

Les alliages d’aluminium se classent par séries en deux grandes familles :
Les alliages corroyes.
Les alliages de fonderie.
1.5.1 Les alliages corroyes :

Sont mis en forme mécaniquement par des procédeés tels que le laminage, le forgeage,
I’étirage ou le tréfilage.

Les alliages d’aluminium corroyés et sont classés en grandes séries en fonction de leurs
éléments d’addition principaux. Ils sont désignés par un nombre a 4 chiffres dont le
premier désigne le numéro de série [21]



Tableau 1.4 : Classification des différent alliages d’aluminium corroyés et les phases

d>équilibre [18].

Série Désignation | Les alliages | Phase a
corroyes I’équilibre
1000 IXXX Aluminium
non allies
(teneur /
supérieure a
99 %)
2000 2XXX Al — Cu Al,Cu- Al,CuMg
3000 3XXX Al — Mn Al Mn
4000 AXXX Al = Si /
5000 5XXX Al — Mg AlsMg,
6000 BXXX Al — Mg,Si
Mg — Si
7000 7TXXX Al —Zn MgZn,
8000 8XXX Alliages
d’aluminium.

I .5.2 Les alliages de fonderie :

Les alliages d’aluminium obtenus par fonderie sont appelés alliages de fonderie.

Les alliages d’aluminium fonderie et sont classés en grandes séries en fonction de
leurs éléments d’addition principaux. Avec un systéme a trois chiffres Le premier

chiffre permet d'identifier I'élément chimique ajouté a l'alliage Les deux derniers
chiffres représentent le numéro de la série d’alliage Association [21].

Tableau 1.5 : Différents alliages d’aluminium de fonderie [22].

Série | Alliage fonderie

1000 | Al commercialement pur
2000 | Al-Cu

3000 | AI-Si-Mg et Al- Si-Cu
4000 | AlI-Si

6000 | Al-Mg

7000 | Al-Zn

8000 | Al-Sn

10


https://fr.wikipedia.org/wiki/Fonderie_d%27aluminium

|.6 Traitements thermiques des alliages d’aluminium :
I. 6.1. Définition :

L’utilisation des traitements thermiques permet 1’amélioration des propriétés
mécaniques d'un matériau en ciblant une microstructure bien spécifiée. Le traitement
thermique consiste en une température de traitement pendant un temps donné. La
maitrise de ces deux parameétres induit un traitement thermique optimal et efficace.

| .6. 2 Les traitements thermiques :

Les traitements thermiques appliqués aux alliages d’aluminium sont généralement
répartis en trois différents types : traitement dhomogénéisation, traitement
d’adoucissement et traitement de durcissement structural.

1.6.3 Traitement d'homogénéisation :

Le traitement d’homogeénéisation consiste a chauffer le matériau a une température
relativement élevée mais inférieur a la température de fusion, généralement de 450°C a
500°C pour I’aluminium et 450°C a 590°C pour les alliages d’aluminium et a le
maintenir pour une certaine période de temps (généralement quelques heures). Ce
traitement a pour but de dissoudre les phases présentes au sein de l'alliage, de sorte a
réaliser une homogenéisation de celui-ci sous une seule et méme phase [23].
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Chapitre 11 : Matériaux et Méthode
Expérimentales.
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I11.1. Matériau étudié :

11.1.1. Composition chimique :

Le matériau utilisé dans le cadre de ce travail, est un alliage a base d’aluminium Al-
Mg-Si sous formes de lingot industriel obtenu par fonderie.

La composition chimique initiale en éléments d’addition contenus dans cet alliage (en

% massique) est donnée dans le tableau suivant :

Tableau 11.1 : Composition chimique de 1’alliage utilisé

Al

Mg

Mn

Fe

Cr

Cu

Si

Ti

Zn

Wit
(%0)

Balance

0.481

0.006

0.151

0.001

0.081

0.551

0.019

0.002

L'excés du silicium en ce qui concerne 1’alliage équilibré d'Al-Mg-Si est calculé en
utilisant la relation rapportée par Gupta et al. [24]. A noter que Daoudi et al. [10], ont
rajouté la partie concernant le Mn et le Cu puisque leurs quantités n’est pas négligeable.

