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Introduction Générale

Les alliages métalliques binaires sont des matériaux dont I'utilisation s'est
développée depuis de nombreuses années. Mais récemment on a constaté un grand

intérét industriel des alliages métalliques ternaires.

Lors des traitements thermiques spécifiques, des diverses transformations de phases se

produisent dans ces alliages notamment la précipitation.

La compréhension de ces phénomeénes est tres complexe car les mécanismes et les
cinétiques de ces transformations ne sont pas dus a un seul facteur mais résultent de
causes diverses internes et externes; ce qui se refléte par le nombre important des

travaux publiés sur ce sujet.

Aujourd’hui, I’aluminium et ses alliages occupent la deuxieme place dans la
construction industrielle de différentes piéces apres le fer. lls se trouvent dans une
grande variété d’applications grace a leurs excellentes propriétés mécaniques. En plus,
la faible densité de ces alliages d’aluminium qui possédent une résistance notable a la
déformation. Les alliages a base d’aluminium de la série 6000 (Al Mg Si) sont de plus
en plus utilisés dans les constructions aéronautiques et automobiles a cause de leurs
bonnes propriétés ou leur Iégereté qui représentent un atout considérable. Ce sont des
alliages a durcissement structural dont les propriétés mécaniques sont liées a leurs
constituants et surtout aux phases plus ou moins durcissantes qui précipitent lors de

traitements thermiques approprieés.

Parmi les transformations de phases a 1’¢tat solide les plus intéressantes et qui ont
longtemps attirées les chercheurs, c’est la précipitation qui se produit lors des
traitements de vieillissement et représentant une transformation a 1’état solide a partir
d’une solution solide sursaturée. Nous proposons dans cette étude une contribution a la
compréhension du phénomene de précipitation, dissolution ainsi que le comportement

des alliages d’aluminium avec les traitements thermiques.

Ce travail est rédigé dans un mémoire structuré en quatre chapitres:




Le premier chapitre consiste en une synthese bibliographique des connaissances
consacrées aux propriétés physico-chimiques de I’ Aluminium et ses alliages.

Le deuxiéme chapitre est une introduction sur les alliages d’aluminium ternaires
Al-Mg-Si (série 6xxx), ainsi que les séquences de précipitation dans ces alliages.

Au cours du troisieme chapitre, les matériaux étudiés et les diverses méthodes
expérimentales utilisées lors de cette étude sont présentés.

Enfin un quatriéme et dernier chapitre qui traite avec des tentatives
d’interprétation des résultats obtenus suivi de discussions. Finalement, on propose une

conclusion générale récapitulative de tous ces résultats.
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Chapitre 1 Les Alliages d’Aluminium | 2019

Chapitre |

Alliages d’ Aluminium

I.1. Aluminium et ses prospérites

Parmi les métaux métalliques les plus abondants dans la crodte terrestre on
trouve ’aluminium [1], c¢’est le troisieme métal le plus utilisé apres le fer et 1’acier
malgré que sa production industrielle n’ait commencée qu’au début du XXeme siccle
[2]. Sa structure cristalline est de type cubique a face centrée (CFC), avec un parametre
de maille 0,404 nm [3]. Selon la classification de Mendeleiev ; I’aluminium se trouve

dans le troisiéme groupe juste apres le silicium et I’oxygene [1].

—i] 4

o 4 (
FCC, 8s0.404 n o

Figure I. 1. Aluminium non allié [4]. Figure I. 2. Maille élémentaire « CFC cubique a
face centrée » de I’aluminium [4].

La seule source de ce métal c’est les bauxites [1], et la séparation de I’aluminium
du minerai est un procédé délicat [2]. La bauxite est le minerai le plus utilisé pour
obtenir de I’alumine, matiére intermédiaire nécessaire a la fabrication de 1’aluminium

[1]. Elle est formée par 1’altération rapide des roches granitiques en climat chaud et
humide [2].
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Figure I. 3. La bauxite [5].

Les propriétés physiques de 1’aluminium sont regroupées dans le tableau (I.1) suivant:

Propriétés Valeurs
Couleur blanc argenté trés malléable
Nombre atomique 13
Masse atomique 26,28
Température de fusion (°C) 660
Masse volumique p (kg/dm®) 2,7
Coefficient de dilatation thermique linéaire (K™) 23.10°
Module de Young (bar) 6600
Point d’ébullition (°C) 2056
Pression de vapeur (Pa) 3,7.10°
Energie interne massique (J/Kg) 3,98.10°
Capacité thermique Cp (J. Kg™'.K™) 897
Conductivité thermique A (W. m™.K™) 237
Résistivité électrique p (Q.m) 26,548
Susceptibilité magnétique (K) 0,6.10°
Module d’¢lasticité longitudinal E (MPa) 69000
Coefficient de poisson v 0,33

Tableau 1. 1. Propriétés physiques de I’aluminium [1, 6].
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I.2. Principales utilisations de I’Aluminium

Les applications de 1’aluminium pur sont trés limitées en raison de sa faible
résistance mécanique. On a souvent intérét a [’utiliser sous forme d’alliages.
L’amélioration des caractéristiques mécaniques et électriques par rapport a celles des
propriétés de I’aluminium pur est liée au choix des éléments d’additions et des
traitements thermomécaniques [2]. Les alliages d’aluminium sont utilisés pour de
multiples applications aussi bien dans le domaine de 1’aéronautique figure (1.4) que dans

celui de I’industrie automobile figure (1.5).

Wing Box
7075-T76 H.S. Clad (Surfaces) Vertical Stabilizer
7075-T6 (Substructure) Elevator and Rudder skin and stringers
7075-T76 (Spar caps) 2024-T3 Clad 7076-T6 Clad surface
Main Frames (8) Trailing edges
7075-T6 Forging fibﬂ:nla::&
7075-T6 Clad :i;t?cr
-T6 Extrusion
Fram;:'ﬂs—TB Clad 707578 = Center engine support
7178 or 7178-T6 Clad ‘\ 6 Al-4 V Titanium
i 2024-T3 Clad
Bonded failsafe straps \ B T,

T oaray oner Trailing edges

Ti— 6AI-4V : !

(tvpiscin fibreglass-
reinforced
plastic

Stringers ~«._ Horizontal stabilizer
7075-T6 Clad integrally stiffened skin

{typical)

Bonded doublers
[typical around
cutouts})

7075-T76 extrusion
Plug-type doors (typical)
* Fuselage skins
Pylon box 2024-T3 Clad

6 Al-4 V Titanium 7075-T76 Clad
{High load areas)

Fuselage splices
Riveting and bonding
Rivets and sealant CODE
m Honeycomb sandwich
Alum face and core

Longerons {4)
7075-T6 extrusion Thick stringerless sidewalls

Figure 1. 4. Les différents types d’alliage d’aluminium utilisés dans la construction d’un avion
civil et leur localisation [3].

Figure I. 5. Radiateur de chauffage en Al-Mn [3].
Les caractéristiques intrinseques de I’Aluminium (légereté, conductivité,
résistance a la corrosion, propriétés mecaniques) ainsi que le developpement de ses
alliages d’une part et des techniques de mise en forme d’autre part, lui ont ouvert

d’innombrables domaines d’utilisation, dont les principaux sont : les transports (36%)
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(Terrestres rapides TGV et maritimes, et de plus en plus dans I’automobile), le batiment

(22%), la construction mécanique et électrique (10%) et I’emballage (10%) [7, 8].

Les spécificités physico-chimiques de I’aluminium en font donc un métal treés
demandé¢ par les industriels et les ménages pour beaucoup d’objets de la vie quotidienne

voir figure (1.6).

Métallurgie Divers e
ansports
ot L 36%

.

3
Equipement
4%

Emballage
10%

Mécanique Batiment

5% 22%

Figure I. 6. Répartition de la consommation d’aluminium [8].

1.2. Désignation des différents alliages d’aluminium

La désignation des alliages d’aluminium s’effectue suivant un systéme de 4
chiffres [9], conforme a la norme AFNOR NF EN 573 ainsi qu’aux spécifications
internationales de 1’ Aluminium Association [2]. Le premier chiffre de la série indique le
principal élément alliant en présence a laquelle appartient I’aluminium ou D’alliage

d’aluminium et les chiffres subséquents indiquent la composition voir tableau (1. 2) [9].

Série Désignation Elément d’alliage principal Phases principales
1000 IXxx Aluminium pur a 99% -

2000 2XXX Aluminium et cuivre (Al-Cu) Al,Cu, Al,CuMg
3000 3xXXX Aluminium et manganése (Al-Mn) AlgMn

4000 4xXX Aluminium et silicium (Al-Si) -

5000 BXXX Aluminium et magnésium (Al-Mg) Al;Mg,

6000 BXXX Aluminium, magnésium et silicium (Al-Mg-Si) Mg,Si

7000 TXXX Aluminium, zinc et magnésium (Al-Zn-Mg) MgZn,

8000 8xxx Aluminium et autres (Al-Li), (Al-Fe-Si)

Tableau I. 2. Désignation des séries principales des alliages d’Aluminium [9].

R ———
6
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I.3.Classification des alliages d’aluminium
Les alliages d’aluminium se classent en deux grandes familles : les alliages

corroyés et les alliages de fonderie.

o Les alliages corroyés sont mis en forme mécaniquement par des procedés tels
que le laminage, 1’extrusion, le forgeage, 1’étirage ou le tréfilage.

o Les alliages de fonderie sont quant a eux coulés par différents procédes comme
le moulage sous pression, le moule permanent, le moule au sable a vert, le moule au
sable lié chimiquement, la cire perdue, le moule au platre, le moule sous vide ou a basse

pression, par coulée centrifuge [10].

