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RESUME

Plusieurs types d’alliages d’aluminium de fonderie sont employés pour des
applications automobiles principalement pour réduire la masse des véhicules. Parmi ces
derniers, les alliages eutectiques sont utilisés pour leur bonne coulabilité. 1.’alliage utilisé
dans cette étude est 1’alliage 413.1 auquel différentes additions ont été réalisées. Neuf
différentes compositions ont ainsi été étudiées. Il s’agit de ’alliage 413.1 de base et ce
méme alliage avec différentes additions de strontium (Sr), magnésium (Mg), cuivre (Cu),
argent (Ag), lanthane (La), cérium (Ce), zinc (Zn) et nickel (Ni).

Les caractéristiques de la microstructure et les propriétés mécaniques des alliages de
fonderie dépendent de plusieurs facteurs tels la composition chimique des alliages, la
vitesse de solidification et les traitements thermiques. Cette étude permet de formuler des
conclusions concernant les modifications de la microstructure et les variations de propriétés
mécaniques en traction en fonction de la composition des alliages et des traitements
thermiques appliqués. Les différents traitements thermiques qui sont examinés sont les
traitements T4 et T6. La mise en solution se fait a 495°C pendant deux temps différents de
quatre ou vingt-quatre heures. Quatre types de trempe sont utilisés : un refroidissement a
I’air ambiant, une trempe a 1’eau chaude (60°C) et deux trempes dans un appareil projetant
de I’eau et de I’air sous pression. Les deux températures de 1’eau utilisée a I’entrée de cet
appareil sont de 12°C et 55°C. Ce type de trempe produit un refroidissement intermédiaire
entre le refroidissement a I’air ambiant et la trempe a I’eau chaude. Pour le traitement T6,
les vieillissements utilisés sont de cinq heures a trois différentes températures; 155°C,
180°C et 240°C. Une série d’échantillons tels que coulés est aussi analysée.

Les propriétés étudiées sont : la morphologie des particules de silicium, la fraction
surfacique des phases intermétalliques, la distribution des éléments d’addition dans 1’alliage
ainsi que les propriétés mécaniques en traction, la limite ultime (LU), la limite élastique
(LE) et le pourcentage de déformation a la rupture (%Déf).

Les conclusions de cette étude sont que la vitesse de solidification de 1’alliage a un
effet plus important sur la morphologie des particules de silicium eutectique que la
modification au strontium et que ’augmentation du temps de mise en solution augmente les
changements produits sur la morphologie. Les phases intermétalliques qui se dissolvent le
font aprés quatre heures de mise en solution. Les phases intermétalliques Q-AlsCu;MggSis
ainsi que ceux contenant du fer, du nickel ou des métaux terres rares ne se sont pas
dissoutes apres vingt-quatre heures de mise en solution.

Parmi les phases intermétalliques présentes, seul la phase $-AlsFeSi influence la
grosseur des particules de silicium eutectique. Ces composés se solidifient en premier et
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entrainent avec eux une certaine quantité de strontium qui reste a proximité de ces
composés pour modifier de fagon plus importante les particules de silicium eutectique des
alentours. Les autres phases intermétalliques n’affectent pas la morphologie des particules
de silicium eutectique.

L’addition de strontium et ’addition de strontium et de magnésium améliorent la
limite ultime des alliages tels que coulés tandis que 1’addition d’argent et de zinc améliore
la limite élastique. Aprés un traitement thermique T4, c’est I’alliage de base avec une
addition de strontium et de cuivre qui obtient les valeurs de résistance mécanique en
traction les plus élevées. La mise en solution de vingt-quatre heures n’améliore pas la
résistance des alliages comparativement a une mise en solution de quatre heures. Pour les
traitements thermiques T6, le vieillissement & 155°C est plus approprié pour les alliages ne
contenant pas de cuivre et le vieillissement & 180°C fait plus augmenter les propriétés des
alliages qui en contiennent. Par contre, la température de vieillissement de 240°C est trop
élevée pour étre appliqué pendant cinq heures et elle produit un survieillissement. Le
vieillissement & la température de 180°C diminue considérablement la ductilité des alliages.
Plusieurs d’entre eux se rompent dans la partie élastique de la courbe de traction.
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CHAPITRE 1

INTRODUCTION

1.1 Problématique

Depuis quelque temps, beaucoup d’efforts sont déployés pour réduire la
consommation d’énergie et diminuer la production de CO,. Que ce soit pour aider a ratifier
I’accord de Kyoto, ou pour satisfaire aux exigences du Clean Air Act (CAA)' ou a celles du
Corporate Average Fuel Economy (CAF E)?, les fabricants d’automobiles doivent réduire le
poids des véhicules. C’est surtout cette derniere norme qui force les producteurs
d’automobiles a réduire le poids des véhicules, en particulier des sports utilitaires et des
camions.’ La fagon de faire privilégiée pour réduire la consommation d’énergie consiste 3
réduire le poids des véhicules en remplagant le plus possible de pi¢ces en acier par de
nouvelles pieces en aluminium, plus légéres. Depuis plusieurs années, un peu d’aluminium

est utilisé dans la fabrication des automobiles, et les quantités ne cessent d’augmenter.®°>

Il existe de nombreux alliages d’aluminium, regroupés en deux grandes classes
selon leur utilisation : les alliages corroye€s et les alliages de fonderie. Dans le cas des
alliages corroyés, on procéde a la mise en forme des produits finis par déformation a chaud
et a froid des lingots ou des billettes. Ces alliages doivent avoir une grande pureté et ne pas
contenir d’inclusions, car ces derniéres briseraient le métal lors de la mise en forme. Pour

les alliages de fonderie, les pieces coulées ont déja leur forme définitive ou quasi définitive



aprés le démoulage et ne subissent pas de déformation plastique ultérieure. Un simple

usinage de surface peut étre requis.

Les alliages de fonderie d’aluminium sont de plus en plus utilisés & cause de leur
faible masse spécifique, de leur ratio force par rapport a leur poids élevé et de leur bonne
coulabilité. On les retrouve maintenant dans plusieurs domaines, comme celui de
I’automobile et de I’aérospatial. Les alliages d’aluminium de fonderie ont plusieurs autres
qualités comme leur point de fusion relativement bas, une bonne résistance a la corrosion,
un bon fini de surface et une bonne usinabilité. De plus, la solubilité des gaz dans le métal
est négligeable, sauf pour I’hydrogéne. L’inconvénient majeur de ces alliages c’est qu’ils

ont un retrait important qui se situe entre 3,5% et 8,5% en volume.

L’élément d’alliage principal de la plupart des alliages de fonderie est le silicium.
Les piéces coulées a partir des alliages d’aluminium sont fait a plus de 85% d’alliage
d’aluminium-silicium. Le silicium augmente la coulabilité de 1’aluminium et permet au
métal de remplir completement toutes les cavités voulues. De plus, le silicium prévient la
fissuration & chaud et augmente légérement la force du métal en formant des particules
dures de silicium ou des fibres pendant la solidification. Ces alliages peuvent étre machinés
et soudés, et ils ont une bonne résistance a la corrosion.’ Il existe plusieurs variantes
d’alliages sur le marché dont les concentrations de silicium varient entre 2% et 25%. Un
des alliages utilisés pour le moulage sous pression est I’alliage eutectique 413, qui a une

concentration de silicium se situant entre 11% et 13%.



1.2 Objectifs

En regard des recommandations faites relativement a des expériences antérieures” ®

? les objectifs de cette recherche sont les suivants :

1-  Etudier les effets des traitements thermiques :

a) de la durée de mise en solution,
b) du milieu de trempe,
c¢) de la température de vieillissement

et de la composition chimique de différents éléments alliés sur les propriétés de traction

des divers alliages de type 413.1. Les propriétés mécaniques étudiées sont en traction,

soit : la limite ultime en traction (LU), la limite élastique (LE) et I’allongement a la
rupture (A%) sous forme de pourcentage de déformation a la rupture (%Déf).

2- Btudier les effets des traitements thermiques, mentionnés ci-haut, sur la
morphologie des particules de silicium eutectique et sur les composés
intermétalliques.

3-  Déterminer, a ’aide des courbes de contrainte-déformation obtenues pour
I’ensemble des alliages, quels sont les alliages ayant des propriétés de traction
optimales. Dans la détermination de ces derni¢res, le pourcentage de déformation
a la rupture joue un rdle important. Un pourcentage de déformation plastique
minimal de 2% est requis pour que 1’alliage soit suffisamment résistant en

fatigue.
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2.1 Les alliages d’aluminium de fonderie

2.1.1 Classification et désignation

Les deux grandes catégories d’alliages d’aluminium sont les alliages de corroyage
et les alliages de fonderie. Ces deux catégories peuvent étre différenciées par la désignation
numérique standard (Aluminium Association)'®: trois chiffres et une décimale pour les
alliages de fonderie, et quatre chiffres pour les alliages corroyés.

Tableau 2.1. Désignation des alliages d’aluminium (Aluminium Association)'’.

1a) Alliages de fonderie 1b) Alliages corroyés
Série Alliage Série Alliage
100.0 Al °°r;unr‘er°131 1000.0 Al >99%
Al-Cu et
200.0 Al-Cu 2000.0 Al-Cu-Mg
Al-Si-Mg et
300.0 AL-Si-Ca 3000.0 Al-Mn
400.0 Al-Si 4000.0 Al-Si
500.0 Al-Mg 5000.0 Al-Mg
700.0 Al-Zn 6000.0 Al-Mg-Si
Al-Zn-Mg et
800.0 Al-Sn 7000.0 Al-Zn-Mg.Cu
900.0 A,l e,:t autres 8000.0 A,l c?t autres
¢éléments éléments




Le premier chiffre de la série désigne la famille et indique le ou les principaux éléments
alliés (tableau 2.1). Pour les alliages corroyés des séries 2xxx a 8xxx, le deuxiéme chiffre
indique les modifications de 1’alliage original. Les deux demiers chiffres n’ont pas
vraiment de signification autre que la différenciation des différents alliages de la série. Pour
le groupe 1xxx, la série 10xx est utilisée pour désigner les compositions non alliées qui ont
les limites d’impuretés naturelles. Les deux derniers des quatre chiffres indiquent le
pourcentage minimum d’aluminium. Pour les alliages de fonderie, les deux chiffres
suivants de la série indiquent les éléments spécifiques dans 1’alliage et le dernier chiffre
apres le point indique la forme du produit, soit coulé ou en lingot. Dans la série 1xx.x, les

autres chiffres représentent la pureté de 1’alliage.

2.1.2 Propriétés physiques
Les alliages d’aluminium de fonderie ont toutes les caractéristiques nécessaires pour

étre utilisés de fagon efficace dans la production de pieces coulées® :
e un point de fusion relativement bas ;
e une fluidité élevée qui permet de remplir completement les moules ;
e une bonne stabilité chimique ;

e un transfert de chaleur rapide entre ’aluminium et le moule, que 1’aluminium

soit liquide ou solide ;

¢ un bon fini de surface avec peu ou pas de défauts ;



o le seul gaz soluble dans 1’aluminium, I’hydrogéne, peut é&tre contr6lé

efficacement ;
e plusieurs alliages ont une bonne résistance au craquage & chaud.