Excess Si = (wt% Si in alloy) —

Ce qui donne un exces de Si est estimée a 0,214 wt%.

wt%Cu in alloy

4

Wt% Mg alloy wt%Feinalloy wt%Mn in alloy

1.73

4

Figure 11.1 : Morceau du matériau
découpé dans lingot.
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I1.1.2. Préparation des échantillons :
11.1.2.1 Découpage :
Les échantillons sont découpés a 1’aide d’une micro-trongonneuse de marque

Micracut 151 (fig. 11.2) sous forme parallélépipédique pour le MEB (fig. 113), et des
échantillons de masse autour de 40 mg pour la DSC.

Figure 11.2 : Micro-
trongonneuse utilisée, de marque

Micracut 151.

Figure 11.3: Echantillon
parallélépipédique prét pour le
polissage
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11.1.2.2. Traitements thermiques utilises :

Les traitements thermiques sont réalises dans un four tubulaire de type Nabertherm,
programmable (fig. 11.4).

Tous les échantillons utilisés pour les différentes techniques de caractérisations ont
été en premier homogénéisés. Ce traitement consiste en une mise en solution des
différents composants chimiques dans la matrice d’aluminium.

L’homogénéisation du matériau est obtenue aprés son maintien a une Température T=
540 °C (inferieure & la température de fusion 660°C) pendant 1 heure (fig. 11.5).

Aprés homogénéisation 1’échantillon est trempé a 1’eau. Ceci permet de figer la
microstructure et obtenir une solution solide de sursaturation.

Figure 11.4 : Four tubulaire type
Nabertherm utilisé pour les

traitements thermiques.

T(C)

Homogénéisation
i
Figure 11.5 : Schéma illustrant un
~ Trempe traitement d'homogénéisation et la
e trempe.
Temps
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11.2.1.2. Polissage mécanique :

Pour pouvoir I’observer aux microscopes €lectroniques a balayage (MEB), I’¢chantillon
(sous forme parallélépipédique) est poli mécaniquement par un polissage mécanique a
I’aide d’un papier abrasif 1200 pour obtenir une bonne préparation de la surface (fig.
11.6).

Apres le polissage mécanique, I’échantillon est nettoyé avec un solvant approprié
(Méthanol, acétone...).

Puis il subit un polissage fin en utilisant la pate diamantée en la diluant avec de
1’éthanol.

Figure 11.6 : Polisseuse utilisée.

11.2.2.4 Polissage électrolytique :

Le but de polissage électrolytique est d’éliminer les incrustations (dues aux
polissages mécaniques) et aplanir la surface de 1’échantillon. Il permet aussi d’attaquer
Iégerement la surface en créant des reliefs.

La solution électrolytique utilisée possede la composition chimique suivante :
- 64% éthanol
- 18% glycérol
- 18% acide perchlorique

On utilise comme parametres : Une tension électrique de 20V et une température
ambiante.

16




Le principe de polissage ¢lectrolytique consiste a plonger 1’échantillon en tant
qu’anode et une plaque inoxydable (la cathode) dans un bain d’attaque parcouru par un
courant continu, pendant quelque seconde (fig. 11.7).

A la fin de cette opération, 1’échantillon est rincé au méthanol puis a I’acétone dans un
appareil a ultra-son.

—
10A

Générateur

&b o= 2V

e

Plaque inoxydable (cathode)

Echantillon =
(Anode)

Solution électrolytique

Figure 11.7 : Schéma représentant le
dispositif du polissage électrolytique.

I1.1.2.5. L’attaque chimique :

Une attaque chimique ayant pour but de la révélation et la différenciation entre les
divers constituants de 1’échantillon ; comme les joints de grains et les précipiteés.