I.4. Influence des éléments d’addition dans les alliages d’aluminium

Les éléments d’addition et, en particulier, les éléments de transitions, jouent un
role trés important dans la métallurgic de I’aluminium. La teneur des ¢léments
d’addition est limitée par le facteur de solubilité. Les éléments d’addition les plus
répandus dans les alliages d’aluminium sont le cuivre, le magnésium, le manganése, le
zinc, le fer et le silicium. Ces derniers ont plus ou moins une influence sur les
caractéristiques de 1’Al-Mg-Si. llIs peuvent en méme temps améliorée ou détériorée les
propriétés physiques, chimiques et technologiques de 1’aluminium. Un certain nombre
d’éléments d’addition sont rajoutés dans certains alliages pour donner une propriété

particuliére [11].

La nature et la teneur des éléments d’addition ont une influence sur plusieurs

propriétés de 1’alliage comme [12]:

la masse volumique la résistance a la corrosion

I’aptitude a I’anodisation les conductivités électrique et thermique
I’aptitude au soudage ’usinabilité

I’aptitude a la déformation la dureté, charge de rupture, limite élastique.

L’aluminium est capable de s’associer avec grand nombre d’autres €léments
donnant ainsi naissance a beaucoup d’alliages différents ayant un faisceau de propriétés
trés larges et permettant de satisfaire un grand nombre d’applications [12]. De ce fait,

on peut résumer les effets des éléments d’addition dans le tableau (1.3).
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Magnésium Améliore la résistance mécanique des alliages.
Améliore la tenue a la corrosion.
Augmente la dureté lors des traitements thermiques.

Néfaste a 1’anodisation

Silicium Améliore les caractéristiques de mise en forme (moulage).
Augmente beaucoup la fluidité,
Augmente la résistance au craquage a chaud

Augmente les caractéristiques de 1’écoulement du métal liquide.

Cuivre Améliore frottement les caractéristiques mécaniques.
Augmente la résistance mécanique.
Améliore I’usinabilité.

Réduit la résistance a la corrosion.

N N N N N N N N N D N N NN

Réduit ’aptitude a la déformation.

Fer Accroit la résistance au craquage a chaud.
Réduit la tendance de 1’alliage a se coller ou a se souder aux
parois du moule.

v" Réduire la ductilité.

AN

Tableau I. 3. Les effets des éléments d’addition dans les alliages d’aluminium [3].
L.5. Traitements thermiques des alliages d’aluminium

Les traitements thermiques ont pour but de modifier en générale la nature et la
répartition des constituants d’un matériau. Selon le domaine d’application du matériau

les traitements peuvent améliorer ou détériorer les propriétés mécaniques de ce dernier.

En général, les traitements thermiques en métallurgie sont: 1’homogénéisation,

I’adoucissement, le vieillissement et le durcissement structural [1].

I.5.1.Traitements d’homogénéisation

Le traitement d’homogénéisation consiste a chauffer le matériau a une
température relativement élevée, généralement de 450 °C a 500 °C pour I’aluminium
pur et de 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 1’alliage, de sorte a réaliser une

homogénéisation de celui-ci sous une seule et méme phase [12].
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1.5.2. Traitements d’adoucissement

Ils ont pour but principal d’adoucir et de régénérer la plasticité d’un métal ou un
alliage durci par écrouissage ou par trempe structurale. Dans le cas de 1’écrouissage, ce
sont les traitements de restauration et les recuits de recristallisation. Ces traitements ont
des effets semblables a ceux pour I’aluminium. Les traitements d’adoucissement par

recuit ou restauration, généralement appliqués en cours ou en fin de transformation [4];
- Seules les températures de traitement sont plus élevées pour les alliages :

1.5.2.1. Le traitement de restauration est effectué entre 200 °C a 300 °C pendant 1
heure a 8 heures, permettant le réarrangement des dislocations et une diminution de la
densité des dislocations dans le métal en conservant la structure de grains d’origine.
Elles se regroupent en parois ou sous-joints de grains par le mécanisme de (montée). La
restauration favorise 1’état d’équilibre et est facilitée par une augmentation de la

température puisqu’elle est basée sur la diffusion a 1’état solide. [4, 13].

1.5.2.2. Le traitement de recristallisation est effectué a 300 - 400°C pendant 1/2 a 3
heures ; les atomes se regroupent suivant de nouvelles directions pour former un petit
cristal d’orientation quelconque. Avec le temps de nouveaux atomes viennent
s’agglutiner autour du petit cristal jusqu’a ce que les nouveaux grains se rejoignent pour
donner la structure macrographique de recristallisation primaire. Si I’on augmente la
température ou la duré de maintien, on obtient des structure de recristallisation
secondaire a treés gros grains. Au contraire, Si I’on stoppe ce traitement de recuit par un

temps trop court, on obtient des états partiellement recristallisés [4, 13].

Changement des Propriétés mécaniques
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Figure 1. 7. Evolution des propriétés mécaniques au cours des traitements de restauration et
recristallisation [14].
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1.5.3. Traitements thermiques de durcissement structural

La résistance et la dureté de certains alliages d’aluminium peuvent étre améliorées
par une série de traitements thermiques. Cette série de traitements constitue un
processus nommé « durcissement structural ». Cette série provoque de trés fines
particules appelées précipités, d’une deuxiéme phase répartie uniformément dans la

matrice initiale [11].
Le durcissement structural se réalise a I’aide de trois traitements thermiques :

v" La mise en solution.
v Latrempe.

v Le revenu (vieillissement).

1.5.3.1. La mise en solution

La mise en solution tire avantage de la réaction du durcissement par précipitation
tout en s’assurant d’avoir une solution solide soluble. L’objectif de ce traitement est
d’amener dans la solution solide la quantit¢ maximale de 1’élément de durcissement
soluble ou élément d’alliage (e.g. Cu, Mg, Si, Zn) dans la matrice. La procédure
consiste a maintenir I’alliage a une température suffisamment élevée et pour une
période de temps assez longue dans le but d’obtenir une solution solide homogene. Le
tout permettant de bénéficier de la réaction du durcissement par précipitation. Les
domaines des températures de mise en solution s’étendent le plus souvent de 450°C a

500°C pour I’aluminium et de 450°C a 590 °C pour les alliages d’aluminium [3].

1.5.3.2. La trempe

La trempe est une opération nécessaire pour effectuer un traitement thermique.
Cette opération consiste en un refroidissement suffisamment rapide de la solution solide
obtenue dans la premiére étape, pour que les précipités intermétalliques stables n’aient
pas le temps d’étre formés. Elle ne prend pas de temps, puisqu’elle a une trés courte
durée. Elle peut étre faite a I’eau, a I’air, a ’huile ou dans des métaux en fusion a
différents intervalles. Son but est de supprimer la formation de la phase a 1’équilibre
Mg2Si pendant le refroidissement et de préserver la solution soluble solide formée lors
de la mise en solution, par un refroidissement rapide (~ 260 °C/s) a basse température,
habituellement pres de la température de la piéce. Le résultat de cette opération est une

solution solide sursaturée en ¢éléments d’alliages, et également en lacunes [1].
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1.5.3.3.Le revenu (vieillissement)

Aprés le traitement de mise en solution et la trempe, le durcissement par
précipitation est acheve par un vieillissement naturel (température ambiante) ou par un
vieillissement artificiel (température donnée). Dans plusieurs alliages, une précipitation
suffisante survient a température ambiante quelques jours apres la trempe et les

propriétés mécaniques de ces derniers sont convenables pour plusieurs applications [6].

1.5.3.3.1. Vieillissement naturel

Les alliages traités thermiquement voient leurs propriétés changées une fois
revenus a la température ambiante aprés leur traitement thermique. Ceci est appelé
vieillissement naturel. Le taux de vieillissement change selon le type d’alliage. Certains
alliages de la série 6 XXX, en durcissant, peuvent atteindre une dureté maximale aprés

un mois a la température ambiante [9].

1.5.3.3.2. Vieillissement artificiel

Il consiste en un chauffage a une température au-dessus de la température
ambiante, et en la maintien selon les objectifs désirés et la nature du matériau traité. La
précipitation s’accélere et la dureté augmente encore par comparaison au vieillissement
naturel. Ceci est appelé vieillissement artificiel et il est effectué a des températures
allant de 100°C jusqu’a 240°C dans le cas de la série 6000. Pendant le vieillissement
artificiel a une température donnée, la dureté augmente jusqu’a atteindre une valeur

maximale aprés un temps de maintien donné [11].

Une représentation schématique de ces différents traitements thermiques

industriels est illustrée par le diagramme de la figure (1.8).
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Figure 1. 8. Diagramme de traitements thermiques [7].

11



Chapitre I1
Phénomenes de précipitation
dans les alliages Al-Mg-Si




Chapitre 11 phénomene de précipitation dans les alliages Al-Mg-Si | 2019

Chapitre 11

Phéenomenes de précipitation dans les alliages Al-Mg-Si

I11.1. Introduction

Le but de ce chapitre est de donner une introduction sur les alliages d’aluminium
ternaires Al-Mg-Si (série 6xxx), ainsi que les séquences de précipitation dans ces
alliages.

La précipitation dans les alliages Al-Mg-Si et le phénoméne de durcissement structural
sont des exemples types d’une problématique scientifique de I’innovation industrielle.
Les chercheurs théoriciens, les expérimentateurs ont progressé ensemble pour
comprendre ces phénomenes de précipitation et de durcissement structural.

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

propriétés mecaniques.

11.2. Phénomeéne de précipitation

Pour minimiser son ¢énergie, tout systéme hors d’équilibre effectue un
réarrangement atomique par la diffusion des atomes et des défauts de structure pour
atteindre un état d’équilibre stable ou métastable [1]. La précipitation d’une solution
solide sursaturée est une transformation a 1’état solide avec augmentation du nombre de
phases. Elle consiste en général en une décomposition de la solution sursaturée (la
matrice mere) en deux nouvelles phases :
- la matrice appauvrie.
- la phase précipitee.
L’apparition de la nouvelle phase au sein d’une matrice sursaturée commence par la
formation d’amas riches en atomes de soluté qui portent le nom de Zones de Guinier et
Preston (zones G.P). Ces phases augmentent la dureté et la limite élastique du matériau
[15], et provoque une hétérogénéité structurale dans le métal [16]. La découverte de ces
zones fut en 1938 par Guinier et Preston [17] qui montre I’existence de zones enrichies
en atomes dissous, formant de petits domaines cohérents avec la matrice. Elles sont

responsables du durcissement structural du matériau [18].