L’inconvénient majeur de ces alliages, est qu’ils ont un retrait important qui se situe entre

3,5% et 8,5% en volume.'!

2.1.3 Mise en forme

Tous ces alliages peuvent étre coulés dans la plupart des moules existants ; que ce
soit des moules en sable vert, en sable sec, en platre ou permanents. La faible température
de fusion permet de fabriquer plusieurs systémes de moulage sous pression. Ce type de
moulage est trés apprécié, car il permet de réaliser des piéces minces et complexes. Selon
Copelz, le moulage sous pression représentait 65 % du marché du moulage de I’aluminium
en 1980.

11 y a deux meéthodes principales utilisées pour le moulage sous pression: le
moulage sous pression 4 chambre chaude et celui 4 chambre froide’. Le moulage sous
pression a chambre chaude ne peut étre pratiqué qu’avec des métaux a bas point de fusion,
car le cylindre hydraulique servant a remplir le moule est immergé dans le métal en fusion.
Ce métal en fusion ne doit pas attaquer la matiere constituant la pompe et le piston
d’injection, car il en résulterait des problémes d’usure provenant du contact prolongé entre
le métal liquide et les composantes de 1’appareil. Par ailleurs, cette méthode minimise les

contacts entre le métal en fusion et I’oxygene de I’air et limite les pertes de chaleur. Le



moulage sous pression a chambre froide regle le probleme de I'usure des équipements dii
au contact prolongé avec le métal en fusion. Ce dernier est transféré du four de maintient au
cylindre d’injection. Par conséquent, la pression d’injection doit étre plus €élevée que pour
la coulée a chambre chaude pour pallier a la baisse de température que subit 1’alliage. Ces
deux méthodes cofitent trés cher ; c¢’est pourquoi le nombre de pieces produites doit étre

assez élevé pour amortir convenablement le colit des équipements.

2.2 Alliage Aluminium-Silicium

L’¢élément d’alliage principal de la plupart des alliages de fonderie est le silicium. Les
pieces coulées a partir des alliages d’aluminium sont majoritairement faites d’alliages

aluminium-silicium'*.

1400 1912
12°°L £ //
= /
£ 1000}
=
% /
= /
800
600 5377
Si —
400
AT <0 &0 80 Si
L Teneur en Si (%)

Figure 2.1. Diagramme d’équilibre binaire Al-Si."
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Le silicium augmente la coulabilité de I’aluminium et permet au métal de remplir
completement toutes les cavités voulues. De plus, le silicium prévient la fissuration a chaud
et augmente légérement la force du métal en formant des particules dures ou des fibres de
silicium pendant la solidification."*

Comme la figure 2.1 le présente, le systéme binaire Al-Si posseéde un point eutectique
de 12,7% Si (% atomique). La solubilité maximum du silicium dans I’aluminium est de
1,5% (% atomique) a la température eutectique; par contre, seulement 0,016% (%
atomique) d’aluminium est soluble dans le silicium et ce, 8 1190°C. On peut classer les
alliages aluminium-silicium en trois grandes catégories en se basant sur le point eutectique :
de 2% a 9% Si, l’alliage se trouve dans la zone hypoeutectique; quant aux alliages
eutectiques, ils peuvent contenir de 10% a 13 % Si ; et ceux avec plus de 14% Si entrent

dans la catégorie des alliages hypereutectiques.

2.3 Alliage 413,0

Les propriétés de coulée de cet alliage sont bonnes en raison de son contenu élevé en
silicium. L’alliage 413 est utilis¢ dans la plupart des procédés de mise en forme ainsi que
sous pression. Selon le service d’information sur les alliages non ferreux de Delvest Inc.",
I’alliage 413 est utilisé dans plusieurs domaines. On le retrouve dans des applications
ornementales, architecturales, alimentaires, marines, pour les équipements dentaires ainsi

que pour des pistons de moteur.
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2.3.1 Composition chimique
La composition chimique de ’alliage 413.0 et A413.0 doit étre comprise dans les

limites suivantes'®:

Tableau 2.2. Composition chimique des alliages 413.0 et A413.0.'

) Eléments (% massique)
Alliage
Si Fe Cu Mn Mg Ni Zn
413.0 11,0-13,0 2,0 1,0 0,35 0,10 0,50 0,50
A413.0 | 11,0-13,0 1,3 1,0 0,35 0,10 0,50 0,50

2.3.2 Microstructure

L’alliage 413, qui possede entre 11% et 13% Si, est un alliage eutectique. Lorsqu’il
se solidifie, cet alliage se compose en majorit¢ de phases eutectiques et de particules de
silicium qui doivent ensuite &tre modifiées par du strontium ou du sodium pour avoir une
résistance et une ductilité adéquates.” Avant d’étre modifié, I’alliage eutectique présente
des particules de silicium lamellaires ou aciculaires dispersées dans la matrice d’aluminium
(figure 2.2a). La présence de particules polyédriques de silicium primaire peut aussi étre
observée. Avec une addition de strontium de 0,02%, 1’alliage eutectique est compleétement
modifié et la structure devient fibreuse (figure 2.2b)'®. De son c6té, une addition de sodium
transforme la morphologie en faisant précipiter le silicium de fagon globulaire (figure 2.2c).
Par contre, selon Glenister et Elliott'®, une addition trop élevée de strontium entraine la

formation de porosités. Ce phénomene est beaucoup plus important lorsque la solidification
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est trés rapide, comme pour les pitces trés minces. Pour les alliages hypereutectiques, le

phosphore peut &tre ajouté comme agent de nucléation."”

c | d
Figure 2.2. Microstructure de I’alliage 413 : a) eutectique aciculaire non modifié; b)

eutectique modifié au Sr ; ¢) eutectique globulaire modifié¢ au Na'4; d) alliage Al-17%Si
raffiné avec 0,003% p.2




2.3.3 Propriétés mécaniques et physiques :
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Les propriétés mécaniques des alliages de type 413 sont présentées dans le Tableau

2.3.
Tableau 2.3. Propriétés mécaniques des alliages 413.0 et A413.0 (tel que coulé).>'
Alliage Limite ultime Limite €lastique ~ Déformation Resistance en
(MPa) (MPa) a la rupture (%) fatigue (MPa)
413.0 296 145 2,5 130
A413.0 241 110 3,5 130

*25x 10® cycles

Les propriétés physiques de ces alliages sont indiquées ci-dessous 18

Densite......coiiiiiii i 2567 kg/m’
Coefficient d’expansion thermique.............ovivvninnnnnn, 20,4 um/m-'K
Chaleur spécifique........coovvriiiiiiiiiiiiiiiiii e, 963 J/kg'K
Chaleur latente de fusion..........cccoovviveiiiiiiiiiiiiiin... 389 Kj/kg
Conductivité thermique.........coeeviieiieenernereiieniiannenn, 121 W/m-K
Conductivité ElectriqUe. ... .oovvvieeeiniiiiiiiiaiinienenens 31 %IACS
Résistivité €lectrique. ....oovvnrviniiieiiiiiir e, 55,6 nQm
Température de fusion..........ccooeviiviiiiiiiiiiinn, 577 - 630 °C
Température de coulée..........ooevniiniiiiiniiiiiniinennen., 635 -704 °C

Autres propriétés :

e Usinabilité : ces alliages peuvent étre usinés, mais sont trés abrasifs a cause

de leur haute teneur en silicium.

e Soudabilité : pour le soudage a I’arc, ces alliages ont des bonnes propriétés.
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e Coulabilité : ces alliages ont une excellente fluidité, une bonne résistance a
la fissuration a chaud ainsi qu’une excellente résistance a la pression.
e Résistance a la corrosion : la résistance a la corrosion est excellente. La

couche d’oxyde qui se forme a la surface protége efficacement I’intérieur.

2.4 Role des principaux éléments d’alliage

Les éléments d’alliage sont ajoutés a I’aluminium pour augmenter les propriétés
mécaniques du métal pur. Les principaux éléments ajoutés dans les alliages de fonderie
commerciaux sont le silicium, le magnésium, le cuivre, le manganése et le zinc. Ces
¢léments sont solubles en partie dans 1’aluminium liquide, mais aucun n’est miscible
complétement avec I’aluminium & 1’état solide. Suivant leur proportion dans les divers
alliages, ils contribuent en général a augmenter la contrainte ultime en traction et la limite
élastique. Par contre, ces modifications engendrent généralement une diminution de la
déformation a la rupture. En effet, plus la contrainte ultime en traction et la limite élastique
sont élevées, moins la déformation & la rupture est grande'’. Par conséquent, des
compromis sont constamment faits entre la nécessité d’obtenir des valeurs élevées de
contrainte ultime en traction et de limite élastique, et I’obtention d’une déformation a la

rupture ou une ductilité qui soit suffisante.

Cependant, certains éléments d’alliage peuvent faire diminuer la résistance, car les
composés intermétalliques qui se forment peuvent étre plus fragiles que les particules de

silicium. La rupture de 1’alliage est alors initiée a partir des composés intermétalliques?’. Tl
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a ét¢ établi que dans les alliages Al-Si binaires eutectiques, les fissures prennent naissance
dans les particules de silicium, en particulier aux fronti¢res des cellules de dendrites. Ces
fissures se répandent alors a la matrice d’aluminium et initient une rupture ductile. En
pratique, les alliages Al-Si eutectiques sont caractérisés comme étant des matériaux qui,
une fois traités thermiquement, possedent une résistance mécanique et une dureté
relativement élevées, mais qui ont une ductilité faible a des températures ambiantes et

moyennement élevées.

2.4.1 Silicium (Si)

Le silicium est ajouté & I’aluminium principalement pour augmenter ses
caractéristiques de mise en forme. Il augmente de fagon considérable la fluidité de
’aluminium ainsi que la résistance au craquage a chaud, et réduit le coefficient d’expansion
thermique. C’est pour ces raisons que les alliages Al-Si représentent la majorité des alliages
de fonderie. Les proportions de silicium varient beaucoup selon les propriétés désirées.
Certains alliages hypereutectiques peuvent en contenir jusqu’a 25% massique. Comme il a
déja été mentionné, il y a trois grandes catégories d’alliages Al-Si selon leur teneur en
silicium, et chacune d’elle est destinée a un usage particulier. Les alliages destinés a des
refroidissements lents (moule en sable) ont généralement une composition de silicium aux
environs de 5% a 7% ; pour les moules permanents, on utilise des alliages de 7% a 9% ; et

de 8% 4 12% de silicium pour les moulages sous pression.'*



2.4.2 Cuivre (Cu)
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Les alliages d’aluminium de fonderie contenant uniquement du cuivre sont rares, a

cause de leur coulabilité plutét faible. On peut toutefois 1’améliorer en ajoutant du silicium.