La solution suivante a été utilisée :
- 100 ml d’eau distillée
- 2gde NAOH _

L’échantillon est plongé dans cette solution pendant 5s. L’échantillon est rincé au
méthanol juste aprés la coloration de sa surface.
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11 .2. Techniques expérimentales utilisées :
11.2.1. Calorimétrie différentielle a Balayage DSC :
11.2.1.1. Généralité sur la DSC :

Les transformations de phase, par précipitation ou dissolution ainsi les cinétiques
engendrées dans les alliages sous traitement thermiques, sont caractérisées soit par une
absorbation ou dégagement de I'énergie. A chaque transformation est associée une
variation de 1’enthalpie.

Ces changements peuvent étre étudiés par la méthode d’analyse calorimétrique
différentielle (DSC). Nous avons utilisé un appareil LABSYS Evo de marque
SETARAM possedant une interface reliée a un ordinateur (Fig. 11.8).

Le signal obtenu, appelé courbe DSC, est constitué par des pics exothermiques et des
pics endothermiques par rapport a une ligne de base.

Un pic exothermique (AQ > 0) (au-dessus de la ligne de base) correspondant a la
formation d’une phase.

Un pic endothermique (AQ< 0) en dessous de la ligne de base correspondant a une
dissolution d’une phase.

L’analyse calorimétrique consiste a mesurer la différence de flux de chaleur entre
I’échantillon et la référence en fonction de la température.

Figure 11.8 : DSC utilisée de type LABSYS Evo de marque Setaram utilisée.
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11.2.1.2. Protocole utilisé pour les mesures en DSC :

e Lamasse de I’échantillon et la référence sont équivalentes. On a choisi une masse
aux environs de 40 mg.

e Apres homogénéisation les échantillons subissent un traitement qui consiste en un
chauffage a une vitesse de 10°/min (simulant les conditions de la DSC) suivi d’une
trempe aT,. Les températures T, sont comme suit :

T, = 120,140,160, 180,200, 210, 220, 280, 300, 320, 340°C

Apres traitement les échantillons sont scannés dans le DSC tout en respectant le
programme suivant (fig. 11.9):

Etape 1 : Chauffage jusqu’a 30°C avec une vitesse de 5°C/min.

Etape 2 : Maintient a 30°C pendant 15 min.

Etape 3 : Chauffage jusqu’a 560°C avec une vitesse de 10°C/min.

Etape 4 : Maintien 560°C pendent 5min.

Etape 5 : Refroidissement de 560°C jusqu’a I’ambiante 30°C avec une vitesse
de 20°C/min.

O O O O O

T(C)

560°C

30°C

Temps

Figure 11.9 : Schéma représentant les étapes du programme de 1’analyse DSC.
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11.2.2. Microscope électronique a balayage MEB :

Le microscope électronique a balayage (MEB) (Scanning Electron Microscopy, SEM)
permet I’observation des surfaces. Cet appareil donne des images en procédant a un
balayage de surfaces subissant une interaction des électrons émis par un canon a
¢lectrons. Il est muni d’au moins deux détecteurs. Le premier détecte les électrons
secondaires alors que le deuxieme récolte les électrons rétrodiffusés.

Les images obtenues suite a la détection des électrons secondaires rendent compte de
1’état de reliefs de la surface de I’échantillon.

Les images obtenues suite a la détection des électrons rétrodiffusés rendent compte
de la distribution des composants chimique du matériau jusqu’a une épaisseur donnée
dépendante de la tension utilisée.

Le MEB peut aussi nous renseigner sur la composition chimique du matériau ou
certaines de ses parties si il est équipé d’un détecteur EDS (Electron Dispersive
Spectroscopy). Ce détecteur récolte les rayons X propres aux interactions des électrons
rétrodiffuses avec les atomes constituant le matériau.

Le microscope utilisé est de marque TESCAN VAGA3 doté de trois détecteur a électron
secondaire (Secondry Electron, SE), a électron rétrodiffusé (Electron Back Scattered,
BSE) et EDS.