12
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11.3. Types de précipitation

On distingue en général deux grands types de précipitation :

11.3.1. Précipitation continue

La précipitation continue est une transformation pendant laquelle la concentration
en soluté de la phase mere diminue de fagon contenue jusqu’a sa valeur d’équilibre.
Cette précipitation conduit donc, au moins dans un premier temps, a I’obtention d’un
certain nombre de précipités isolés qui grossissent par le drainage des atomes de soluté.
Cependant, ces précipités n’ont pas tous, dans des conditions thermiques données, la
méme probabilité d’apparition.

En effet, les relations cristallographiques entre la phase mere et le produit de la
précipitation déterminent les énergies associées a I’interface et 1’énergie élastique

emmagasinée dans la matrice [19, 20].

11.3.2. Précipitation discontinue

On dit qu’il y’a précipitation discontinue quand, pendant la transformation, le
cristal est divisé en deux catégories de régions:

v" Des régions ou la transformation est compleéte,
v" Des régions ou la solution solide sursaturée reste inchangée.

La précipitation discontinue nécessite donc la germination et la croissance de
cellules constituées de produits biphasées (lamelles de la seconde phase noyées dans la
matrice d’équilibre). Partant de la solution solide, on obtient donc un mélange d’une
solution solide réorientée ou non par rapport a la phase mere qui est appauvrie, et d’une
nouvelle phase dispersée dans la matrice [20].

La transformation s’amorce en général sur les joints de grains en développant des
cellules. Lors de cette précipitation, le parameétre de la maille varie d’une manicre
discontinue avec deux valeurs distinctes [3].

7B

[Z

///’J/’/ar
o (x§)
_‘-E“*‘ B (§) discontinue

a(x;)

continue

Figure 11. 1. lllustration schématique des deux types de réactions de précipitation [19].

13



Chapitre 11 phénomene de précipitation dans les alliages Al-Mg-Si | 2019

11.4. Description de la précipitation par théorie classique

La précipitation peut étre décrite par la succession de trois étapes: germination,

croissance et coalescence.

11.4.1. Germination

La germination est la formation de petits domaines de quelques atomes dans une
phase mére, qui peuvent constituer des germes stables et riches en solutés. Ils résultent
des fluctuations statistiques de composition. Au cours de leur formation, seuls les
germes ayant atteint une taille critique peut croitre, les autres sont redissous dans la
matrice. Suivant la répartition des sites de germination dans la matrice, on distingue la

germination homogene et la germination hétérogéne [21].

11.4.1.1. Germination homogéne
La germination se manifeste par 1’apparition de germes due a la diffusion des
atomes du soluté qui se regroupent afin de former une nouvelle phase.
Pour qu’il y ait germination homogene, il faudrait qu’un élément de petit volume de la
phase mere soit structurellement, chimiguement et énergétiqguement identique a
n’importe quel autre ¢lément de cette phase [22].
Le processus de germination homogene implique la formation d’une interface. Celui-Ci
s’accompagne d’une variation d’enthalpie libre donnée par I’expression :
AG = 4Gy + A4Gs+ AGy (1.2)

D’ou:

AGy : la variation d’enthalpie libre volumique.

AG:s : la variation d’enthalpie libre superficielle.

AGy : la variation d’enthalpie libre déformation.

Le terme 4Gy est généralement négligeable en premiére approximation vu sa
faible contribution au premier stade de la germination. A ce stade le germe est de tres
petite dimension. Les deux autres termes de variations d’enthalpie libre sont étroitement
liés aux dimensions du germe [12, 18].

La variation d’enthalpie libre est exprimée comme suit:

AG = AG, + AGs (11.2)
Si on suppose que les germes ont une forme spheérique, de rayon ron a:
AG,=413.7zr° (G- G,) (11.3)
AGs=4.7r%.6 (11.4)
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Ou: Gpet G, sont les enthalpies libres volumiques spécifiques des phases f et a
respectivement et ¢ 1’enthalpie libre superficielle spécifique a I’interface %
Par substitution dans /’équation (I1.2) on a alors :
AG = 4/3.7r° (Gp—G,) + 4xr’.5 (11.5)
Elle englobe deux termes, I’un négatif 4G, et 1’autre positif 4Gs. Une valeur critique du

rayon r. du germe est déterminée par la condition suivante :

S = 4.7 Gy~ G,) +87r.8 (11.6)
rc=-25(Gs— Gy) (11.7)

Toute croissance du germe de rayon r inférieur au rayon critique r¢ (r < rc) entraine un

: o : N . dAG
accroissement de I’enthalpie libre de 1’alliage, ce qui est impossible car: - > 0.

dAG . ;.
Dans le cas ou r < rc, on a —= < 0, toute croissance du germe de rayon supérieur a rc

entraine une diminution de I’enthalpie libre de ’alliage; c’est-a-dire un accroissement

de la stabilité du germe, ceci est schématise dans la figure (11.2).

d AGy , dAG, ,
' =
AG AGs=4aris dr dr
+ vAG,
. e T T T T
-~ |
- | \\\\
0 < t 5 >
[N . | \_\T ¥
|
|
o
"
13
1%
«—r — - AG,
4#inf AG,

Figure 1. 2. Variation de [’enthalpie libre de formation d’un germe sphérique AG en fonction
du rayon r de ce germe [23].

La théorie de germination et croissance tient compte du fait qu’une barriére
d’¢énergie doit étre franchie afin que les embryons puissent se stabiliser. Cette barriére
d’énergie résulte du compromis existant entre une énergie de volume qui stimule la

germination et 1’énergie de création de I’interface qui retarde celle-ci [24].
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11.4.1.2. Germination hétérogene

La transformation hétérogene, implique la présence de deux régions distinctes
dont I’une est transformée et 1’autre non. En effet, la germination s’opére de préférence
sur les hétérogénéités de la phase mére qui abaissent I’enthalpie libre de formation du
germe en réduisant 1’énergie superficielle et/ou 1’énergie de déformation. Les sites de
germination peuvent étre des dislocations, des surfaces d’impuretés ou des joints de
grains [22, 25].

Dans le cas d’un joint de grain, I’enthalpie libre de formation d’un germe sur un
joint de grain, est reliée a celle de la formation d’un germe sphérique de méme rayon
dans la matrice, 4G, par la relation :

AG; = 4Gy (2 — cosé + cos36) (11.8)

Ou 0 est I’angle d’équilibre de tension superficielle, représenté schématiquement dans la
figure (11.3) [26].

Impureté

Figure 1. 3. La forme d’un germe sur un joint de grain [9].

11.4.2. Croissance des précipités

Apres la formation d’un germe stable, la croissance de la nouvelle phase se fait
par adjonction d’atomes ou de molécules au niveau de I’interface qui délimite la phase
mere de la phase en formation. Il se produit un flux d’atomes ou de molécules de la
phase mére vers la phase en développement. La différence entre le réseau cristallin de la
matrice et celui du précipité provoque un changement de volume qui a pour
consequence une déformation élastique dans 1’une ou 1’autre des deux phases. En plus
elle fait apparaitre une surface entre le précipité et la matrice, de telle sorte, que la
différence entre les énergies de liaison atomique dans les deux milieux a cet endroit est
appelée énergie d’interface. Ces deux termes énergeétiques (énergie de déformation et

énergie d’interface) jouent un role important sur les différents types d’interfaces
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existants entre la phase mére et le précipité [27]. D’aprés Hornbogen [28], il existe trois

types de précipités représentés schématiquement dans la figure (11. 4).

11.4.2.1. Preécipités cohérents

Ces précipités forment une interface cohérente avec la phase mére c’est-a-dire que
le plan d’atomes constituant 1’interface, indépendamment de la nature chimique de ces
précipités, est commun aux deux phases, ceci est schématisé dans la figure (1l. 4. a).
Une condition nécessaire pour la cohérence est que deux cristaux possedent des plans
cristallographiques dans lesquels la configuration et 1’espacement des atomes soient
identiques ou presque identiques. Puisque la précipitation est contrélée par un processus
de diffusion qui consiste essentiellement en un simple échange d’atomes, les premicres
ségrégations d’atomes de soluté sont généralement complétement cohérentes avec la

matrice [29].

11.4.2.2. précipités semi cohérents

Lorsque le germe atteint une dimension critique au dela de laquelle I’énergie de
déformation devient plus importante que 1’énergie interfaciale, un réseau de dislocations
s’introduit progressivement et fait ainsi perdre la continuité du réseau dans certains
endroits de D’interface. Le précipité devient a ce moment semi-cohérent représenté

schématiquement dans la figure (1. 4. b) [19, 21, 30].

11.4.2.3. précipités incohérents

Ces précipités forment une interface avec la matrice a travers laquelle il n’existe
aucune continuité du réseau cristallin. Au cours de la croissance du précipité les
dislocations continuent leur introduction progressive jusqu’a la perte totale de la
continuité du réseau au niveau de I’interface. Il se produit ainsi un changement brusque
d’une structure a ’autre au niveau de cette interface représentée schématiquement dans
la figure (11. 4. c) [18, 30].
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Figure I1. 4. Représentation schématique des trois types de précipitation [30, 31].

(a) : Précipites cohérents ; (b) : Précipités semi cohérents, (c) : Précipités incohérents.