Le cuivre permet le durcissement structural de ces alliages grice a la précipitation de

formes transitoires du composé d’équilibre CuAl,.”> Ce sont les alliages qui ont de 4% a

6% de Cu qui répondent le mieux aux traitements thermiques. A ces compositions, 1’alliage

se rapproche de la composition eutectique Al-CuAl,, qui contient 32,3% en massique de

cuivre dans le liquide et 5,7% en massique de cuivre dans le solide (figure 2.3).

Figure 2.3.
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Diagramme d'équilibre Al-Cu.'*

La phase solide CuAl,, quant a elle, est constituée de 53,2% a 53,9% Cu a une

température de 400°C. La séquence de précipitation du CuAl, est la suivante :

o

sss) > Zones GP— 0" - §'— 0
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Les zones de Guinier-Preston et les précipités intermédiaires qui se forment sont paralléles
a {001} a;. Les précipités §” sont cohérents avec la matrice, les 8' sont semi-cohérents

tandis que les précipités 8 sont non cohérents. =

Du point de vue atomique, le cuivre a un effet substantiel sur 1’aluminium. Cela est
attribuable a la différence assez importante entre les paramétres du réseau cristallin des
atomes constituants de cuivre et ceux de 1’aluminium. Les interactions élastiques qui
existent entre les atomes de soluté et les dislocations rendent plus difficile le glissement de
ces derniéres. De plus, I’énergie des défauts d’empilement de la matrice est réduite par la
présence du cuivre, rendant ainsi le glissement latéral plus difficile. Les autres effets du
cuivre sont ’augmentation de 1’usinabilité et de la température d’utilisation, ainsi que la
réduction du retrait lors de la coulée. Par contre, le Cu réduit généralement la résistance a la

corrosion.

243 Si-Cu

Lorsqu’il est présent entre 3 a 5%, le cuivre améliore les propriétés mécaniques des
alliages Al-Si-Cu. Ces derniers, lorsqu’ils ont une composition en Si qui ce rapproche de
celle de I’eutectique, ont une bonne tenue a chaud et un faible coefficient de dilatation
thermique. Aucun composé ternaire ne se forme dans cet alliage. Les phases en présence

sont I’aluminium, le silicium et le CuAl,.
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2.4.4 Magnésium (Mg)

Les alliages de fonderie Al-Mg ont une coulabilit¢é médiocre, mais ils ont une
excellente résistance a la corrosion, méme en atmosphére marine et en cau de mer. Ils sont
aussi utilisés lorsqu’un bon fini de surface est nécessaire. Les alliages corroyés ont
généralement moins de 4% de Mg, tandis que les concentrations pour les alliages de
fonderie varient entre 4% et 10%. Le traitement thermique de ces alliages est possible
lorsque la concentration est de plus de 7% Mg. L’instabilité ainsi que les caractéristiques de
vieillissement de ces alliages a la température de la piéce obligent en plus un traitement
thermique. Le magnésium offre ses meilleures propriétés lorsqu’il est ajouté en présence de

silicium.

700
Liquide
:G Al+ Ligui
< so0l quide
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190,45 10 20 30

Magnésium, % massique

Figure 2.4. Diagramme d'équilibre Al-Mg.*
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245 Si-Mg

L’addition de magnésium & 1’alliage Al-Si est a la base de 1’amélioration de la
résistance et de la dureté lors des traitements thermiques. C’est la précipitation de la phase
Mg,Si et de ses phases transitoires qui rend 1’alliage durcissable. La phase Mg,Si a une
solubilité limite de 0,7% Mg. Au-dela de cette limite, 1l n’y a plus d’effet positif apparent.
Comme le montre les figures 2.6 et 2.7, le magnésium est 1’élément qui permet les plus

grandes améliorations apres traitements thermiques.

v K )1’ [' A i [ R s W . N ] L 00
Al 0 20 ag <0 50 60 20 80 Eh) LY
MASSE POUR CENT CE S1LICIUM

Figure 2.5. Diagramme d'équilibre ternaire Al-Mg-Si.”>

Toutes ces augmentations sont produites par les précipités de Mg;Si. On peut ainsi

simplifier le diagramme ternaire « aluminium — silicium — magnésium » en créant un
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diagramme d’équilibre pseudo-binaire entre I’aluminium et le Mg,Si (figure 2.8)**. Nous

pouvons voir que la solubilité a 1’état solide de la phase Mg;Si diminue avec ’excés de

silicium, et davantage avec I’excés de magnésium.

Figure 2.6.

Figure 2.7.
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Figure 2.8. Diagramme d'équilibre Al-Mg,Si (pseudo-binaire).**

La séquence de formation du précipité de Mg,Si passe par plusieurs phases
intermédiaires :
o (sss) = zones GP—» 3"—» (B'— B

Dans cette séquence, (sss) représente une structure sursaturée et 3 représente les précipités
de Mg,Si. Les précipités intermédiaires 3’ se présentent sous la forme de batonnets semi-
cohérents, parali¢cles a {001} A Par la suite, la forme (8’ transforme les batonnets sous
forme d’aiguilles semi-cohérentes, toujours selon {001} . Celles-ci deviennent ensuite des
plaquettes semi-cohérentes, pour finalement se transformer en un précipité de Mg,Si non
cohérent. Les zones de Guinier-Preston ainsi que les précipités trés fins de Mg,Si

augmentent la résistance de 1’alliage sans avoir d’effets négatifs sur la ductilité.’
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2.4.6 Effets combinés (Al-Si-Mg-Cu)

Les effets du cuivre sur la séquence de précipitation des alliages Al-Mg-Si ont été
investigués, et il a été déterminé que le cuivre améliore habituellement la cinétique de
précipitation. Selon Murayama et al.>, la vitesse de formation du précipité 8" est accélérée
lors du vieillissement. Un autre effet du cuivre sur la cinétique de précipitation se situe au
troisieme stade de la séquence. Pour les alliages Al-Mg-Si, la troisiéme étape est la phase
B’ et elle se présente sous forme de tiges de structure hexagonale. Avec 1’addition de
cuivre aux alliages Al-Mg-Si, des précipités ayant la forme de lattes sont observés ; leur
quantité croitrait avec 1’augmentation de la composition en cuivre. Ces précipités seraient
de type Q’, soit la forme transitoire des précipités Q (AlsCu,MgsSig). Les deux précipités
stables, 8 et Q, ainsi que des phases de silicium peuvent coexister dans les alliages

Al-Si-Mg-Cu.®

24.7 Zinc (Zn)

Le zinc seul n’a pas vraiment d’effet bénéfique sur les propriétés de 1’aluminium. Il
est soluble a plus de 80 % dans ’aluminium a haute température (figure 2.9) et affecte peu
la configuration du réseau. Par contre, il offre plusieurs avantages lorsqu’il est additionné
en méme temps que d’autres éléments. Par exemple : en présence de magnésium, un alliage
contenant du zinc devient favorable aux traitements thermiques en formant des précipités
de MgZn, et de Al;Mg3;Zn; lorsque la concentration en magnésium est assez élevée 2 3

Méme si les alliages Al-Zn-Mg ont des caractéristiques de coulée inférieures aux alliages

Al-Si, ils ont de tres bonnes propriétés mécaniques lorsqu’ils sont tels que coulés. De plus,
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ces alliages sont autotrempants et peuvent atteindre leurs propriétés maximales apres un ou
deux mois de vieillissement naturel.'* Le cuivre peut aussi étre ajouté aux alliages Al-Zn-
Mg pour augmenter la résistance. Il y a alors la nucléation de particules de ALCuMg qui se
produit lors du vieillissement. En petite quantité, le zinc améliore I’usinabilité et également

le retrait lors du moulage.
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Figure 2.9. Diagramme d'équilibre Al-Zn.*'

2.4.8 Nickel (Ni)

Comme on peut le voir aux figures 2.6 et 2.7, le nickel a une contribution plus faible
que celle du cuivre et du magnésium aux propriétés mécaniques des alliages Al-Si. Le
nickel a traditionnellement été utilisé dans une proportion de 2 a 3% parce qu’il était censé

améliorer les propriétés mécaniques des alliages utilisés a des températures élevées.”®
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Figure 2.10. Diagramme d'équilibre Al-Ni. **

Les précipitations contenant du nickel sont généralement de la forme Al;Ni.
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Figure 2.11. Limite ultime et déformation d’alliages Al-Si selon leur contenu en Ni.?®
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Selon Smart®®, par contre, il n’y a pas de différence significative des propriétés en
fonction de la teneur en nickel (figure 2.11). Le nickel forme bien des précipités (Al;Ni,
figure 2.10), mais ils sont trop distancés les uns des autres pour que leurs effets soient

appréciables.

249 Argent (Ag)

L’argent possede une solubilité trés élevée dans 1’aluminium a 1’état solide (jusqu’a
55%). Des additions d’argent en petites quantités, de ’ordre de 0.1 a 0.6%, sont efficaces
pour augmenter la résistance mécanique des alliages Al-Zn-Mg ainsi que pour améliorer

leur résistance a la corrosion de contrainte®.
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Figure 2.12. Diagramme d'équilibre Ag-Al>.
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2.4.10 Métaux Terres rares

Les propriétés mécaniques des alliages Al-Si peuvent étre améliorées par 1’ajout de
métaux terres rares. Ceux-ci peuvent avoir des effets positifs du fait qu’ils ont une solubilité
presque nulle dans 1’aluminium et forment ainsi des composés intermétalliques.’**> Les
métaux terres rares peuvent &tre ajoutés aux alliages d’aluminium sous la forme de
« mishmetals » ou sous la forme d’alliages contenant certains de ces métaux a 1’état pur
comme le cérium (Ce), le lanthane (La) ou le néodyme (Nd). Les effets bénéfiques
individuels des métaux terres rares - dont le cérium et le lanthane - sur les propriétés de
contrainte en traction, peuvent &tre attribués en partie aux effets de renforcement produits

par la fine dispersion des composés intermétalliques et aux effets de modification.>*3% 3% 37

2.4.10.1 Cérium (Ce)

Le cérium a une faible solubilité en masse dans 1’aluminium d’environ 0,05%
(figure 2.13). La plus grande proportion réagit avec I’aluminium pour former des composés
intermétalliques Al-Ce et aussi avec le Si pour former d’autres composés, principalement
du CesSis.*® L’effet du cérium sur les propriétés mécaniques des alliages Al-Si est illustré

sur le graphique de la figure 2.14
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Figure 2.13. Diagramme d'équilibre Al-Ce.*

Avec un ajout de 0,75% de cérium, pourcentage massique, la contrainte en traction
a augmenté de 21% et la dureté a augmenté de 68%, sans avoir d’effet néfaste sur le

pourcentage de déformation.
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Figure 2.14. Effets du cérium sur les propriétés mécaniques des alliages Al-Si.*’
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2.4.10.2 Lanthane (La)