Figurell.10 : Microscope électronique a balayage (MEB) de marque TESCAN
VAGAZ3 utilisé.
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Chapitre 111 : Résultats et Discussion
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I11.1 Introduction :

Dans ce chapitre nous présentons les résultats obtenus et leurs discussions. Nous avons
utilisé deux techniques de caractérisation. Nous avons commencé par analyser notre
matériau en utilisant la calorimétrie différentielle (DSC), qui nous a permis de
déterminer la cinétique de précipitation de cet alliage. La microstructure du matériau a
I’état homogénéisé, en utilisant la microscopie électronique a balayage (MEB), a été
effectuée. La microstructure de notre alliage a été aussi étudiée au cours de la formation
des phases métastables (ou la phase métastable). Pour cela nous avons choisi une trempe
apres un maintien a la température Tp du pic de la phase métastable. Des conditions de
traitements thermiques (des trempes) ont été déterminées en fonction des résultats de la
DSC. Les échantillons ainsi trempés ont subies une analyse en DSC pour suivre
I’évolution des phases métastables.

111.2 Etude de la cinétique de précipitation aprés homogénéisation :

Une courbe DSC a été obtenue pour I’alliage correspondant a I’état T; avec une vitesse
de chauffage 10°C/min (fig.1). Cette vitesse est la plus adéquate pour cet alliage [26].

Cette courbe montre trois pics exothermiques qu’on nomme respectivementPicA, PicB
etPicC.

0,4
g PicC
§, PicB
=
o
L
8 " PicA
ic
I
0,0 1
T T T T T T T T T T T T T
0 100 200 300 400 500 600

Température (°C)

La figure 111.1 : Courbe DSC de I’étatT,, obtenue a une vitesse de 10°C/min
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Une courbe DSC doit avoir une ligne de base qui permet de suivre les transformations
des phases. Pour cela ont procéde a la détermination de cette ligne de base pour la
courbe obtenue.

Tenant compte de cette ligne de base, la courbe représentée dans la (fig. 111.1), prend
une allure qui rend compte d’une maniére plus évidente les différentes
transformations (figure 111.2).

0,12 -
PicB
PicC
g 0,08
S
N
=
o
L
T 0,041
)
T
PicA
0,00
T T T T T T T T T T T T
0 100 200 300 400 500 600

Température (°C)

La figure 111.2 : Courbe DSC obtenue a 10°C/min tracée en tenant compte de sa
ligne de base. EtatT;.

La courbe DSC de la figure I11.2 est constituée de trois pics exothermiques. Ces
différents pics sont interprétés a la lumiere de la littérature [1, 5, 24, 26].

Ils sont donc identifiés comme suit :

Le premierPicA, situé autour de 120°C, est associé a la formation des zones GP.

LePicB, assez large, apparait comme la superposition de deux pics situés autour de la
température de288°C. 1l est associé a la précipitation des deux phases " et p'. La
superposition des pics de ces deux phases a été signalée sur des courbes DSC obtenues
pour des alliages de compositions chimiques similaires [26, 27]. Ce phénomene
semble étre lié a la composition chimique de 1’alliage, plus particuliérement a 1’exces
de silicium. La résolution du pic (B", B’) en deux pics séparés " et B’ a été obtenue
par Afify et al. [28].
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Dans notre alliage I’excés de silicium est estimé a0.214 wt. %, déterminée par la
relation de gupta [24]. Tenant compte de la composition de notre alliage nous avons
introduit une modification a cette relation (voir chapitre Il). Cet exces est en faveur de
la superposition des deux pics correspondant aux deux phases B etg’.

La formation de la phase d’équilibre B est indiquée par le PicC situé autour de340°C.
Ainsi la décomposition de la solution solide sursaturée de 1’alliage étudié peut s’écrire

Suivant la séquence de précipitation suivante :

ssss » ZGP - 1pic (B",B)?— B

Le tableau I11.1 résume les résultats obtenus :

Tableau 111.1: Détermination des pics on fonction a la température

Les pics Pic A Pic B Pic C

Température | [128°C-187°C] | [228°C-345°C] | [394°C-477°C]