11.4.3. Coalescence des précipités

Lorsqu’un systéme contenant une phase dispersée est maintenu a une température
relativement élevée, le nombre de particules de la phase dispersée décroit tandis que la
taille moyenne des particules augmente. Pendant ce processus de coalescence, les
grandes particules continuent a se croitre aux dépend des plus petites particules, car le
systeme tend a réduire son énergie libre globale en diminuant la surface totale des
interfaces. La coalescence des précipités prend place quand la concentration des atomes
du soluté est plus importante aux voisinages des particules fines par rapport a celle du
volume adhérant aux grandes particules. Cette différence de concentration fait que les
atomes de soluté diffusent de la surface de séparation des particules fines vers la surface
de séparation des grandes particules.

Les atomes du composant de base diffusent de la grande particule a la particule
fine. Cette diffusion entraine une sursaturation de la solution solide pres de la seconde

phase, ce qui entraine leur croissance [29].

11.5. Influence de la précipitation sur les propriétés mécaniques
L’obtention de I’état d’équilibre d’une solution solide sursaturée, se fait par la formation
fine des précipités, ce qui augmente leur résistance a la déformation.

La vitesse de précipitation augmente, au fur et a mesure que la température
augmente. Elle dépend aussi de la composition chimique. On distingue deux types
d’alliages ceux qui durcissent a froid et ceux qui durcissent a chaud. Le durcissement
structural par revenu est défini comme étant I’augmentation de la dureté apres trempe
avec prolongement du temps de vieillissement, ce phénomene ne peut étre observé que
si la solubilité du soluté dans le solvant augmente avec la température. Ce caractére est

observé surtout dans certains alliages d’aluminium ou I’intérét pratique réside dans le

R ———
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fait d’avoir un matériau léger et possede d’importantes propriétés mécaniques
améliorées. L’évolution des propriétés mécaniques des alliages d’aluminium est
pratiquement conditionnée par les mémes étapes dans le durcissement de la structure.
Ces trois états successifs qui sont : 1’état sous-vieilli, bien vieilli et sur-vieilli. Cette
séquence provoque une amélioration puis une diminution de la résistance mécanique,

tandis que la ductilité varie en sens inverse, figure (I1. 5) [11].

\ “\la taille et la distribution optimisées
pour le durcissement

Dureté

Des petits précipités non développés %&

Temps de vieillissement a une température

Figure 11. 5. Evolution schématique de la dureté et de la résistance mécanique d’un alliage
durcissement structural pendant le vieillissement [11].

11.6. Décomposition et précipitation dans les alliages Al-Mg-Si

Les traitements thermiques des alliages Al-Mg-Si conduit a une décomposition de
la solution solide sursaturée se fait suivant une séquence de précipitation. Cette derniére
est généralement admise pour les alliages Al-Mg-Si non déformés et sans cuivre (Cu),

comme suit [32, 33]:

SSS— clusters individuels de Mg et de Si— Co- clusters (Mg, Si) — Zones G.P —
phase g — phase g* — phase g
Ou:
e SSS: représente la solution solide sursaturée;
e clusters individuels: sont de petits amas constitués de regroupement d’atomes
de Mg ou de Si, séparément;
e Co-clusters: sont de petits amas constitués de co-regroupement d’atomes de
Mg et Si a la fois;

e Zones G.P: désignent les zones de Guinier — Preston;
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e Phase "' est un précipité métastable sous forme d'aiguille;
e Phase f ' est un précipité métastable sous forme de tige ;
e Phase £ est une phase stable sous forme de plague.

S " et f, les précipitations se produisent par nucléation et croissance et sont
contrélées par diffusion [34, 35].

La plupart des études sur les phases £" et ' dans les alliages Al-Si-Mg ont été

particulierement axées sur la séquence de précipitations qualitativement complexe et les
structures cristallines [35].

(a) fec Al

[203]p X

(d) U2 phase
planar shift Mg,SigAly
half unit cell

(e) p' phase
MggSis, MggSiz

-
[301]p s
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Figure 11. 6. Séquences de précipitation et transitions de phases rapportées pour les alliages de
la série 6000 [36].

11.6.1. Zones G.P et/ou Clusters de solutés

Les zones de Guinier et Preston dits zones G.P correspondent a une mise en ordre
d’atomes Mg et Si du fait de la sursaturation en éléments d’alliage. Ces zones
cohérentes avec la matrice constituent des sites de germination des précipités S .

Il est bien établi désormais que la formation des zones G.P dans les alliages
d’Aluminium est étroitement reliée a la présence d’une sursaturation de lacunes due a la
trempe [37].

Bien que démontrée indirectement par 1’augmentation de la dureté¢ de D’alliage, la
formation des zones G.P a température ambiante est extrémement difficile & observer

expérimentalement. On suppose que ces clusters ont une taille comprise entre 1 et 5 nm
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de diamétre. L’observation a microscopie électronique a transmission conventionnelle
(MET) aux objets de cette taille est rendue presque impossible par les valeurs trés
proches des facteurs de diffusion électroniques de 1’aluminium, du magnésium et du
silicium. A ce stade, ces clusters d’atomes sont plus ou moins sphériques. Ces clusters
contiennent en majorité des atomes d’aluminium. Ils représentent une zone limitée
spatialement dans laquelle la concentration en solutés est supérieure a la concentration
moyenne de 1’alliage [38].

Edwards et al. [39] ont observés des clusters de Mg et de Si et des hétéro-clusters
contenant Mg et Si aprés I’apparition d’un large pic endothermique sur les courbes de
(DSC) [40]. lls affirment que leur profil de concentration ne laisse apparaitre que des
homo-clusters de Mg dans 1’état brut de trempe. Ils suggérent qu’une maturation a
température ambiante et/ou un pré-revenu a température inférieure a 100°C verraient la
formation d’amas de Si et ensuite les co-clusters Mg-Si. Ces deux équipes sont
cependant d’accord pour le cas des co-clusters formés pendant le pré-revenu servent trés
probablement de sites de germination préférentielle tres finement répartis pour la phase
B

Vaumousse et al. [41], en étudiant des alliages Al-Mg-Si de la série 6000, sont
arrivés a la méme conclusion a I’aide d’une technique d’identification des clusters. Ils
affirment qu’un alliage brut trempé contient déja des clusters de solutés, mais ne
précisent pas s’il s’agit d’homo- ou d’hétéro- clusters. Mais, I’efficacité de détection

d’un cluster parait cependant limitée.

11.6.2. précipitation de la phase g **
La phase g ", appelée aussi Z.G.P Il, est la phase responsable du durcissement
maximal dans les alliages de la série 6000, elle est métastable et précipite sous formes

d’aiguilles tres fines, alignées le long des directions <100>Al [21].
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Figure I1. 7. Précipitation de la phase £ dans un alliage Al-Mg-Si [42].

La poursuite du réarrangement des solutés lors d’un vieillissement thermique
transforment les zones G.P en précipités A", sous forme d’aiguilles, mesurant entre 1 a 5
nm de diamétre et entre 10 a 50 nm de longueur [43], et elle a une structure
monoclinique. Ces rapports sont compris entre 1 et 1,7 alors, le résultat des études de
ces précipités en sonde atomique ont montré que le rapport Si/Mg des précipités est
inférieur a 2 et désigne le rapport steechiométrique correspondant a la phase stable
Mg,Si.

B est une phase cohérente avec la matrice mere conserve une morphologie
similaire a celle des clusters de soluté (zones G.P) [44], en se formant ainsi en aiguilles
au dépend de ces précurseurs qui sont des clusters contenant autant de Mg que de Si,
s’étendant le long des directions < 100 >Al. En effet, elle a longtemps été considérée
dans la littérature comme une zone G.P (zone G.P-Il), car elle donne lieu dans un cliché
de diffraction électronique a des trainées diffuses perpendiculaires aux directions [001]*
du réseau réciproque de la matrice d’aluminium. Ces trainées étaient interprétées de la
méme facon que pour les zones G.P des alliages Al-Cu comme étant la trace de zones
iso structurales trés fines. La dénomination par g" et la structure de g ont été
initialement présentés par Esmaeili [45] suite a une étude par diffraction des rayons X
d’un alliage Al-Mg-Si. Elle a déterminé que la structure de A" est du type monoclinique,
aveca=b=10.616 nm, c =0.71 nm et = 82°. Selon les travaux menés par les auteurs
[46, 47, 48, 49], Les structures proposés pour la phase 4" sont présentées comme suit :

v" Monoclinique bc, a =1.534 nm, ¢=0.689 n m, b =0.405nm, p= 106°, Edwards

[39].
v Monoclinique a=0.30 nm, ¢ = 0.33 nm, b = 0.40 nm, f=71°, Lynch [50].
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v Monoclinique C2/m a=1.516nm, ¢=0.674 nm, b=0.405nm, B = 105.3°,
Andersen [40].

v Monoclinique (P2/m) a = 0,770 nm, ¢ = 0,203 nm, b = 0,670, y=75 ° Cayron
[51].

Les figures (11.8) et (11.9) illustrent les observations faites par la microscopie a
transmission a haute résolution (HRTEM) qui révelent 1’orientation des atomes de Mg
et Si observé sur une aiguille de " ainsi que le modéle construit par Anderson et al
[40], simultanément.

B
'

3 nm

Figure 1. 9. Précipité de B construit selon le modele Andersen et al [40].

© Atomes d’aluminium Al

® Atomes de magnésium Mg

11.6.3. Précipitation de la phase g *

Cette phase a un rapport Mg/Si plus faible que celui de la phase d’équilibre. Les
rapports Mg/Si trouvés dans la littérature sont pratiquement identiques a ceux mesurés
de la phase £ ' (varie entre 1 et 1,7 dépendant de la composition de 1’alliage). Cette
phase de précipité sous forme de batonnets de diametre compris entre 5 et 15 nm de

diamétre. Les batonnets f ' sont semi cohérents avec la matrice a-aluminium le long des
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grands axes. Sa structure a été bien déterminée par la diffraction électronique. Il s’agit
d’une maille hexagonale de parametres [52]:

e a=0,705nm, ¢ = 0,405 nm, le rapport Mg/Si = 1.73 [52].

e a=b=0,407 nm, ¢ = 0,405 nm, le rapport Mg/Si = 1.54 [52].

o »6”

Figure 11. 10. Précipitation de la phase ' dans un alliage Al-Mg-Si [42].