Tout comme pour le cérium, la solubilité en masse du lanthane dans I’aluminium est
négligeable. Par conséquent, le lanthane réagit aussi avec ’aluminium pour former les

composés intermétalliques. Les principaux sont I’AlsLa et La,Si en présence de silicium.
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Figure 2.15. Diagramme d'équilibre Al-La?*

Les effets du lanthane sur les propriétés mécaniques des alliages Al-Si sont illustrés
a la figure 2.16. La quantité de lanthane qui semble optimum est de 0,05% en masse. A
cette teneur, la contrainte en traction augmente d’un facteur 2,5 et la dureté, de 50%. En
augmentant augmente la quantité de lanthane, de 15% par exemple, le gain devient

beaucoup moins important.
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Figure 2.16. Effets du lanthane sur les propriétés mécaniques des alliages Al-Si.*

2.4.11 Strontium (Sr)

Le strontium est utilisé pour modifier la phase de silicium eutectique dans les
alliages d’aluminium qui contiennent du silicium. De trés faibles quantités de strontium, de
I’ordre de 0,008 a 0,04%, peuvent réaliser une modification. Son role est de modifier le
silicium contenu dans les alliages de composition eutectique, normalement de forme
aciculaire, en une morphologie globulaire (figure 2.2). Lorsqu’on observe les phases de
silicium au microscope, elles apparaissent sous la forme de particules discrétes. Elles sont,
en réalité, constituées d’un réseau de fibres interconnectées.'®® Comme dans toute
microstructure de ce type, les propriétés mecaniques en général et la ductilité mesurée en
pourcentage de déformation ne sont pas aussi élevées que celles associées a des

1

constituants de dimensions plus petites et de formes arrondies.”! Cette forme sphéroidale

contribue a diminuer les concentrations de contraintes, favorisant ainsi 1’obtention de

meilleures propriétés de traction lorsqu’elle est combinée & des traitements thermiques.***?
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L’ajout de strontium peut aussi améliorer les caractéristiques de coulée des
40 " ok . . o [

alliages™ ; mais une addition trop élevée entraine la formation de porosités, spécialement

lorsque la solidification est mpide.44 Ajouté comme soluté a 1’aluminium pur, on le

retrouve sous forme de Al4Sr (figure 2.17).
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Figure 2.17. Diagramme d'équilibre Al-Sr.*®

2.4.12 Impuretes
Les impuretés sont décrites comme étant tous les éléments présents dans le métal
sans y avoir été ajoutés. De fagon plus précise, ce sont tous les €léments et les composés

qui ont un effet négatif sur les propriétés mécaniques et/ou sur la coulabilité, sur les
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traitements thermiques ou sur les éléments, et dont les effets sur ces propriétés sont
inconnus. La quantité d’impuretés dans le métal peut varier selon la provenance de
I’aluminium. L’aluminium primaire contient une faible quantité d’impuretés. La technique
de production électrolytique produit de ’aluminium trés pur (voir tableau 2.1) ; les
éléments d’alliage sont, eux aussi, ajoutés a 1’état pur. Par contre, I’aluminium secondaire

se compose d’aluminium recyclé.

Tableau 2.4. Principales impuretés contenues dans ’aluminium des cuves.*

£ Teneur .
Elément(s) (1000 ppm = 0,1%) Origine
Fer 1330 ppm Anode, alumine, outils
Si 630 ppm Anode, alumine
Ti 66 ppm Alumine
Na 60 ppm Alumine
Mg 24 ppm Anode
Ca 11 ppm Anode, alumine
Li Selon I’addition de LiF -
Zn,Cu,Mn,Ni 35--—-- 10 ppm -

La composition de ces alliages dépend des rebuts utilisés, et la quantité d’impuretés
peut étre trés élevée. Les impuretés peuvent provenir de plusieurs sources, comme la
récupération d’alliages de tous genres ou la contamination par les revétements sur le
matériel recyclé, comme la peinture. L hydrogéne présent dans 1’atmosphére et qui se

dissout dans le métal fait aussi partie des impuretés.

2.4.13 Inclusions

Il n’y a pas que des atomes isolés qui peuvent entrer dans le métal en fusion. Les

inclusions sont des particules regroupant un trés grand nombre d’atomes étrangers, qui
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peuvent étre emprisonnés dans le métal de plusieurs fagons. Les deux principales catégories
d’inclusions rencontrées sont des inclusions non-métalliques et des intermétalliques. Les
inclusions non-métalliques sont principalement des oxydes, comme Al,O3 ou Al,03;-MgO,
ou des carbures (A14,C3).*” Les oxydes d’aluminium se forment a la surface du métal. A
1’état solide, il y a toujours une mince couche d’oxydes qui se forme. Le taux de formation
de I’oxyde augmente avec la température, ce qui provoque une réaction trés rapide lorsque
I’aluminium est liquide. Toutes les manipulations du métal liquide peuvent contribuer a
provoquer des inclusions. Comme la densité des oxydes d’aluminium n’est pas
significativement différente de celle de I’aluminium, les oxydes qui entrent dans

I’aluminium liquide ne remontent pas a la surface et restent en suspension.

Les composés intermétalliques sont, de fagon générale, de plus petite taille que les
oxydes, mais peuvent agir comme point de concentration de contrainte et comme point de
faiblesse dans les pieces d’aluminium. Les alliages contenant d’importantes quantités de
fer, de chrome et de manganése sont sujet a la formation de composés intermétalliques

.. 4
nuisibles.*®

2.5 Traitements thermiques

2.5.1 Désignation

11 existe plusieurs fagons de présenter une piece faite d’un alliage d’aluminium. De

facon générale, on a les cinq désignations suivantes : F, O, W, T et H, qui représentent le
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traitement thermique ou le durcissement subi par la piece. Les pieces portant la mention F
sont livrées telles que produites. Ces pieces ont été mises en forme sans qu’il n’y ait un
certain contrdle des conditions thermiques ou des contraintes de mise en forme. Les piéces
de type O ont subi un recuit et une recristallisation. Cela est utilisé€ sur les produits coulés,
pour avoir une meilleure ductilit¢é ou pour une meilleure stabilité des dimensions. Le
symbole O peut étre suivi d’un chiffre, pour avoir plus de précisions sur le traitement
utilisé. Les piéces identifiées d’un W ont subi une mise en solution, suivie d’une trempe.

Cela est utilisé seulement pour les piéces qui ont un vieillissement naturel rapide qui se

produit immédiatement apres la mise en solution. Le temps requis au vieillissement naturel

doit &tre indiqué pour que la désignation soit acceptable, par exemple : W 1h. Pour étre
dans la catégorie T, il faut subir un traitement thermique qui fournit un produit stable aprés
la trempe et qui est différent des trois autres traitements.*

Il y a plusieurs traitements possibles pour les T, ¢’est pourquoi la lettre est suivie
d’un chiffre :

T1: ce traitement englobe les piéces qui ont été refroidies apreés une mise en forme a haute
température et qui ont eu un vieillissement naturel, jusqu’a I’obtention d’un état de
stabilité convenable.

T2 : ce traitement englobe les étapes suivantes : refroidissement aprés une mise en forme a
haute température, écrouissage et vieillissement naturel jusqu’a I’obtention d’un état
de stabilité convenable.

T3 : mise en solution suivie d’un travail a froid (écrouissage) et d'un vieillissement naturel

jusqu’a I’obtention d’un état de stabilité convenable.



34

T4 : mise en solution suivie d’un vieillissement naturel jusqu’a 1’obtention d’un état de
stabilité convenable.

TS5 : refroidissement apres une mise en forme a haute température suivit d’un
vieillissement artificiel.

T6 : mise en solution suivie d’un vieillissement artificiel.

T7 : mise en solution et traitement de stabilisation.

T8 : mise en solution suivie d’un écrouissage et d’un vieillissement artificiel.

T9 : mise en solution suivie d’un vieillissement artificiel et d’un écrouissage.

T10 :refroidissement aprés une mise en forme & haute température, écrouissage et

vieillissement naturel jusqu’a I’obtention d’un état de stabilité convenable.

Pour tous les traitements thermiques pour lesquels il n’y a pas de mention de travail
a froid, ces alliage n’en ont pas subit. La désignation H représente un état écroui. H1X
représente un écrouissage seulement et le X indique le degré d’écrouissage.
H11 : mou
H12 : Yadur
H14: % dur
H16 : % dur
H18 : 4/4 dur

H19 : extra-dur
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Les notations commengant par un H2X, X variant de 2 a 9, représentent des pieces qui ont
subi un écrouissage suivi d’un recuit de restauration. Les H3X sont un traitement

d’écrouissage suivi d’une stabilisation.*’

2.5.2 Durcissement structural

Le durcissement, comme utilisé ici, exprime un accroissement de la limite élastique.
Malheureusement, ce durcissement, ou 1’augmentation de la limite élastique, est souvent
accompagné d’une diminution de la ductilité. 11 y a trois facons principalement utilisées
pour permettre le durcissement : le durcissement par écrouissage, le durcissement par
solution solide et le durcissement structural ou par précipitation.™

Le durcissement structural, ou le durcissement par des précipités, se produit lors de
la majorité des traitements thermiques industriels. Le but est d’obtenir une répartition
optimale des précipités dans la matrice. Ces précipités sont formés par un processus
enclenché par une mise en solution a haute température, grace a laquelle le soluté est
dissout dans la matrice et ensuite figé lors de la trempe. Cela produit une solution
sursaturée a la température ambiante, qui a tendance a revenir a 1’équilibre en créant des
précipités stables de soluté. Cette derniére étape étant trés lente a la température ambiante,
on a souvent recourt a un vieillissement artificiel pour accélérer le processus. Les propriétés
mécaniques des alliages dépendent de la grosseur et de la répartition de ces précipités. Lors

de ces traitements, deux sortes de précipités peuvent étre formés : des précipités cohérents

avec la matrice et des précipités incohérents (figure 2.18).
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Figure 2.18. (a) précipité cohérent, (b) précipité incohérent."

Pour les précipités cohérents ou les zones de Guinier-Preston, il y a une continuité
du réseau entre le précipité et la matrice. C’est ce type de précipité qui entrave le plus le
déplacement des dislocations. On peut observer, pendant un traitement thermique, la
croissance des précipités cohérents jusqu’a ce qu’ils perdent graduellement leur cohérence
en raison de leur taille trop importante. IIs deviennent ainsi des précipités incohérents.