Phases ZGP B et B’ B

111.3 Etude de la microstructure par le MEB :

La microstructure de notre alliage est étudiée sous deux états. Le premier état
correspond en une homogénéisationa 540°C pendant un temps d’une heure (1h) suivie
par une trempe a 1’eau, qu’on appellera T; . Alors que le deuxiéme état correspond en
une trempe a 285°C aprés le traitementT;, qu’on appelleraT,. Cette température de
285°C correspond a la température T,, du pic (maximum du 2éme pic du DSC). Ces
deux échantillons ont subi un polissage mécanique suivi d’un polissage €lectrolytique.
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La micrographie obtenue est présentée sur la figure 111.3. A la lumiére de ces
micrographies ; la microstructure de notre alliage est constituée de grains ayant une
taille variant entre 95 et 500 um pour I’état T; et 300 a 500 um pour I’état To. Ces
grains sont séparés par des joints de grains. Notre alliage contient des précipités
distribués sur les joints de grains et a I’intérieur des grains.

SEM HV: 20.0 kV WD: 9.57 mm ] I VEGA3 TESCAN
SEM MAG: 50 x Det: BSE 500 pm
View field: 2.80 mm HiVac | Universite d’Annaba - LM2S

ral nS SEM HV: 20.0 kV ‘ WD: 9.94 mm I VEGA3 TESCAN
SEM MAG: 52 x J Det: SE 500 pm
View field: 2.68 mm | Hivac |
AISIMg -

Homogeniese Universite d’Annaba - LM2§

Figure 111.3 : Micrographies obtenue par MEB apres polissage électrolytique.
a) Etat T,
b) Etath.

Un grossissement plus important (200X et 500X) permet une meilleure évaluation des
formes et des tailles de précipités présents (fig.I11.4). Pour 1’état T2 nous n’avons
présenté qu’un seul grossissement (celui de 200X).

25



Précipités en forme
de batonnets

éEM HV:10.0kV | WD: 9.50 mm VEGA3 TESCAN

SEM MAG: 200 x Det: SE 200 pm
View field: 695 pm Hivac Universite d"Annaba - LM2S

Homogeniese

SEM HV: 10.0 kV ‘WD: 9.50 mm VEGA3 TESCAN

SEM MAG: 500 x Det: SE
View field: 278 pm Hivac

Homogeniese

Figure 111.4 : Micrographies
MEB.

Image montrant des précipités
inter et intra-granulaires de
différentes tailles et formes.
EtatT; Image obtenue par

électrons secondaires (SE) a
partir de la plage montrée sur la
figure I11.1a.

Image montrant la zone A de la < | Bt

- Je Je - SEM HV: 20.0 kV | WD: 14.80 mm VEGZ3 }ESCAN
figure précédente agrandie. | BT RENT BNELT
View field: 695 pm Hivac Universite d'Annaba - LM2S

EtatT1 . AISIMg

Remargue : Pour une meilleure comparaison entre les deux états T; et T, on doit tenir
compte du fait que les distances de travail (Work Distance ; WD) ne sont pas identiques
de méme pour les tensions d’accélération qui ont servis pour 1’obtention de certaines
micrographies.

En comparant les microstructures des deux états T, etT,, on peut noter que les
précipités dans T, sont moins abondants, mais plus grossiers. De méme aussi, que la

précipitation aux joints de grains est plus importante pour 1’étatT,.

Ceci nous améne a dire que les deux états présentent des microstructures semblables.

La précipitation intra-granulaire de 1’état T; est composée par des précipités fins sous
forme globulaire de tailles variantes allant de 0,5 a 18 um (Fig. I11.4. b).



Dans cet état T;, la microstructure renferme aussi un autre type de précipité se
présentant sous la forme de batonnets aillant des longueurs variables et une largeur de
pres de 3,5 um (Fig. 111.4. b).

Les phases apparaissant sous différents contrastes renseignent en premier sur la
différence de compositions chimiques suite a I’interaction électron-atomes et les
différentes tensions d’accélération utilisées (10 et 20 KV).

Pour I’état T, on observe des précipités de formes globulaires a I’intérieur des grains
avec une taille qui varie de 3 a 25 um (Fig. 111.4. ¢).