11.6.4. Précipitation de la phase stable g
C’est la phase d’équilibre qui apparait dans les derniers stades de précipitation.
C’est une phase incohérente avec la matrice, de composition Mg,Si. Elle précipite sous
forme de petites plaquettes carrées sur les plans {100} dans la matrice Al, avec une
épaisseur de dizaines de nanometres et quelques centaines de nm de cote.
e La phase f présente une structure CFC de type CaF; (fluorure de calcium), avec un
parameétre de réseau a = 0.639 nm [21].
e Cette phase stable est incohérente avec la matrice mais conserve toutefois les
relations d’orientation suivantes [21] : (100) B // (100)ay et [110] B // [100] Ay -

11.7. Cinétique de transformation des phases

La transformation de phases joue un r6le trés important dans la production d'un
grand nombre d’alliages.

La cinétique de transformation des phases par germination ou par croissance est
étudiée par la loi d’ Avrami [53].
Le parametre le plus important de la cinétique de transformation de phases est 1’énergie
d'activation.

Plusieurs méthodes ont été proposées pour évaluer 1’énergie d’activation efficace
pour les processus de précipitation et de dissolution dans les conditions anisothermes

[12]. Elles sont conformes a I'équation (11.9) suivante:

Eq
ln(%):—A.?Tl—pH (11.9)

R ———
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e E,: Energie d’activation;

e T, est latemperature maximale de pic exothermique ou endothermique en (K);
e Rest la constante du gaz parfait (R= 8.314 J/mole);

e ¢ est lavitesse de chauffage (K/min);

e o0us,AetC sont des constantes.

Dans notre travail, nous avons utilise quatre (4) méthodes pour calculer I'énergie

d'activation

I1.7.1. Méthode d’Ozawa-Flynn-Wall (OFW)

La méthode d’Ozawa-Flynn-Wall (OFW) [54, 55] est tres répandue. Elle est basee
sur 1I’évolution de la température T, du pic exothermique et/ou endothermique en
fonction de la vitesse ¢ de chauffage. Dans cette méthode ona:s=0et A=-1,0516.

L équation (11.9) devient sous la forme suivante:
Eq 1

In (¢) = —1,0516.2. 1 + ¢ (11.10)

R'Ty
La représentation graphique de I n(¢) en fonction de (1/Tp) donne une ligne droite dont

la pente dépend de E..

11.7.2. Méthode de Kissinger-Akahira-Sunose (KAS)
La méthode de Kissinger-Akahira-Sunose (KAS) [56, 57] fait partie des méthodes

intégrales linéaires. La relation de cette méthode est la suivante :

P )= _Ea 1
ln(T—g)— R.Tp+c (1.112)
La représentation graphique de ln(%) en fonction de (1/Tp) donne une ligne droite
p

dont la pente dépend de E,.

11.7.3. Méthode de Boswell
Dans le cas de la méthode de "Boswell"[58], s = 1 et A = 1. Cette méthode est

définie par la relation suivante:

In (ﬂ)z—E—“ Lic (11.12)

Tp R Ty

@

La représentation graphique de ln(T—) en fonction de (1/Tp) donne une ligne droite
)

dont la pente dépend de E, [59].
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11.7.4. Méthode de Starink
D'aprés Starink [60], il a été observé que si la valeur de A = -1.0008 et s= 1.92,

une approximation trés exacte est donnée par I’équation suivante:

ln(TLg) — —1,0008% L 4 ¢ (11.13)

» R'Ty

La représentation graphique de ln(%) en fonction de (1/T,) donne une ligne droite

Ty

dont la pente dépend de E,.
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Chapitre 111

Matériau étudié et Méthodes Expérimentales

I11.1. Introduction
Dans ce chapitre seront d’abord présentés I’alliage que nous avons étudiée et sa
composition chimique, ainsi que les techniques de préparation des échantillons pour les
différents essais, ensuite nous citons les différents traitements thermiques suivis au
cours de notre travail.
Ce chapitre présente I’ensemble des techniques et des méthodes mise en ceuvre
pour la caractérisation des échantillons de ’alliage.
L’étude sera présentée comme suit :
» Microscope optique (MO);
« Calorimétrie Différentielle a Balayage (DSC);
« Diffraction des Rayons X (DRX);
* La Micro-dureté (HV).
Notre travail a été réalisé, principalement, au sein du Laboratoire de Mecanique
Appliquée des Nouveaux Matériaux d’Analyses (LMANM) de 1’université 8 Mai 1945,

Guelma.

111.2. Alliage étudie
Une tble d'alliage a base d'aluminium Al-Mg-Si a excés de silicium, a fait I'objet
de notre étude. Ce type de la tble est destiné notamment pour l'industrie automobile,

navale et aéronautique [30] figure (I11.1).

Figure Il1. 1. Echantillons d’alliage étudié.

27



Chapitre 111 Matériau étudié et Méthodes Expérimentales | 2019

La composition chimique de l'alliage étudié, en pourcentage massique, est
représentée dans le tableau (111.1) ci-dessous:
Elément Mg Si Cu Fe Mn
% Massique  0.20 0.62 0.1 0.17 0.03

Tableau I11. 1. Compositions chimiques (% mass) de [’alliage étudié.

I11.3. Traitements thermiques appliqués

Nos échantillons de I'alliage ont subit différents traitements thermiques, pour
provoquer le processus de la précipitation de la solution solide sursaturée. lls sont
homogénéisés 15 min a la température 530°C, puis ils sont trempés a I'eau froide. Enfin,

ils sont vieillis artificiellement a la température 300°C pendant 1 heure.

111.4. Polissage mécanique des échantillons
Pour I’étude métallographique, 1’observation en microscope optique nécessite une
bonne préparation de la surface. Les échantillons ont subi un polissage mécanique avec

papier abrasif 800 puis 1000 a 1’aide d’une polisseuse.

Figure I11. 2. Polisseuse mécanique de type MECAPOL 3B utilisée.

111.5. Attaque chimique
L’observation des échantillons en microscope optique nécessite une attaque
chimique pour révéler sa structure, on utilise un réactif de Keller dont sa composition

est la suivante :

v Acide fluorhydrique (HF)............. 0.5 mL
v Acide nitriqgue (HNO3)................. 2.5mL
v"Acide chlorhydrique................... 1.5mL
v Eaudistillée................coooeoiiiiil. 95 mL
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Figure 111. 3. Réactif de Keller utilisé pour [I’attaque chimique.

111.6. Techniques expérimentales utilisées

111.6.1. Analyse calorimétrique différentielle (DSC)

La calorimétrie différentielle a balayage est une technique utilisée pour étudier ce
qui arrive aux matériaux lorsqu’ils sont chauffés ; cette technique sert a étudier les
transitions thermiques d’un matériau. Les transitions thermiques sont les changements
qui interviennent dans un matériau quand il est chauffé. Dans notre cas, on a chauffée les
échantillons en utilisant la machine DSC Setaram Instrumentation, labSysEvo DSC qui
est contr6lée par un programme de traitement CALISTO. Les vitesses de chauffage
utilisées sont 5 °C/min, 10 °C/min et 15 °C/min dans une atmosphére d’azote liquide,
alors que celle du refroidissement est de 30 °C/min. Les échantillons ont été testés dans
un intervalle entre 30 °C et 550 °C. La masse de 1’échantillon utilisée dans cette étude

est de 18 mg. L échantillon a été placé dans un creuset en Aluminium.

Figure 111. 4. Machine de DSC model Setaram Instrumentation, labSysEvo DSC.
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Couvercles (Al 99,5%)
recuits - Art. 90520G
100 piéces. Lot 1!

b) Balance de précision

e) Creuset rempli de

d) Equilles

materiau et piquet

Figure 111. 5. Instruments utilisés pour la préparation des échantillons a DSC.

111.6.2. Microscopie optique (MO)

Le microscope optique est utilisé pour déterminer et observer la forme et la taille
des grains, des précipités, etc.

Dans notre étude, nous avons utilisé deux microscopes optiques
métallographiques a grand champ: ZEISS équipé d’un appareil photo Moticam 2500 a
commande numérique piloté par un programme de traitement d’images MoticImages

Plus V2.0 et OLYMPUS BX51M figures (111.6) et (I11.7).
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Figure I11. 6. Microscope optique de type ZEISS.

s

Figure I11. 7. Microscope optique de type Olympus BX51M.

111.6.3. Micro-dureté Vickers

La dureté d’un métal est définie comme la résistance qu’il oppose a la pénétration
d’un autre corps plus dur que lui. Dans notre étude, nous avons utilisé un
microdurometre semi-automatique de type ZWICK figure (111.8) lié a un micro-

ordinateur qui permet la mesure automatique de la microdureté.
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Figure I11. 8. Microdurométre de type ZWICK.

111.6.4. Diffraction des rayons X (DRX)
Nous avons utilisé un diffractometre de type BRUKER D8 ADVANCE figure
(111.9), monté en géométrie a haute résolution. L’intervalle angulaire qu’il permet de

mesurer s’étend de 10° a 90° sur 1’échelle 20.

Figure 111. 9. Diffractomeétre utilisé de type Bruker D8 Advance.
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Chapitre IV

Résultats et Discussions

IV.1. Introduction

Dans ce chapitre nous avons représenté les résultats et les discussions de notre
protocole expérimentale utilisant différentes techniques a savoir: L’analyse
microstructurale d’un alliage étudié obtenue par la microscopie optique, La calorimétrie
différentielle & balayage (DSC), la micro dureté Vickers (HV) et la diffraction des
rayons X (DRX).