Le durcissement dii aux précipités est causé¢ par une déformation du réseau
atomique. Les précipités cohérents causent des champs de déformation dans le réseau qui
attirent ou repoussent les dislocations. La contrainte appliquée doit vaincre les interactions
¢lastiques pour permettre aux dislocations de se courber et de passer entre les particules de
précipités. Les dislocations qui traversent les précipités ont deux choix : soit elles cisaillent
les précipités, soit elles les contournent (mécanisme d’Orowan). Le cisaillement ne se
produit généralement que sur des précipités cohérents, et seulement lorsque la force
nécessaire au cisaillement est plus faible que celle requise pour le contournement. Pour les

précipités incohérents, les dislocations doivent les contourner parce qu’il n’y a pas de
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continuité du plan de glissement. Les dislocations forment alors des boucles entre les
dislocations et se retrouvent ainsi ancrées. Le durcissement atteint un maximum, puis
redescend ensuite suivant la grosseur des précipités des précipités de grande taille étant
moins efficaces pour retenir les dislocations. La distance entre les précipités est aussi
importante. Pour pouvoir franchir des obstacles distants d’une distance d, la dislocation doit
se courber d’un rayon de courbure égal ar =d/2.° ! Elle laisse ensuite, autour des précipités,

une boucle de dislocation (figure 2.19).

Figure 2.19. Contournement des précipités ou mécanisme d'Orowan.”’

2.5.3 Mise en solution

Pour étre traités thermiquement et pour obtenir un durcissement par précipitations,
les alliages doivent étre composés d’éléments solubles en exceés a la température
ambiante®>>>. Ainsi, pour qu’un alliage d’aluminium contenant un élément allié quelconque
soit traitable thermiquement, il faut que la solubilité a 1’état solide de 1’élément allié

augmente avec la température. La mise en solution se fait en chauffant et en maintenant
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assez longtemps le métal a haute température, pour laisser aux éléments le temps de se

transformer en solution solide.
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Figure 2.20. Limite de solubilité des différents stades de développement des précipités.*®

Le temps requis dépend de plusieurs conditions : de I’alliage, de la grosseur de la
piece, de la méthode de coulée utilisée et de la microstructure. Par ailleurs, le principal
crittre déterminant la durée du traitement de la mise en solution, c’est qu’il soit
suffisamment long pour permettre la dissolution des particules primaires (Mg,Si ou autres)
formées durant la coulée et pour assurer la diffusion des éléments dans la matrice
d’aluminium.***>%" Une fois la dissolution des éléments en solution solide complétée, la
résistance mécanique de I’alliage ne tire plus aucun avantage a prolonger le temps de mise

en solution, mais cela peut améliorer la ductilité.
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La température de mise en solution dépend de chaque alliage. 11 est plutot difficile
de trouver la température qui favorisera un maximum de solution solide, lorsque I’alliage
est composé de plusieurs éléments. De plus, la température ne doit pas étre trop élevée,
pour éviter les zones fondues ou une surchauffe. De fagcon générale, il ne faut pas excéder la
température de fusion de 1’eutectique, tout en la maintenant plus élevée que la température
de formation de la deuxiéme phase (figure 2.20). Si la température est trop élevée et qu’elle
se trouve au-dessus de la température eutectique, le métal se fragilise car il y a apparition
de zones fondues aux joints de grain.> Le taux d’humidité dans le four peux aussi étre un
probleme s’il est trop élevé.® Cela peut provoquer de Poxydation 4 haute température ou
une certaine détérioration des piéces. L’hydrogene atomique, formé lorsque 1’atmosphere
humide du four réagit avec I’aluminium en surface, se diffuse dans le métal et se recombine
en molécules dans les lacunes et autres porosités. Il y a alors la formation de cloches ou
d’ampoules qui affaiblissent I’alliage. De tres petites lacunes peuvent aussi étre formées
dans les alliages d’aluminium qui contiennent du magnésium. Les phases solubles
contenant du magnésium ont tendance & laisser de trés petites lacunes quand elles se
dissolvent. Cela se produit généralement lorsque la température monte rapidement et
lorsque les particules de phases contenant du magnésium sont grandes. La différence de
densité entre la matrice d’aluminium et les particules contenant du magnésium, combinée
au manque de temps a la matrice pour diffuser dans les espaces libres, créent ces micro-
lacunes.

Lors de la mise en solution des alliages de fonderie, il se produit deux changements

plus ou moins en compétition. Premie¢rement, la formation de précipités métastables,
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comme le 8’-Mg5Si, provoque des microcontraintes qui conduisent a une baisse générale de
la ductilité. Deuxiémement, la mise en solution provoque des changements dans la
morphologie des cristaux de silicium. L’effet premier est ’arrondissement des coins des

54,57

particules de silicium.”™”'La sphéroidisation des particules est grandement accélérée par la

modification au strontium.>®

2.54 Trempe

Bien que la trempe soit une étape de trés courte durée, elle a des effets trés
importants sur les propriétés finales. Une trempe qui n’est pas parfaite conduit lors du
durcissement, a la précipitation du soluté sous des formes qui ne sont pas utiles. Cette étape
consiste en un refroidissement plus ou moins rapide de 1’alliage d’aluminium, a partir de la
température de mise en solution jusqu’a la température ambiante. Le taux de
refroidissement est choisi en fonction des propriétés désirées et du degré de durcissement
structural voulu. L’abaissement rapide de la température permet d’obtenir, & la température
de la piéce, une solution sursaturée en éléments alliés. Cela se produit, car les éléments en
solution solide & haute température n’ont pas le temps de diffuser et restent donc
emprisonnés dans la matrice en quantité excédant la composition & I’équilibre. La solution
sursaturée en éléments alliés ainsi formée aura alors tendance a retourner vers 1’équilibre
par précipitation du ou des éléments alliés.”*

Le but de la trempe n’est pas seulement de retenir les éléments en solution solide,

mais aussi de conserver un certain nombre de sites vacants dans la matrice. Ces lacunes

permettent a la diffusion de se produire a basse température, celle requise pour la formation
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des zones de Guinier-Preston.” De facon générale, plus le refroidissement est rapide, plus
la résistance et la force des alliages sont €levées, car le nombre de lacunes sera d’autant
plus important. Un faible taux de refroidissement permet aux lacunes de migrer vers des
endroits libres et de s’annihiler. Par contre, un taux de refroidissement trés rapide n’a pas
que des avantages. Un refroidissement trop rapide peut causer des distorsions ou des
déformations dans les piéces et provoquer un trés haut degré de contraintes internes. De
plus, la ductilité baisse radicalement avec I’augmentation de la vitesse de refroidissement.
Les différentes vitesses de refroidissement ont encore plusieurs autres effets. Un
refroidissement rapide permet de minimiser la précipitation des atomes de soluté aux joints
de grains ou sur des dispersoides. Ces atomes sont perdus, car ils ne participent plus au
renforcement de I’alliage. D’un autre c6té, un refroidissement plus lent peut améliorer la

résistance a la rupture par corrosion de certains alliages.
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Figure 2.21. Représentation schématique des effets de la température sur les facteurs qui
affectent le taux de précipitation.®
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Le taux de précipitation est affecté par plusieurs facteurs dont les principaux sont la
température, la sursaturation en soluté et le taux de diffusion. La sursaturation en soluté et
le taux de diffusion varient de fagon opposée a la température (figure 2.21). Sur ces
courbes, le degré de sursaturation, courbe S, est calculé en prenant C;-Cs ; quant a la courbe
D, elle illustre le taux de diffusion. Le taux de précipitation, représenté par la courbe P, est
bas lorsque la sursaturation ou le taux de diffusion est bas. Le maximum de précipitation
est prévu a une temperature intermédiaire.®

Techniquement, il y a deux choses dont il faut tenir compte lors de la trempe™.
Premiérement, le temps utilisé pour le transfert des pieéces du four jusqu’au milieu de
trempe doit &étre le plus court possible. Les effets d’un transfert trop lent sont les mémes
qu’une diminution du taux de refroidissement moyen. Le délai acceptable dépend du milieu
de trempe qui est utilisé. Un temps plus court est requis lorsque le refroidissement est
moins sévere qu’une trempe a ’eau froide.° Deuxiémement, le volume du milieu

refroidissant doit étre suffisant pour absorber efficacement la chaleur des piéces.

2.5.4.1 Milieux de trempe

La majorité des trempes se produit dans ’eau.>” On peut contrdler le taux de
refroidissement des trempes a 1’eau en faisant varier la température de cette derniére. De
plus, au moment de I’immersion, il est possible de contrdler la stabilité du film de vapeur
qui se produit autour de la piéce. Ce film de vapeur ralentit aussi le taux de refroidissement.
On peut le stabiliser en ajoutant des additifs ou obtenir le méme effet en abaissant la

tension de surface. D’autres additions, comme le polyalkyléne glycol (huile synthétique),
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forment un film isolant stable qui ralentit aussi le taux de refroidissement. Plus le film est
épais, plus le taux de transfert de chaleur diminue. L addition de ce polymére aide aussi a
uniformiser le mouillage de la piéce et minimise ainsi la distorsion de la piéce.”® Le film
ainsi créé doit résister a ’agitation durant la trempe. Totten et Mackenzie®® ont démontré

que I’agitation a un effet important, surtout lorsque la température de 1’eau est supérieure a

60°C.

2.5.4.2 Courbes de refroidissement
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Figure 2.22. Courbe de refroidissement d'un alliage aluminium-cuivre.*’

Le refroidissement des piéces en aluminium lors de la trempe ne se produit pas
complétement de fagon homogene. La surface des piéces trempées dans un liquide subit
plusieurs régimes différents de transfert de chaleur au cours du refroidissement. Comme le
présente la figure 2.22, le refroidissement lors de la trempe a I’eau commence assez

lentement, car il y a formation d’un film de vapeur isolant qui se développe autour de la
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piece. Ce film de vapeur empéche I’eau de mouiller la surface et est caractérisé par un
faible taux de transfert de chaleur. Il se produit ensuite une zone ou le film de vapeur
devient instable et ol il y a un mouillage intermittent qui se produit. Lorsque la température
diminue, la couche de vapeur se désintégre et un mouillage permanent se produit. Dans
cette zone, le transfert de chaleur devient trés rapide et le reste jusqu’a la fin de la trempe.
La courbe de refroidissement de la trempe a I’air n’a pas ces variations de taux de

refroidissement, elle montre plutdt un refroidissement quasi constant du début a la fin.
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Figure 2.23. Courbe en C représentant 99,5% de la dureté maximale atteignable pour un
alliage Al-2024-T6 ainsi que des courbes de refroidissement dans la zone de
refroidissement critique.®

En utilisant les diagrammes Temps-Température-Propriétés (TTP), il est possible
d’identifier une zone de température dans laquelle le refroidissement doit €tre le plus rapide
possible afin d’obtenir les meilleurs propriétés possibles. La zone de température critique
pour la précipitation de la majorité des alliages d’aluminium se situe entre 290 et 400°C. La
figure 2.23 présente la zone de refroidissement critique d’un alliage d’aluminium. La
trempe est de meilleure qualité lorsque le refroidissement dans cette zone est rapide. Dans

les deux courbes de refroidissement présentées ci-dessus, les pieces dont la courbe est
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améliorée demeure quatre fois moins longtemps dans la zone de refroidissement critique
que lors d’un refroidissement typique. Il est recommandé que le taux de refroidissement

dans cette zone soit plus élevé que 100°C par seconde. o1

2.5.4.3 Effets de la géométrie et contraintes résiduelles

Lors de tests en laboratoire, les taux de refroidissement des échantillons sont
généralement uniformes, car les échantillons sont petits et refroidissent rapidement. Par
ailleurs, plus la piece est épaisse, moins les propriétés mécaniques sont élevées. Cela est di
au taux de refroidissement beaucoup plus lent des pieces de grande épaisseur. Avec une
piece dont la géométrie comporte des parties minces et des parties plus épaisses, il y a une
grande différence entre le taux de refroidissement de chacune. Le résultat obtenu montre
des propriétés mécaniques différentes pour chacune des parties. De plus, ces différences
d’épaisseur générent une forte concentration de contraintes internes.