Afin de déterminer la composition chimique des précipités observés des cartographies
chimiques ont été effectuées. Sur la figure 111.5 un exemple est montre.

\

Figure I111.5 : Analyse cartographique
chimique.
A. Image MEB en BSE du
précipité a analyser.
B. Image montrant la répartition
de I’aluminium.
C. Image montrant la répartition
du magnésium.
D. Image montrant la répartition
du fer.
Fe E. Image montrant la répartition
ST o w2 du silicium.

oge 111 1ne homoge 111
Ch0 MAG: 1762x HV: 20 kV _WD: 12.0 mm Ch0 MAG: 1762x HV: 20KV WD:12.0mm

am Homoge 111

ChO MAG: 1762x HV: 20 kV _WD: 12.0 mm

D’apres la figure II1.5, qui donne un apercu de la distribution des éléments chimiques
dans le précipité (et les grains adjacents), le précipité est composé des éléments
chimiques suivants : Al, Fe, Si,Mg.
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Afin de déterminer la composition chimique des précipités ; cing analyses ponctuelles
ont éte effectuées pour chaque précipité.

La figure II1.6 montre un spectre d’analyse obtenu sur un précipité inter-granulaire.

si Fe co

La figure 111.6 : Exemple d’un spectre d’analyse ponctuelle sur un précipité.

La moyenne quantitative des éléments chimiques composants le précipité a été
déterminé.

Le spectre fait référence a la présence du cobalt comme composant, or dans la
composition chimique initiale de notre alliage cet élément chimique est inexistant. La
raie k, du cobalt est généralement confondue avec la raie k,, du fer, c’est pour cela
que le logiciel d’analyse identifie cette raie comme appartenant au Co. Pour I’analyse
quantitative on ne tient pas compte du Co et on attribue sa quantité a la quantité globale
du fer.

La quantité de Mg supposée contenue dans ce précipité est négligeable.

La quantité d’aluminium mesurée par le détecteur est surement surestimée par la prise
en compte en méme temps d’une portion de celle contenue dans la matrice d’aluminium.

Le précipité est donc composé des éléments suivants [tableau 111.2] : Al, Si et Fe
avec une composition qui se rapproche d’une phase intermétallique rapportée dans la
littérature [25] : Al,sFesSi.

Tableau 111.2 : Analyse quantitative atomique (at. %) des précipités.

Elément chimique

Al

Si

Fe

Pourcentage atomique

85.42

2 .47

8.83
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111.4 Quantification de la phase métastable par DSC :

Tenant compte tenu des intervalles d’existence de ces phases et en se focalisant sur
lePicB, objet de notre travail, nous avons choisi les températures des traitements T,
dans D’intervalle (120 - 340°C) qui permet un balayage (y compris avant) du PicB.

Ces échantillons traités ont été analyses en DSC

Les lignes de base des courbes obtenues ont éte déterminées, les résultats ainsi obtenus
sont présentés sur la figure 11.7

T1

0,12 — T1+120°C
PicB — T1+140°C
—— T1+160°C
—— T1+180°C
T1+200°C
— T1+240°C
— T1+280°C
—— T1+300°C
—— T1+320°C
—— T1+340°C

0,08

0,04 +

HeatFlow (mW)

0,00 +

Température (°C)

Figure 111.7 : Courbes DSC obtenues pour les échantillons ayant subies les
traitements thermiailes T...

Nous avons vu que le PicB correspond a I’intervalle de températures[228, 345°C], le

Traitement qui consiste a un chauffage jusqu’a la température T, et une trempe
entrainera surement 1’apparition des phases métastables (B" et/ou ') dans 1’alliage.

Dans la majorité des courbes obtenues on retrouve les trois pics exothermiques
signalées pour ’étatT; .