IV.2. Etude de la structure par microscopie optique
L’observation structurelle, de ’alliage étudié a 1’état brut (1’état de réception), a
I’état d’homogénéisation et a 1’état de vieillissement, permet d’avoir une image sur la

taille des grains et la présence des particules.

IV.2.1. Etat brut
La figure (IV.1) représente la microstructure de 1’alliage étudié a 1’état brut. On
observe des grains de différentes tailles, ainsi que des particules réparties d’une fagon

aléatoire a I’intérieur de ces grains. La taille moyenne des grains est d’environ 80 pum.

50um

Figure V. 1. Microstructure optique de l’alliage a I’état brut.
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IV.2.2. Etat homogénéisé
La microstructure obtenue par la microscopie optique de 1’alliage étudié
homogénéisé a la température 530°C pendant 15 min et trempé a I’eau froide est illustré

a la figure (1V.2). La vitesse de montée de la température dans le four est de 5°C/min.

On observe ’apparition d’une grande densité des particules plus fines réparties a
I’intérieur des grains, et notamment aux joints de grains. En effet le traitement
d’homogénéisation libére une partie des éléments d’addition, responsable de la

formation des précipités et favorise les sites de germination.

Figure V. 2. Microstructure optique de l’alliage a [’état homogénéisé pendant 15 min a 530°C
et trempé a [’eau froide.

1VV.2.3. Etat de vieillissement 1h 300 °C

Apres le traitement d’homogénéisation 15 min a 530°C et la trempe a 1’eau froide,
notre alliage a subi un traitement de vieillissement pendant 1 heure a la température
300°C.

La figure (IV.3) représente la microstructure optique de I’alliage vieilli 1h a
300°C. On observe une légere diminution de la taille des grains dans ce cas par rapport

a 1’état brut.
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Figure IV. 3. Microstructure optique de [’alliage vieilli 1h a 300°C.

La microstructure montre aussi I’existence de fines particules réparties
aléatoirement a I’intérieur des grains. En effet, le traitement de vieillissement 1h a

300°C favorise la cristallisation des particules.

IVV.3. Etude Calorimétrique par DSC

Nous avons utilise le DSC pour voir les réactions exothermiques et
endothermiques. Ces réactions correspondent a la formation et & la dissolution des
phases précipités, respectivement.

La figure (IV.4) représente les thermogrammes de DSC de I’alliage étudié
homogeéneisé 15 min a 530°C puis trempé a 1’eau froide. Nous avons choisi trois
vitesses de chauffage 5 °C/min, 10 °C/min et 15 °C/min. On observe quatre pics
exothermiques et quatre pics endothermiques. Les quatre pics exothermiques sont situés
environ aux températures 130°C, 260°C, 320°C et 400°C et les quatre pics
endothermiques sont situés aux températures 150°C, 270°C, 340°C et 450°C. Les
réactions exothermiques sont, probablement, attribuées a la formation : des zones G.P,
de la phase S’°, de la phase B’ et de la phase p, respectivement. Les pics
endothermiques sont associés a la dissolution des zones et des phases qui sont déja
précipités, respectivement. Ces résultats sont en bon accord avec les recherches de
plusieurs chercheurs notamment [40, 41, 43, 46, 50].

Il est tres important de remarquer que les pics exothermiques et endothermiques
sont décalés vers les hautes températures avec la montée de la vitesse de chauffage.

e ——
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On note aussi, que les thermogrammes de DSC de I’alliage étudié, confirment la
séquence de précipitation dans les alliages Al-Mg-Si décrite dans la littérature :

SSS > Zones G.P - Phase 8’ - Phase ’ - Phase 3.

. phase B
EW 14 -
= Zones G,P pkase ﬁ
e

g

E

:

5]

=

[

=

=

=

=

=

-26

I I 1 1
100 200 300 400
Température (°C)

Figure V. 4. Thermogrammes de DSC des échantillons d’alliage obtenues avec différentes
vitesses de chauffage (5, 10 et 15 °C/min).

IV.3.1. Détermination de I’énergie d’activation

Pour mieux comprendre le mécanisme de transformation de phase dans 1’alliage
Al-Mg-Si il est nécessaire d’évaluer le paramétre cinétique c’est a dire 1’énergie
d’activation E,. En effet, il existe plusieurs méthodes pour calculer 1’énergie
d’activation, nous pouvons utiliser la méthode d’Ozawa-Flynn-Wall (OFW) [54, 55], la
méthode de Kissinger-Akahira-Sunose (KAS) [56, 57] la méthode de Boswell [58], et la
méthode de Starink [60].

IV.3.1.1. Par la méthode d’Ozawa-Flynn-Wall (OFW)
Eg 1

—+c
R'Ty

Cette méthode est définie par la relation suivante : In (¢) = —1,0516.

Pour chaque vitesse de chauffage ¢, nous avons déterminé la temperature maximale T,

1
du pic. La variation de In (¢)en fonction de T—est linéaire avec une pente de

P
(—1,0516.22).
R
Nous avons analysé les quatre pics exothermiques qui sont attribués a la

formation: des zones G.P, de la phase £ *’, de la phase ° et de la phase f.

R ———
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Les valeurs de cette méthode de calcul sont rassemblées dans le tableau (IV.1) suivant:

Formation des zones G.P (Pic I)

¢ (°C/min) | Ln(o) T,(°C) Tp (K) Ti (1073) (K™

5 1,61 137 410 2,44
10 2,30 151 424 2,36
15 2,71 167 440 2,27

Formation de la phase B’ (Pic Il)
¢ (°C/min) | Ln(p) | Tp(°C) o) | = (107 (K7
p

5 1,61 251 524 191
10 2,30 257 530 1,89
15 2,71 268 541 1,85

Formation de la phase 3’ (Pic I1)
¢ (°C/min) | Ln(p) | Tp(°C) o) | = (1073 (K7
14

5 1,61 292 565 1,77
10 2,30 300 573 1,75
15 2,71 311 584 1,71

Formation de la phase B (Pic 1V)
¢ (°C/min) Ln(p) T,(°C) T, (K) Ti (1073) (K™Y
p

5 1,61 396 669 1,49
10 2,30 409 682 1,47
15 2,71 422 695 1,44

Tableau V. 1. Valeurs calculées pour la méthode d’Ozawa-Flynn-Wall (OFW).

La figure (IV.5) présente les droites obtenues par la méthode d’Ozawa-Flynn-Wall
(OFW) qui permet d’obtenir les valeurs d’énergie d’activation des différents processus
de transformation.

Les ¢énergies d’activation des différents processus de transformation de I’alliage

calculées par cette méthode sont présentées dans le tableau (1V.2).

37



Résultats et Discussions | 2019

Chapitre IV
Phases Zones G.P b’ B S
Ea(kJ/mol) 45,10 163,85 136,32 139,41

Tableau V. 2. Energie d’activation, de différents processus de transformation de [’alliage,
calculée par la méthode d’Ozawa-Flynn-Wall (OFW).

Méthode d'0zawa-Flynn-Wall (OFW) | Méthode d'0zawa Flonn v all (OF T
2,8 2,8+
formation des zones G.P formation de la phase B
2,4 24+
- -
G $
s 20 Ea=45.10 Kl/mol g 20 Ea = 163,85 Kl/mol
16 16 !
1 [
T T T T T T T
2,28 2,32 2,36 2,40 2,44 1,86 1,88 1,90
v1p (107K 11y (169K
28 féthode dOzame Fyn Wall OFW) ] Méthode d Ogawa-Flymn-Wall OF ) ]
W 2,8
JSormation de Ia phase B’ Jormation de Iaphase B
244
24
i -
s &
) H Ea =139,41 KJ/mol
by ™ )
2,01
1,6 1
1,6 l
J J ! T T T
1,72 1,74 1,76 1,44 1,46 1,48 1,50
-3 =1 -3 -
vTp 160K vap 10K

Figure IV. 5. Droites tracées par la méthode d’Ozawa-Flynn-Wall (OFW) des quatre pics,
exothermiques dus a la formation des Zones G.P, 8, B’ et J.

1V.3.1.2. Par la méthode de Kissinger-Akahira-Sunose (KAS)
La méthode de Kissinger-Akahira-Sunose (KAS) est definie par la relation suivante :

T? E, 1
ln(i) =2 _4c

. T2 . 1 s E
La variation de In (f) en fonction de _— est linéaire avec une pente de (f).
p
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Nous avons récapitulées les valeurs de cette méthode dans le tableau (1V.3) suivant:

La formation des zones G.P (Pic I)
o(Cmin) | To(K) | T°K) [ 17 | <T_,,2> T 10y
@ @ Ty
5 410 168100 33620 10,42 2,44
10 424 179776 17977,6 9,80 2,36
15 440 193600 12906,7 9,47 2,27
Formation de la phase B’ (Pic Il)
¢ (°C/min) | Tp(K) T," (K?) T_pz In (T_p2> 1 (10-3)
@ @ Ty
5 524 274576 54915,2 10,91 1,91
10 530 280900 28090 10,24 1,89
15 541 292680 19512,1 9,88 1,85
Formation de la phase > (Pic 1)
o(Cmin) | To(K) | T°K) [ 17 | <T_pz> 1 10
¢ ¢ Ty
5 565 319225 63845 11,06 1,77
10 573 328329 32832,9 10,40 1,75
15 584 341056 22737,07 10,03 1,71
Formation de la phase B (Pic V)
o(Cmin) | To(K) | T°K) [ 17 | <T_pz> 1 10
@ 2 Ty
5 669 447561 89512,2 11,40 1,49
10 682 465124 46512,4 10,75 1,47
15 695 483025 32201,67 10,38 1,44

Tableau IV. 3. Valeurs calculées pour la méthode de Kissinger-Akahira-Sunose (KAS).

Les droites obtenues par la méthode de Kissinger-Akahira-Sunose (KAS) qui

permet de calculer les valeurs d’énergie d’activation des différentes phases précipités

sont présentées sur la figure (1V.6).