Le gradient de température qui se forme lors de la trempe est & ’origine de ces
contraintes internes. Il provoque des déformations plastiques provenant des différentes
zones de compression et d’expansion de la piece. Comme la surface refroidit en premier,
elle tend a se contracter et & compresser 1’intérieur. La réaction qui se produit alors laisse la
surface dans un état de tension. Lorsque le centre de la piéce refroidit, la surface le restreint
dans sa contraction. Le résultat final laisse la surface en compression et le centre, sous

contrainte. Ces deux forces s’équilibrent & I’intérieur de la piéce. Plus le taux de
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refroidissement est élevé, plus les contraintes internes sont grandes. Lorsque ces forces sont
trop importantes, il en résulte une distorsion ou une déformation plastique des piéces.

Une des facons de minimiser les contraintes internes lors de la trempe de picces
constituées de différentes €paisseurs, consiste a recouvrir d’isolant les parties plus minces

pour ralentir leur refroidissement.

2.5.5 Vieillissement artificiel

Dans certains alliages, principalement les alliages Al-Zn-Mg, la précipitation est
assez rapide et peut se produire a la température de la piece. Ce processus peut étre trés
long, mais ce n’est pas le cas pour tous les alliages. Pour remédier a ce probléme, un
vieillissement artificiel est appliqué. Le vieillissement artificiel consiste a élever, pendant
une durée suffisante, la température des alliages d’aluminium en solution solide afin
d’ameéliorer et de stabiliser plus rapidement leurs propriétés. L’instabilité des alliages vient
du fait que la solution solide sursaturée en €éléments alliés, obtenue lors de la trempe, tend a
retourner a 1’état d’équilibre. Ce retour a 1’état d’équilibre des alliages se fait d’autant plus

rapidement que la température de vieillissement est élevée.
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Figure 2.24. Variations de la limite élastique ou de la dureté en fonction du temps de
précipitation ou de la taille des précipités.”!

Les propriétés mécaniques augmentent avec le temps de vieillissement, jusqu’a un
maximum, pour ensuite redescendre.’’ Le maximum des propriétés mécaniques des alliages
d’aluminium est obtenu lorsque la solution solide contient des zones de Guinier-Preston et
des précipités métastables correspondants aux états intermédiaires des précipités a
I’équilibre. Les précipités stables ne se forment pas directement. Il y a d’abord la formation
de zones de Guinier-Preston. Ces zones GP, des petits amas d’atomes cohérents avec la
matrice, sont en fait un enrichissement local de la solution solide en atomes de soluté.”! En
augmentant le temps de vieillissement, la taille des zones GP augmente ainsi que la dureté
de 1’alliage. Plusieurs méthodes de mesure permettent de suivre le développement et la
croissance des zones GP. Par exemple, on peut les mesurer indirectement par la dureté, la
limite élastique, la conductivité électrique, la conductivité thermique ou la susceptibilité
magnétique. On peut aussi regarder la structure avec un microscope a diffraction qui utilise

les rayons X ou les électrons (figure 2.25).
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() (b)

Figure 2.25. Images de zones de Guinier-Preston: a) image en champs lumineux de
zones GP de type I, b) image en champs sombres de zones GP de type I1.%2

En poursuivant le vieillissement, les zones GP continuent de croitre ; et les zones
qui contiennent un pourcentage élevé en éléments alliés forment des phases plus grosses
qui sont, en fait, les formes transitoires des précipités stables. Ces phases transitoires sont
généralement cohérentes avec la matrice, et deviennent incohérentes lorsque leur taille
augmente (figure 2.26). Les propriétés mécaniques diminuent lorsque les précipites

deviennent incohérents (figure 2.24).
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Figure 2.26. Morphologie des précipitations d'un alliage d'aluminium.>
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La température a laquelle s’opere le vieillissement a un effet important sur la vitesse
de précipitation ainsi que sur les propriétés mécaniques. On peut remarquer, sur la
figure 2.27, que la dureté augmente un peu avec la température de vieillissement. Par
contre, si cette température est trop élevée, la dureté diminue au lieu d’augmenter. C’est
I’effet de survieillissement qui entre rapidement en jeu : les précipités se fusionnent, leur
taille augmente, ils deviennent incohérents avec la matrice et ne contribuent plus a renforcir

I’alliage.”’
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Figure 2.27. Courbes typiques de vieillissement a différentes températures pour un
alliage traité thermiquement (mise en solution de 4 heures a 510°C et trempe
a I'eau froide).?

Sur la figure 2.27, les points suivants peuvent étre aussi remarqués: 1) le
durcissement peut &tre grandement retardé en abaissant la température; 2) le taux de

durcissement augmente avec la température et lorsque la température critique est dépassée;
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3) le taux d’adoucissement de 1’alliage augmente aussi avec la température de

vieillissement.
Différents précipités se forment dans les alliages d’aluminium de fonderie. Les deux

23,42,53,
2223425356 o4 4o

précipités les plus répandus et les plus étudiés sont ceux de Mg,Si
CuAl,"'*?23 La séquence selon laquelle ces deux précipités se forment, dans les alliages,
est similaire : o(sss) = zones GP - "— '—= [ (Mg,Si)

ofsss) = zones GP— "™ 0'— 0 (CuAl).
Dans ces séquences, ofsss) est la structure sursaturée; 8” et 8’ sont les formes transitoires
du précipité stable de Mg,Si ; 8" et §'sont celles du CuAl,. En plus des précipités 3 et 6,
des phases de silicium se forment avec le silicium en excés qui ne peut étre en solution
solide. Généralement, tous les précipités qui se forment dans les alliages d’aluminium

suivent la méme séquence de précipitation, soit :

ofsss) = zones GP — Précipités intermédiaires = Phases a 1’équilibre.

Selon les expériences de Meyer et al®. sur I’alliage 319, la différence entre un
alliage sans traitement thermique et les conditions optimales consiste en une augmentation

de 25-45% pour la limite ultime, de 30-35% pour la limite élastique et de 25% en ductilité.

2.5.5.1 Densité des dislocations
Un autre effet du vieillissement est de réduire le nombre de dislocations présentes
dans la matrice aprés la trempe. Dans les alliages aluminium-silicium, ces dislocations se

forment lors de la trempe en raison de la différence entre les coefficients de dilatation
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thermique de la matrice d’aluminium et des particules de silicium. Ces dislocations
augmentent la dureté de la matrice®®. Par contre, le vieillissement diminue la densité de
dislocations et la dureté, par le fait méme. De plus, le vieillissement provoque une

réduction des contraintes internes®*, ce qui produit une augmentation de la ductilité.
quip gm:

2.6 Propriétés en traction

Les essais de traction sont trés répandus car ils permettent une analyse simple des
propriétés mécaniques de base : la limite ultime, la limite élastique ainsi que 1’allongement
a la rupture. La limite ultime d’un matériau est la contrainte maximale a laquelle il peut
résister. La déformation ou ’allongement & la rupture est une mesure de la ductilité des
matériaux. L’allongement a la rupture d’un matériau donne une valeur de ’aptitude du
métal a la déformation plastique. On peut le présenter comme le rapport de 1’allongement
sur la longueur initiale.

La facon de procéder aux essais de traction est la suivante : I’éprouvette de métal est
retenue entre deux machoires et subit une force de traction uniaxiale croissante. Une cellule
de charge enregistre la tension appliquée, tandis que l’allongement est mesuré par un
extensometre ou par la mesure de la distance entre deux repéres. Les dimensions des
éprouvettes sont définies, afin d’obtenir des résultats reproductibles. Elles sont
généralement cylindriques ou de forme rectangulaire, et la longueur utile est liée a la
section par la relation Iy =K V5. Les résultats des essais de traction sont représentés par une

courbe de la contrainte en fonction de la déformation, comme montré a la figure 2.28. La
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contrainte est obtenue par le calcul de la force supportée par unité de surface, divisée par la
surface de I’éprouvette. L’aire sous ces courbes représente la ténacité du matériau. Pour les
matériaux ductiles, le diametre de 1’échantillon rapetisse rapidement, une fois la limite
ultime atteinte. Ce phénoméne porte le nom de striction. Cette diminution du diameétre se

traduit, sur la courbe contrainte-déformation, par une diminution de la contrainte

(figure 2.28).
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Figure 2.28. Courbe de traction d'un matériau ductile'*.

2.6.1 Déformation et limite élastique

Pour des efforts de faible intensité, les matériaux suivent la loi de Hooke:
I’allongement est proportionnel a I’effort. Les déformations élastiques sont alors trés
petites. Lorsque la force redevient nulle, le matériau retrouve ses dimensions originales.
Les matériaux qui se rompent dans la zone de déformation élastique sont des matériaux

appelés fragiles. Pour quantifier la déformation élastique et comparer différents matériaux,
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on utilise le module d’Young ou constante de proportionnalité. Le module d’Young, aussi
appelé module d’élasticité, est une mesure de la rigidité du matériau, c’est-a-dire de la
propriété que posseéde le matériau a se déformer de fagon élastique réversible. La limite
d’élasticité représente la plus grande force que le matériau peut supporter sans qu’il y ait de
déformation permanente lors du retrait de cette force. On peut la définir aussi comme le
point a partir duquel la loi de Hooke n’est plus parfaitement applicable. Ce point est
cependant difficile a établir en pratique, parce que la transition entre le domaine élastique et
le domaine plastique se fait de fagon progressive. Pour obtenir une valeur plus facilement
mesurable, on utilise la limite d’élasticité conventionnelle ; il s’agit de la contrainte
nécessaire pour obtenir une déformation plastique de 0,2 %. Graphiquement, on utilise une
droite paralléle a la pente élastique (module de Young) passant par le point de 0,2 % et la
courbe de traction. La contrainte correspondante, sur la courbe, représente la limite

d’élasticité conventionnelle.