A travers ces courbes d’analyse DSC on peut en tirer les informations suivantes :

Concernant le PicA :

Présence de ce pic pour les T, correspondants a I’intervalle[120, 200°C], alors que
pour les traitements correspondants a T, appartenant a ’intervalle [240, 340°C] il n’est
plus observable. Ceci Peut s’expliquer par le fait que les traitements subis au four sont
en correspondance avec les températures d’existence des ZGP (Tableau III.1). ZGP se
forment en partie (ou totalement) au four. Et, on observe la formation totale ou partielle
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de ces ZPG en DSC, et de ce fait sur les courbes DSC on observe une atténuation de ce
pic lorsque la température T, augmente.

Concernant le PicB :

La taille de ce pic diminue lorsque la température des traitements T, augment, car la
formation de la phase (ou les phases) commence a apparaitre dans I’intervalle[228,
345°C]. Donc pour certaines températures, comprise dans cet intervalle, la quantité de
cette phase (ou de ces phases) s’est déja formée (se sont déja formées) au four. Donc,
lors du passage de I’échantillon en DSC, la quantité formée diminue de plus en plus que
la température T, augmente. Ceci est Vérifié par la diminution de la taille de ce pic
lorsque T, s’approche de la température de 345°C qui correspond a sa limite maximale.

Concernant le PicC :

Le pic reste inchangé.

Les trois pics sont caractérisés par une température initialeT;, une température finale T,
et une température de picT,. Ces différentes températures ont été déterminées a partir
des courbes d’analyse DSC (Tableau II1.3).

Tableau I1. 3 : Détermination des temperatures T;, Ty et T, du PicB en fonction de
la température de traitement T,

Pour permettre une meilleure évaluation de 1’évolution du pic PicB en fonction des
températures de traitementsT,, les courbe(Ty,T;), (T, Tr) et (Ty,T,) ont été tracées

(Fig. I11.10).

T,(°C) T, T, T,

120 | 222,3389 | 344,79371 | 286,11583
140 | 224,75442 | 34543222 | 285,92772
160 | 221,0628 | 344,15459 | 282,85306
180 | 222,8380 | 342,23969 | 283,61949
200 | 224,75442 | 344,79371 | 283,92576
240 | 220,92338 | 345,43222 | 279,71952
280 | 222,85801 | 344,14643 | 283,00149
300 | 219,62183 | 34,1463 | 282,60259
320 | 225738434 | 3424353 | 282,77174
340 | 223,43296 | 343,48722 | 283,60149
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Figure 111.8 : Courbes(Ty, T;), (Ty, Ty) €t (T, T,) relatifs auPicB.
D’apres la figure 1118 :

On remarque que les températures initialesT;, finale T et celle du pic T,, ne changent

pratiquement pas. Ceci peut étre en faveur du fait que le PicB correspond a une seule
phase et non a deux phases.

Nous avons aussi calculé les quantités de la phase formée pour chaque traitement. Ce
calcul consiste a déterminer I’aire du PicB pour chaque traitement. Les résultats obtenus
sont reportés dans la figure 111.9.

Etape 1
o o
|
T | e
2
T L
3 1 \
2 / Fraction de la
S phase formée
[y
Etape 2 L
o
=1 \l
Q 2 \-\
I LN
L‘E L]
-50 (IJ 5‘0 1(‘)0 lEISO 2(‘)0 ZéO 3(‘)0 3é0
Ty (°C)

La figure 111.9 : La variation de la quantité de phase formée en
fonction des traitementsT,.
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On remarque que cette courbe présente deux parties :

La lere partie : Partic rectiligne. Les températures de I’intervalle[120, 200°C],
correspondent a la formation des ZGP. Les ZGP sont connus pour leurs instabilité ;
formation et dissolution trés rapide a des températures basses. La quantité formée en
DSC est pratiquement inchangée. D’ailleurs cette quantité est équivalente a la quantité
formée pour le traitement T; (le 1* point de la figure 111.11).

La 2™ Parties : Cette partie correspond aux températures de traitements supérieur
a200°C. Tenant compte de la cinétique de précipitation, la phase du PicB commence a
se former au four. Aux fuir et @ mesure que T, augmente la quantité de la phase formée
diminue, c’est ce qui est évident sur la figure I11.9. Cette deuxiéme partie est une
régression de la quantité formée. L’équation traduisant cette transformation peut étre
déterminée en fittant cette courbe expérimentale. Ce résultat renforce I’idée que le PicB
est bien la formation d’une seule phase.