Les ¢énergies d’activation des différents processus de transformation de I’alliage

calculées par cette méthode sont présentées dans le tableau (1V.4).
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Phases Zones G.P b’ B S

E.(kJ/mol) 46,71 162,05 138,56 135,15

Tableau V. 4. Energie d’activation, de différents processus de transformation de [’alliage,
calculée par la méthode de Kissinger-Akahira-Sunose (KAS).

1,2
| Méthode de Kissinger-Akahira-Sunose (KAS) || Méthode de Kissinger-Akahira-Sunose (KAS)
104+ formation des zones G.P I Jformation de la phase B"
10,8
Ea= 162,05 KJ/imol
100 ¥
-~ 31044
%, N
T t
o J Ea= 46,71 KJimel ]
9.6 10,0
9,2 i i i i i 9,6 f f f
2,28 2,32 2,36 2,40 2,44 1,86 1,88 1,90
-3 - -3 -1
vip 107K vIp (16K
= — - 11,6
s Methode de Kissinger_Akahira-Sunose (KAS Méthode de Kissinger Akahira Sunose (K4S) ] 1
Jformation de la phase B' 1 Jformation de la phase B
11,24
10,8
3 3
3 Ea = 138,56 KEJ/mol \.'1:"\‘
3 "a 1084
& 104 } o 108
% s
] i l
Ea= 135,15 KEJ/mol
10,0 10,4 4
T T T ; ; ‘
12 74 .76 144 1,48 1,48
-3 - % |
vip (10K 1T 0K

Figure IV. 6. Droites tracées par la méthode de Kissinger-Akahira-Sunose (KAS) des quatre
pics, exothermiques dus a la formation des Zones G.P, f°, p’ et p.

1V.3.1.3. Par la méthode de Boswell
Cette méthode est définie par la relation suivante :

p\ E, 1
ln< )— R.Tp+c

1
La variation de In (f) en fonction de _— est linéaire avec une pente de (— %‘1).
P
p
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Les valeurs de cette méthode de calcul sont rassemblées dans le tableau (IV.5) suivant:

Formation des zones G.P (Pic I)
°C/min Tp (K 4 1
o ( ) p (K) T_p In <T%> T_p(lo 3)
5 410 0,0122 -4,41 2,44
10 424 0,024 -3,75 2,36
15 440 0,034 -3,38 2,27
Formation de la phase B’ (Pic II)
°C/min Tp (K 4 1
o ( ) p (K) T_p n <T%> T_p(lo 3)
5 524 0,0095 -4,65 191
10 530 0,0189 -3,97 1,89
15 541 0,0277 -3,59 1,85
Formation de la phase B’ (Pic Ill)
°C/min Tp (K 4 1
o ( ) p (K) T_p n <T%> T_p(lo 3)
5 565 0,0089 -4,73 1,77
10 573 0,0175 -4,05 1,75
15 584 0.0257 -3,66 1,71
Formation de la phase f (Pic V)
¢ (°C/min) T, (K) T% In <T%> Tlp (10-%)
5 669 0,0075 -4,90 1,49
10 682 0,0147 -4,22 1,47
15 695 0,0216 -3,84 1,44

Tableau IV. 5. Valeurs calculées pour de la méthode de Boswell.

La figure (IV.7) présente les droites obtenues par la méthode de Boswell qui
permet de déterminer les valeurs d’énergie d’activation des différents processus de

précipitation.

Les énergies d’activation des différents processus de transformation de 1’alliage

calculées par cette méthode sont présentées dans le tableau (1V.6).

o
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Phases Zones G.P b’ B S

Ea(kJ/mol) 48,60 161,32 139,20 136,12

Tableau V. 6. Energie d’activation, de différents processus de transformation de [’alliage,
calculée par la méthode de Boswell.

324
Méthode de Boswell Méthode de Boswell
36
JSormation des zones G.P formation de la phase B"
3,6 4
4,04 I
3 3 J
3 401 Y Ea=161.32 Klimol
~ Ea = 48,60 Kl/mol ~N 44
44
J 4,8
T T T T T T T T
2,28 2,32 2,36 2,40 2,44 1,86 1,88 1,90
_3 -] .3 -
vIp (163K 1ap (107!
i Méthode de Boswell 384 Méthode de Boswell
JSormation de [a phase B’ formation de la phase B
40
4,0
- =
[+ =
E % 44
o 44 Ea=130.20 KJ/mol w3 Ea = 136,12 KJmol
48
43 J
T T T T T T
1,72 1,74 1,76 144 146 148
v1p 107K 11 (169K

Figure IV. 7. Droites tracées par la méthode de Boswell des quatre pics, exothermiques dus a
la formation des Zones G.P, B, B’ et B.

1V.3.1.4. Par la méthode de Starink

La méthode de Kissinger-Akahira-Sunose (KAS) est définie par la relation suivante :

¢ Eq, 1
ln<m> = _1’0008F.T_+C

D 14
- . (p - 1 - s =
La variation de I(n —ioz) €N fonction de T—est linéaire avec une pente de
14

p

(—1,0008 Z2).
R
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Nous avons récapitulées les valeurs de cette méthode dans le tableau (1V.7) suivant:

Formation des zones G.P (Pic I)
¢ ("C/min) | Tp(K) o™ n < ¢ ) L a0
(i T
5 410 103883,12 -9,94 2,44
10 424 110800,69 -9,31 2,36
15 440 118967,72 -8,98 2,27
Formation de la phase B ’° (Pic Il)
¢ (°C/min) | T, (K) T, n < % ) 1 (103
(i Ty
5 524 166385,73 -10,41 1,91
10 530 169447,39 -9,74 1,89
15 541 178162,24 -9,38 1,85
Formation de la phase B’ (Pic Ill)
¢ ("C/min) | Tp(K) o™ n < 0 ) 1 103
(i Ty
5 565 192279,51 -10,56 1,77
10 573 197540,83 -9,89 1,75
15 584 204886,18 -9,52 1,71
Formation de la phase P (Pic IV)
¢ ("Clmin) [ T,(K) o™ n < ip%) 1 o3
(i Ty
5 669 265961,12 -10,88 1,49
10 682 275972,62 -10,23 1,47
15 695 286161,25 -9,86 1,44

Tableau IV. 7. Valeurs calculées pour de la méthode de Starink.

Les droites obtenues par la méthode de Kissinger-Akahira-Sunose (KAS) qui

permet de calculer les valeurs d’énergie d’activation des différentes phases précipités

sont présentées sur la figure (1V.8).
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Les énergies d’activation des différents processus de transformation de 1’alliage

calculées par cette méthode sont présentées dans le tableau (1V.8).

phases

Zones G.P b’

I’ B

Ea(kJ/mol)

47,33 160,23

137,23 142,85

Tableau 1V. 8. Energie d’activation, de différents processus de transformation de [’alliage,
calculée par la méthode de Starink.

88 Méthode de Starink
Jformation des zones, G.P
92
o
2,
S
& 961
S Ea=4733 KJ/imol
]
410,04 1
T T T T 1
2,28 2,32 2,36 2,40 2,44
v1p 1035
92
Méthode de Starink
96 formation de la phase B’
i
& 100
S
< Ea= 137,23 KJ/mol
-
10,4
10,8 4

924

96

40,04

La(op/To™™)

104 4

Méthode de Starink

JSormation de la phase B"

vIp (167 jK.I

9,6

-10,0

10,4

Lt Tp™™ )

-10,8

1,2

Méthode de Starink

Sormation de la phase

Ea=14285 Kl/mol

T T T
1,74

vp (107K

f f f
144 1,46 148

vp (107K

Figure IV. 8. Droites tracées par la méthode de Starink des quatre pics, exothermiques dus a la
formation des Zones G.P, B, B’ et p.
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La comparaison des résultats de 1’énergie d’activation, de différents processus de
transformation de I’alliage étudié obtenus par les quatre méthodes, est présentée dans le
tableau (1V.9).

Energie d’activation E, (kJ/mol)
Methode de Calcul OFW KAS Boswell Starink
Phase
Zone G.P 45,10 46,71 48,60 47,33
B’ 163,85 162,05 161,32 160,23
p’ 136,32 138,56 139,20 137,23
p 139,41 135,15 136,12 142,85

Tableau V. 9. Energies dactivation, de différents processus de transformation de l’alliage
étudié, calculées par différentes méthodes.

On observe que les valeurs de 1’énergie d’activation de chaque réaction
exothermique détectée par le DSC de I’alliage étudié calculées par les quatre méthodes
indiquées ci- dessus, sont pratiquement similaires.

La précipitation de la phase durcissante B’° nécessitait une forte énergie
d’activation (d’environ 162 KJ/mol). La faible énergie d’activation est fournie par la

précipitation des zones G.P (d’environ 47 KJ/mol).
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IV.4. Evolution de la microdureté en fonction de la température

La figure (IV.9) représente la variation de la microdureté Vickers (HV) en
fonction de la température de vieillissement de I’alliage étudié. Les échantillons
d’alliage ont subi un traitement d’homogénéisation suivi par un traitement de
vieillissement artificiel aux températures comprises entre la température ambiante et
500°C.

80

i
I 1
70 1
é ; ! r 4 ¥
= . E 1 1 i L
% 60 I I
> . 1
]
3
=]
2 50 | E
= b
40 - E
T T T T T
100 200 300 400 500

Tempeérature (°C)

Figure IV. 9. Variation de la microdureté Vickers (HV) de I’alliage étudié en fonction de la
température.

On observe que la valeur maximale de la microdureté Vickers de 1’alliage étudié
est obtenue a la température d’environ 260 °C. Cependant, la valeur minimale de la

microdureté Vickers est obtenue a la température 475 °C.