2.6.2 Déformation plastique

La déformation plastique est une déformation permanente du matériau. Il est
possible de prévoir, théoriquement, quelques aspects de ces déformations. Dans un
monocristal soumis 4 un essai de traction, il y a plusieurs familles de plan de glissement
possibles. Dans les matériaux cubiques a faces centrées (CFC), par exemple, les plans de
glissement sont {111}. Les dislocations dans le matériau se déplacent et se multiplient dés

que la force de traction atteint la contrainte de cisaillement des plans de glissement. Il en
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résulte un glissement de plusieurs tranches paralleles du cristal, les unes par rapport aux
autres.

Pour les polycristaux, il est plus difficile et plus complexe de prédire la déformation.
La contrainte d’écoulement est la contrainte qui est nécessaire pour obtenir une déformation
plastique permanente du métal. Cette contrainte varie selon 1’état du métal ou selon la

déformation que ce dernier a déja subie.

2.6.2.1 Modes de déformation plastique

La déformation plastique peut s’effectuer selon deux modes : principalement par
glissement, parfois par maclage. La déformation par glissement produit des lignes
paralleles a la surface du métal, lignes que 1’on peut observer au microscope. Elles sont, en
fait, des marches diies au processus de glissement. Plus la déformation plastique est
importante, plus le nombre de lignes est élevé. Ces lignes sont révélatrices du ou des
systemes de glissement qui sont intervenus. Dans les métaux cubiques centrés (CC), elles
ne sont pas toujours rectilignes et peuvent étre sinueuses. Cela est causé par les nombreux
plans de glissement possibles dans chacune des directions de cette configuration atomique.
Il y a 12 systemes de glissement sur {110}, 12 systemes sur {112} et 24 systémes sur
{123}. Le cas des CFC est plus simple car il n’y a que 12 systemes de glissement sur 4
plans, avec 3 directions par plan.

Le deuxieéme mode de déformation des matériaux est par maclage. Une macle est
une partie de métal liée au cristal parent par des relations d’orientation simples. Une macle

ui apparait sous I’action d’une contrainte est appelée une macle mécanique. Ce sont ces
q
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macles qui peuvent se produire lors de la déformation plastique. Elles correspondent a un
cisaillement du réseau par rapport au plan de macle. Les macles se propagent rapidement et
correspondent a un cisaillement homogene.

Plusieurs facteurs affectent les propriétés en traction des alliages d’aluminium. 11 est
maintenant bien connu que la ductilité diminue lorsque la teneur en silicium augmente, et
qu’une augmentation de la concentration de magnésium fait augmenter la résistance des

alliages®™®. Ces différentes concentrations changent selon les alliages utilisés.

2.6.3 Alliages Al-Si-Cu type 319

11 existe des études sur plusieurs types d’alliage. Crowell et Shivkumar™ ont étudié
les propriétés de 1’alliage 319.1. Ce dernier est trés utilisé dans le domaine automobile et
contient du silicium et du cuivre. Leurs conclusions sont a ’effet que les propriétés en
traction des alliages s’améliorent 1égérement en fonction du temps de mise en solution et
que P’addition de strontium peut augmenter la force et la déformation des échantillons.
L’ajout de strontium a, par contre, ¢té dommageable dans une des séries de coulée en raison
des porosités provoquées lors de la modification. Les propriétés en traction pour les alliages
tels que coulés sont présentées au tableau 2.5. Les échantillons utilisés lors de cette étude
ont été coulés dans des moules en sable et dans des moules permanents. Il y a une série
modifiée au strontium et une autre non modifiée pour chacun des deux types de moule

utilisé€s.



Shivkumar™>.
Conditions LU LE Déformation
Centre de coul€ 1 (MPa) (MPa) (%)
Moule en sable 22248 13329 5.8:1.7
non modifié
Moule en sable
modifié au St 21748 134+10 5.7£1.0
Moule permanent 21348 13248 5.040.7
non modifié
Moule permanent 23748 145£10 5.8+0.7
modifié au Sr
Tableau 2.5 suite
Conditions LU LE Déformation
Centre de coulé 2 (MPa) (MPa) (%)
Moule en sable 20141 144+1 1.420.2
non modifié
Moule en sable 18541 1364 1.80.1
modifié au Sr
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Tableau 2.5. Propriété en traction des échantillons tels que coulés de I'étude de Crowell et

Une autre série d’échantillons modifiés et non modifiés coulés dans des moules en
sable a été produite dans un autre établissement pour fin de comparaison. Les résultats
obtenus avec les échantillons préparés au deuxiéme centre de coulé sont inférieurs au
premier en raison de la teneur en fer plus élevée. Les traitements thermiques utilisés étaient
une mise en solution a 495°C pour un temps variant de 2 a 128 heures, suivie d’une trempe
a ’eau chaude (60°C) et d’un vieillissement de 4 heures a 155 °C pour les échantillons
coulés dans un moule en sable et & 170°C pour ceux coulés dans les moules permanents.
Les résultats les plus élevés en limite ultime, pour le centre de coulée 1, ont été de 31010
MPa pour les échantillons des moules en sable non modifiés, de 320+9 MPa pour ceux dans
les moules en sable modifiés au strontium, de 370+5 MPa pour les échantillons des moules

permanents non modifiés et de 376+4 MPa pour ceux coulés dans des moules permanents
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et modifiés au strontium. Pour le deuxiéme centre de coulée, le maximum atteint en limite
ultime est de 270+9 MPa pour les non modifiés et de 236+3 MPa pour les échantillons qui
avaient subi une modification. Comme il a déja été mentionné, le pourcentage de
déformation augmente avec le temps de mise en solution et atteint un sommet de
13,0+0,5% avec les échantillons des moules en sable modifiés au strontium du centre de
coulée 1. Les propriétés des alliages modifiés au strontium du deuxiéme centre de coulé
sont inférieures en raison des porosités provoquées lors de la modification.

Une autre étude, réalisée par Ouellet et Samuel® quant aux propriétés de 1’alliage
A319.2, analysait ’effet de la concentration en magnésium et site aussi de porosités
provoquées par le strontium. Les alliages utilisés contenaient 6,23 % de silicium et deux
concentrations en magnésium, soit 0,06% et 0,45%. Les résultats obtenus pour 1’alliage
avec 0,06% de Mg indiquent une limite ultime de 218 MPa pour I’alliage tel que coulé, de
234 MPa apres un traitement TS5 (maximum obtenu) et de 340 MPa aprés un traitement T6
(maximum obtenu). En augmentant la teneur en magnésium a 0,45%, les résultats obtenus
pour les mémes traitements sont de 227 MPa pour les échantillons tels que coulés, de 259
MPa pour la valeur maximale du traitement TS5 et 420 MPa pour les résultats maximums du
traitement T6. En ajoutant du strontium aux alliages contenant 0,45% Mg, les résultats de la
limite ultime sont les mémes pour les échantillons tels que coulés, de 220 MPa pour la
valeur maximale du traitement T5 et de 350 MPa pour les valeurs maximales du traitements
T6. Les conclusions de cette étude relevent qu’une augmentation a 0,45% de la
concentration en magnésium dans les alliages A319.2 augmente considérablement la

réponse de P’alliage aux traitements thermiques, et que la modification au strontium des
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alliages de type 319 dont la teneur est élevée en magnésium provoque la formation d’une
quantité considérable de porosités dans les échantillons.

Concernant toujours les alliages de type 319, Sokolowski et al.%® ont étudi¢ les
effets de la température de mise en solution sur les propriétés mécaniques. Leur conclusion
est a D'effet que pour I’alliage 319 contenant 18 ppm de strontium, la combinaison
« optimum » quant aux propriétés mécaniques est: une mise en solution de 2 heures 3
495°C, suivie de 4 heures a 505°C avec 20 minutes pour passer de 495°C a 505°C. Les
échantillons sont ensuite trempés a 1’eau chaude (74°C) et vieillis pendant 3 heures a
250°C. Les propriétés en traction produites par ce traitement sont les suivantes : 215 MPa
pour la limite ultime, 169 MPa pour la limite élastique avec une déformation a la rupture de
1,8%. Les propriétés telles que coulées des échantillons utilisés ne sont pas mentionnées,
mais les échantillons ont été coulés dans des moules en sable. La conclusion de cette étude
montre que la mise en solution en deux étapes de deux heures suivie de quatre heures,

produit de meilleurs résultats qu'une mise en solution en une seule étape de huit heures.

2.6.4 Alliages Al-Si-Mg types 356 et 357

Les alliages de type 356 et 357 sont aussi grandement utilisés et largement étudiés.
Ces alliages ont normalement besoin d’un temps de vieillissement plus court que les autres
alliages, pour avoir une bonne combinaison de résistance en traction et de ductilité®’. Selon
les données fournies par ASM sur les traitements thermiques nécessaires a cet alliage®, les

picces moulées dans des moules permanents ont besoin d’une mise en solution de quatre a
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huit heures a 540°C, suivie d’une trempe a 1’eau et d’un vieillissement variant de quatre a
huit heures a une température de 171°C.

Shivkumar et al%. ont étudié 1’effet d’une mise en solution 4 des températures plus
élevées que celles proposées pour cet alliage. Leurs conclusions indiquent qu’il ne faut pas
monter la température de la mise en solution a plus de 560°C, car les propriétés mécaniques
se dégradent en raison des premiers liquides qui se forment alors aux joints de grains. Les
meilleures propriétés mécaniques ont été obtenues a la température de 550°C et avec un
temps de mise en solution variant entre 0,5 et 1 heure, pour les échantillons modifiés au
strontium et coulés dans des moules permanents. Les résultats obtenus sont d’environ 320
MPa pour la limite ultime, de 290 MPa pour la limite élastique et d’un pourcentage de
déformation de 9%. Le temps de mise en solution nécessaire pour obtenir des bonnes
propriétés mécaniques peut aussi étre réduit en modifiant adéquatement les alliages™.

Meyers™ a étudié les effets de la mise en solution sur les propriétés en traction de
I’alliage A357 ainsi que le role des modifications et de ’affinage des grains. La premiére
partie des échantillons a simplement subi un dégazage (partie A), tandis que les autres
échantillons ont été dégazés, raffinés avec de 1’alliage maitre de Ti-B et modifiés avec du
sodium. Les échantillons ont subi une mise en solution a 540°C pendant différentes
périodes : 1, 2, 5, 10, 15 ou 20 heures, pour étre ensuite trempés et vieillis. Les résultats
obtenus lors de cette analyse sont présentés au tableau 2.6. Ces donnés montre que,
généralement, toutes les propriétés en traction augmentent avec les temps de mise en
solution. Il est par contre difficile d’évaluer, avec les valeurs obtenues, 1’effet des

modifications et du raffinage du grain, car 1’augmentation prévue des propriétés
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mécaniques ne s’est pas produite. L’auteur I’explique par la contamination possible en fer
causée par l’affinage des échantillons de la partie B, la concentration en fer de ces

échantillons étant inhabituellement élevée.

Tableau 2.6. Résultats d'un test de traction double ligament™.