Sur la figure 111.9 on observe des décalages pour certaines mesures, comme par exemple
le pointT,, = 140°C.

Cette courbe expérimentale peut étre fittée mathématiquement. On pourrait donc
générer une €quation mathématique qui peut traduire 1’évolution de la quantité de la
phase formée en fonction de la température.

Une équation mathématique a été déterminée :
f=121+39,5 % exp(—0,014t)

f est la fraction de la phase formée qui est exprimée ici en unité arbitraire (u.a.). On
parle de fraction car dans notre cas et tenant compte des résultats de DSC, la quantité
exprimée est une valeur proportionnelle a la quantité calculée. Les calculs que nous
avons menés sont des valeurs déterminées par rapport a la quantité transformée dans
’étatT; .

t est la température, exprimée ici en °C.

Cette équation nécessite un ajustement pour tenir compte des parametres
thermodynamiques de la transformation. C’est un travail qui est en train de se faire.
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Courbe fittée

N
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Tx (°C)
La figure 111.10 : Fit mathématique de la courbe expérimentale présentant la quantité
de la phase transformée en fonction des traitementsT,.
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Conclusion générale :

L’objectif essentiel de ce travail est de voir pour une nuance de 1’alliage Al1-Mg-Si, si
le pic obtenu par DSC correspond bien a deux phases métastables (B"et B') comme il a
été avancé par certains auteurs ou bien a une seule phase.

Les résultats obtenus en utilisant la DSC et suivant un protocole bien précis ont montré
que pour cet alliage on est bien en présence d’une seule phase métastable et non deux
phases.

Cette phase est probablement la phasef’, puisque cette derniére est plus stable quep’’.
De plus d’apres la littérature, la température final Ty du PicB est plus proche du
domaine d’existence de la phasef’.

Nous sommes donc plus favorables a la cinétique de précipitation suivante :
ssss > ZGP - B' - B

La quantité de cette phase formée obéit a une équation de régression qui a été
déterminée :

Perspectives de travail :

Une étude par microscopie électronique a transmission est nécessaire afin de confirmer
ce résultat et identifier définitivement cette phase.

Une étude poussée est attendue pour déterminer les parameétres thermodynamique et
affiner I’équation exprimant la quantit¢ de la phase formée en fonction de la
température.
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Résumé :

L’objectif essentiel de ce travail est I’é¢tude de la cinétique de précipitation d’un alliage Al-
Mg-Si contenant un exces de silicium. La microstructure de cet alliage a été caractérisée par
la microscopie électronique a balayage (MEB). Des preécipités essentiellement aux joints de
grains ont été identifiés comme ayant une structure steechiométrique proche de Al;sFe3Si .

L’analyse par calorimétrie différentielle a balayage (DSC) nous a permis en utilisant un
protocole précis de prouver qu’un pic exothermique identifié par certains auteurs pour un
alliage similaire comme étant propre a une seule phase métastable et non deux phases.

Une équation donnant la proportion de la phase formée en fonction de la température a été
déterminée

Les mots clés : AlliageAl — Mg — Si , DSC, cinétique de précipitation, phase métastable.

38



Abstract:

The main objective of this work is the study the Kinetics of precipitation of alloy Al — Mg —
Si containing an excess of silicon. The microstructure of this alloy was characterized by
scanning electron microscopy (SEM) precipitates mainly at grain boundaries have been
identified as having a stoichiometric structure close to Al,sFe;Si .

The differential calorimetric (DSC) analysis allowed us using a precise protocol to prove that
an exothermic peak identified by some authors for a similar alloy as being specific to a single
metastable phase and not now phases.

The equation give in proportion to the phase formed as a function of the temperature was
Determined.

Key words: Al — Mg — Si alloy, DSC, precipitation kinetics, metastable phase.
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