Si I’on compare ces résultats avec les résultats de DSC, on constate que les pics de
la microdureté Vickers sont compatibles avec les pics obtenus dans les courbes de DSC.
Ainsi, on peut en déduire que le meilleur durcissement est obtenu suite a la précipitation
de la phase B’’. Ces résultats sont en accord avec les résultats reportés par plusieurs

chercheurs qui travaillent sur le méme type d’alliages [61, 62].
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IV.5. Etude par Diffraction des rayons X (DRX)

Les figures (1V.10) et (IV.11) représentent les spectres de diffraction des rayons X

de I’alliage étudi¢ a I’état brut (de réception) et a 1’état de vieillissement une heure (1h)

a la température 300°C, respectivement.

s
1000 4
g —aTaaonl
a I'état brut
800
=
2
:g 600 - o
w -
= £l
] o
! -~ -
S 4004 =
©
200 4 o=
=
0 LA
T T T T
20 40 60 80

20 (degrés)

Figure 1V. 10. Spectre de diffraction des rayons X (DRX) d'un échantillon d’alliage a [’état

brut.
1000
3
) vieilli 1h a 300°C |
800 |
= 600
2
)
=
wn
§ 400
=
2 a
200 8 =
= < fach
h L
0 L
T T T T
20 40 60 80

20 (degrés)

Figure 1V. 11. Spectre de diffraction des rayons X (DRX) d’un échantillon d’alliage a [’état de
vieillissement 1h a 300°C.

Les plans (hkl) présents correspondent a la structure C.F.C de la matrice
d’aluminium pur. Mais, le plan le plus intense, dans le cas de notre alliage, est le plan

(200) et n’est pas le pic (111) (selon les fiches ASTM). Ceci est d0 au procedé de

o
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préparation des tdles d’aluminium par laminage, donc, il existe une orientation
privilégiée.
La superposition des spectres de diffraction des rayons X (DRX), des échantillons

d’alliage a 1’¢état brut et a 1’état de vieillissement 1h a 300°C, sont représentés dans la

figure (1V.12).

vieilli 1h a 300°C
al'état brut

(200)

Intensité (u,a)
(220)

- (L11)

L

[

————
—r— (11)

20 40 60 80
20 (degrés)

Figure 1V. 12. Superposition des spectres de diffraction des rayons X (DRX) des échantillons
d’alliage a [’état brut et a [’état de vieillissement 1h a 300°C.

Nous remarquons la diminution de [D’intensit¢é des plans, dans le cas de

I’échantillon vieilli 1Th a 300°C. Ceci est di a la formation des phases a cette

température.
Les figures (1V.13), (1V.14) et (1V.15), representent, respectivement, le décalage

des plans (200), (220) et (311), de I’échantillon vieilli 1h a 300°C vers les grands angles
26.

On observe, clairement, la diminution de ’intensité des plans, ainsi, le décalage
de ces plans vers les grands angles 26. Ces observations montrent 1’existence de la

formation des précipités durant le traitement de vieillissement a la température 300°C

pendant 1 heure.
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vieilli 1h a 300°C
a I'etat brut

Intensité (u,a)

444 44,6 44,8 45,0 45,2 454
20 (degrés)

Figure 1V. 13. Décalage du plan (200) vers les grands angles 260 de I’échantillon vieilli 1h a
300°C.

vieilli 1h a 300°C
a I'état brut

Intensité (u,a)

1
65,0 65,2 654 65,6
20 (degrés)

Figure 1V. 14. Décalage du plan (220) vers les grands angles 26 de [ ’échantillon vieilli 1h a
300°C.
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vieilli 1h a 2300°C
a l'état brut
Plan (311
—
S
2
)
S
=
5
[=
—
1 1 1
78,0 78,2 78,4 78,6 78,8

20 (degres)

Figure IV. 15. Décalage du plan (311) vers les grands angles 260 de I’échantillon vieilli 1h a
300°C.
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Conclusion générale

L’objectif principal de ce travail est I’étude et 1’interprétation des phénomenes

de précipitation dans un alliage & base d’aluminium Al-Mg-Si a exces de silicium de la

série (6xxx). Ce type d’alliage ce classe parmi des alliages d’aluminium a durcissement

structural.

L’¢étude microstructurale et calorimétrique sont contrdlées par des traitements

thermiques appropriés, notamment, les traitements d’homogénéisation, de vieillissement

naturel et artificiel.

Les méthodes d’investigation exploitées dans notre travail sont la microscopie optique

(OM), la calorimétrie différentielle (DSC), le microduromeétre Vickers (HV) et la

diffraction des rayons X (DRX). Ces techniques expérimentales utilisées ont abouti ou

principaux résultats obtenus qui peuvent se synthétiser de la maniere suivante :

©

& &

Le traitement thermique d’homogénéisation a permis la dissolution des particules
intermétalliques.
La séquence de précipitation obtenue par le DSC est :

SSS = Zones G.P-> Phase >’ - Phase ’ - Phase  (Mg,Si).
La montée de la vitesse de chauffage retarde la formation des précipités.
Les valeurs des énergies d’activation de différents processus de transformation
obtenues par les quatre méthodes de calcul sont pratiqguement similaires.
La formation des zones G.P nécessite une faible énergie d’activation pour la
précipitation. Mais, la phase 3’ nécessite une forte énergie d’activation.
Les résultats de la microdureté de 1’alliage étudié confirment les résultats de
I’analyse calorimétrique différentielle.
Les résultats de la microdureté montrent la formation de différents précipités plus
ou moins durcissants.
Le processus de durcissement de 1’alliage Al-Mg-Si étudié est d0 probablement a
la formation de la phase durcissante métastable 3.
Les spectres de la diffraction des rayons X (DRX) montrent 1’existence d’une

direction de laminage (200) de 1’alliage traitg.

e ——
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On constate I’existence de la précipitation a 1’état de vieillissement 1h a 300°C
par deux parameétres révélateurs qui sont:

a) Le décalage des plans {(200), (220), (311)} vers les grands angles (2°6).

b) La diminution de I’intensité de ces plans {(200), (220), (311)}.
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Reésumes




Etude des phénoménes de précipitation dans un alliage
Al-Mg-Si a exces de Si

RESUME

L’intérét industriel des alliages d’aluminium Al-Mg-Si & exces de silicium de la
série (6xxx) ; est sollicité par les industries automobile, navale et aérospatiale en raison
de leur caractere de durcissement structural.

Cette étude a pour objectif la découverte des phénomenes de précipitation dans un
alliage Al-Mg-Si a exces de silicium. Notre travail est basé principalement sur 1’étude
calorimétrique, en utilisant la calorimétrie différentielle a balayage (DSC).
L’exploitation d’autres techniques expérimentales telles que la microscopie optique, la
microdureté Vickers (HV), la diffraction des rayons X (DRX) permet de confirmer les
résultats obtenus par le DSC.

L’étude de la cinétique de précipitation des phases, 1’énergie d’activation de la
formation de ces phases, le durcissement structurel de 1’alliage traité, nous permet de
suivre la séquence de précipitation. La séquence de précipitation obtenue par le DSC
dans cet alliage est la suivante:

Solution solide sursaturée SSS-> Zones G.P - Phase £’ - Phase #° = Phase £.
La phase stable S est moins durcissante par rapport aux autres phases, la phase
meétastable £’ est la plus durcissante dans 1’alliage Al-Mg-Si a exces de Si étudié.

Les quatre méthodes de calcul utilisées pour déterminer 1’énergie d’activation ont donné
des valeurs pratiquement similaires pour toutes les réactions exothermiques détectées
par le DSC.

La formation (précipitation) de la phase durcissante S >’ nécessitait une forte énergie
d’activation (d’environ 162 KJ/mol). La faible énergie d’activation est fournie par la
précipitation des zones G.P (d’environ 47 KJ/mol).

Les spectres de la diffraction des rayons X ont révélé que 1’alliage étudié est texturé a la
réception, et la direction privilégiée de laminage est (200). Le décalage des plans (hkl)
vers les grands angles (2°0) a 1’état de vieillissement 1h a 300°C a montré 1’apparition
de phases précipitées a cette temperature.

Mots clés : Alliage Al-Mg-Si, exces de Si, transformation de phases, DSC, cinétique de

précipitation, énergie d’activation, traitement thermique, vieillissement, HV, DRX.
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Study of the precipitation phenomena in an Al-Mg-excess Si

alloy

ABSTRACT

The industrial interest of aluminum alloys Al-Mg-Si with excess silicon of the
6xxx series; is sought by the automotive, naval and aerospace industries because of its
structural hardening characteristics.
This study aims to investigate precipitation phenomena in an Al-Mg-Si alloy with
excess silicon. Our work is based mainly on calorimetric analysis, using differential
scanning calorimetry (DSC).
The exploitation of other experimental techniques such as optical microscopy (OM),
Vickers microhardness (HV), X-ray diffraction (XRD) confirmed the results obtained
by the DSC.
Study of the phases’ precipitation Kinetics, the activation energy of the formation of
these phases, the structural hardening of the treated alloy, allows us to follow the
precipitation sequence. The precipitation sequence obtained by the DSC in this alloy is
as follows:

Supersaturated solid solution SSS - G.P Zones - £’ Phase > £’ Phase 2> £’
Phase.

The four calculation methods used to determine the activation energy gave substantially
similar values for all the exothermic reactions detected by the DSC.
The formation (precipitation) of the hardening phase £ >’ required a high activation
energy (about 162 KJ/mol). The small activation energy is provided by the precipitation
of G.P zones (about 47 KJ/mol).
The X-ray diffraction spectra revealed that the studied alloy is textured on reception,
and the preferred direction of rolling is (200). Shifting the planes (hkl) to the large
angles (2 °0) in the aging state 1h at 300 ° C showed the appearance of precipitated

phases at this temperature.

Key words: Al-Mg-Si alloy, excess of Si, phase transformation, DSC, precipitation

Kinetics, activation energy, heat treatment, aging, HV, XRD.
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