Echantillons partie A
Temps de mise Nombre Limite ultime | Limite élastique Déformation
en solution (h) | d’échantillons (MPa) (MPa) (%)

1 3 273 209 4.25

2 4 255 194 4.65

5 5 281 195 5.96

10 3 298 211 5.33

15 4 318 213 8.13

20 5 298 222 7.12
Echantillons partie B
Temps de mise Nombre Limite ultime | Limite élastique Déformation
en solution (h) | d’échantillons (MPa) (MPa) (%)

1 2 244 206 3.61

2 4 255 204 5.41

5 3 259 190 6.49

10 4 287 212 5.09

15 5 284 190 6.89

20 5 275 186 7.12

Il y a aussi plusieurs autres éléments qui peuvent réduire les propriétés mécaniques

des alliages d’aluminium. A I’inverse du strontium qui aide & améliorer les propriétés
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mécaniques avec de faibles quantités, ’antimoine, méme a 1’état de traces, nmuit

17" ont étudié les effets de cet élément sur les propriétés de

considérablement. Tuttle ef a
’alliage A356 modifié au strontium. Les quantités nécessaires pour produire des effets
néfastes ne sont vraiment pas élevées. Une baisse de 45% de la déformation a été observée
lorsque la concentration en antimoine est passée de 0 a 0,06%. Le pourcentage de
déformation est passé de 5,3% a 2,9%. Mais, lorsque la concentration a été augmentée a
0,26%, la ductilit¢ a quelque peu augmenté car la déformation a la rupture a cette
concentration a atteint 6,5%.

Récemment, Wangi et al’? ont démontré qu’un traitement de surchauffe de
I’aluminium liquide pouvait améliorer, autant et méme plus qu’une modification au
strontium, les propriétés mécaniques d’un alliage de type Al-7Si0,6Mg semblable a
I’alliage A357. Le tableau 2.7 présente la comparaison entre deux traitements différents :
des échantillons qui ont subi une surchauffe a 900°C avant un traitement T6 et des

échantillons qui ont été modifiés au strontium et avec le méme traitement T6, sans avoir

dépassé 720°C lors de la coulée.

Tableau 2.7. Propriétés mécaniques aprés un traitement T6”.

Température Composition chimique Limite Limite Déformation

de surchauffe g) % massique) d Ultime Elastique (%)
(°C) ° q (MPa) (MPa) °
945°C 7%Si 0,55%Mg 0,13%Fe 330 275 7.0
720°C 7%Si 0,55%Mg 0,13%Fe 330 275 8.5

C’est relativement a la dureté que les échantillons surchauffés dépassent ceux

modifiés au strontium. Elle est de 106 HB pour les échantillons surchauffés et de 104 HB
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pour ceux modifiés au strontium. Les raisons de ces améliorations par la surchauffe sont
causées principalement par la modification de la morphologie des particules de silicium

ainsi que par la modification des particules des phases riches en fer.

2.6.5 Alliages eutectiques (type 413)

Les alliages eutectiques aluminium-silicium ont eux aussi €té étudiés. La
modification de la phase eutectique de ces alliages a un effet important en raison de la
grande quantit¢ de silicium présente dans ces derniers. Dans leur étude, Hafiz et
Kobayashi”® ont remarqué qu’une addition de strontium de 0,024% (pourcentage massique)
pouvait faire augmenter la limite ultime de ces alliages de 177,2 MPa, pour les non
modifiés, a 225,6 MPa et la déformation, de 8,02% a 22,2 %. Les échantillons utilisés lors
de cette recherche avaient une teneur en pourcentage massique de 12,6% de silicium,
0,004% de cuivre, 0,001% de manganése, <0,01% de magnésium, 0,0002% de fer et
0,0008% de phosphore. Ces échantillons avaient été coulés dans un moule en acier. Des
moules en graphite ont aussi été utilisé€s, dans cette étude, mais les meilleurs résultats ont
été obtenus avec les moules ayant le plus haut taux de refroidissement lors de la
solidification.

Iglessis ef al.”* arrivent eux aussi 4 la méme conclusion en ce qui a trait  la vitesse
de solidification. Leurs analyses sur un alliage & 10% de silicium (% massique) permettent
d’observer qu’un accroissement de la vitesse de solidification a un effet favorable sur la
résistance a la traction. Selon eux, un alliage moins chargé en cuivre, en magnésium et en

mangan¢se et n’ayant pas subi de traitement de modification pourrait produire des
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caractéristiques mécaniques aussi satisfaisantes que celles des alliages actuellement utilisés
dans la fabrication des pistons, a condition que les vitesses de solidification soient
suffisamment rapides. Toujours selon eux, la vitesse de solidification demeure le paramétre
le plus important pour les propriétés mécaniques. Dans cette étude, ils ont aussi observé la
résistance des alliages a chaud (150 et 250°C). Les points principaux qui sont ressortis sont
que I’addition de magnésium dans I’alliage entraine une augmentation de la résistance et
une diminution de la déformation a la rupture, surtout a 250°C. Par contre, il n’y a aucune
différence & 20°C et 150°C. A partir de 0,33% de Mg, les propriétés restent constantes 2
250°C. De plus, il a une absence d’interaction entre la température et la teneur en cuivre, et
la méme chose s’est produite pour la teneur en manganese. La teneur en fer a, quant a elle,
une interaction avec la température de sollicitation.

En étudiant un alliage aluminium-silicium 12% qui contenait aussi du cuivre, du
zinc et du nickel, Paul et Exner”” sont arrivés & la conclusion que 1’état de dureté de la
matrice influencait davantage la limite élastique que la microstructure. Comparativement
aux alliages binaires eutectiques, les alliages qui contiennent des éléments durcissant
subissent une précipitation qui affecte la limite élastique bien plus que la microstructure.
Cet état de dureté de la matrice affecte aussi la limite ultime et la déformation a la rupture.
Selon eux, des propriétés mécaniques élevées peuvent étre atteintes grace & une dureté
¢levée de la matrice.

Quelques études ont aussi été faites en comparant deux types d’alliages: les
hypoeutectiques (Al-Si 7%) avec les alliages eutectiques (Al-Si 12%). Vorren et al.”® ont

étudié les propriétés mécaniques des alliages AlSi7 et AlSil12 avec des additions en fer, en
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magnésium et en titane. Selon les alliages, la température de coulée variait de 700°C pour
’alliage Al1S112Fe0,15 a 720°C pour I’alliage A1Si7Mg0,3F¢0,15. La température du moule
variait aussi selon 1’alliage : 400°C dans le premier cas et 420°C pour 1’autre. Cette étude
ne permet cependant pas de comparer les deux types d’alliages, puisque les alliages
eutectiques ont été testés tels que coulés tandis que les alliages a 7 % de silicium ont recu
un traitement thermique T4 ou T6. Leurs conclusions sont les suivantes : la limite ultime et
la limite élastique des alliages AlSil2 peuvent étre grandement améliorées avec 1’ajout du
magnésium; par contre, la ductilit¢ diminue. Une augmentation de la vitesse de
solidification améliore les propriétés mécaniques. Le titane a aussi, dans I’ensemble, un
effet positif sur ces alliages. En faibles quantités, et ne dépassant pas 0,3%, le fer peut
légeérement améliorer la limite ultime de ces alliages. Les mémes effets ont aussi été
remarqués sur les propriétés des alliages AlSi7.

Pedersen et Amberg®’ ont eux aussi étudié deux alliages de composition en silicium
différents, mais en leur faisant subir les mémes traitements thermiques. Les alliages qu’ils
ont utilisés sont: Al-7Si-0,2Mg, Al-7Si0,6Mg, Al-11Si0,2Mg et Al-11Si0,6Mg. En
réalisant ainsi cette composition en silicium et en magnésium, il était possible d’analyser
I’effet de chacun de ces éléments. Les traitements thermiques qui ont été appliqués sur ces
échantillons consistent en une mise en solution a 813 K d’une durée de 60, 240 ou 1440
minutes, suivie d’une trempe a ’eau a la température de la piece (298 K). Le vieillissement
qui a été appliqué a ces échantillons était d’une durée de 240 minutes a une température de
423 K. Pour chaque condition, trois échantillons ont subi le méme traitement. Il est ressorti

de cette étude qu’un temps tres long de mise en solution n’affectait pas la résistance des
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alliages. Pour les échantillons utilisés, la résistance maximum est atteinte aprés 60 minutes
de mise en solution; un prolongement du temps de mise en solution ne produit pas de
meilleures résistances.

Par ailleurs, le temps de mise en solution affecte la ductilité des alliages. Mais
méme avec un temps de mise en solution trés €levé, les échantillons dont le niveau de
silicium est élevé ont une trés faible ductilité. Les autres points majeurs de cette étude
indiquent que la résistance des alliages AlSiMg est principalement reliée a la quantité de
magnésium dans P’alliage, et qu’une modification efficace est nécessaire pour obtenir une
bonne ductilité. Il est aussi noté qu’une diminution du taux de refroidissement lors de la
trempe conduit a une plus faible résistance; la ductilité est, quant a elle, améliorée lorsque
les alliages ont une teneur élevée en magnésium. La ductilité des alliages dont la faible
teneur en magnésium est faible serait peu affectée par la diminution du taux de
refroidissement.

Une étude sur I’alliage A413.1, réalisé par Moustafa et al.”’, permet de tirer
plusieurs conclusions concernant les propriétés mécaniques de cet alliage. Selon eux,
I’addition de certains éléments tels que le magnésium, le cuivre, le béryllium, I’argent et le
zinc augmente la dureté et la résistance de 1’alliage de base, surtout apres un traitement T6.
L’addition de nickel, quant & elle, a provoqué une diminution de la dureté et de la
résistance. Le strontium ajouté dans les alliages a un effet évident sur la limite ultime et sur
la déformation, et un effet plus discret sur la limite élastique.

Les propriétés mécaniques obtenues pour I’alliage A413.1, additionné de strontium

¢t avec un traitement T35, sont de 237 MPa + 3% pour la limite ultime, de 129 MPa + 4%



66

pour la limite élastique et d’une déformation a la rupture de 3%. Une mise en solution de 8
heures a 500°C a fait monter a 5,5% la déformation a la rupture de cet alliage. Une addition
d’argent et de béryllium a eu un effet positif sur la limite élastique. Une augmentation de
16% a été observée aprés un traitement de mise en solution de 4 heures a 500°C. Une
addition de 2,74% de zinc a aussi amélioré la limite élastique. Par contre, lorsque le zinc et
le nickel ont été ajoutés ensemble, les propriétés mécaniques obtenues ont été inférieures a

celles contenant seulement du zinc.
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CHAPITRE 3

PROCEDURES EXPERIMENTALES

3.1 Préparation des alliages

L’alliage de base étudié est I’alliage 413.1 ; sa composition chimique théorique est
présentée au tableau 3.1. L’alliage provient de Wabash Alloys et est acheté sous forme de

lingots de 10 kilogrammes.

Tableau 3.1. Composition chimique de l'alliage 413'°.

Eléments (% poids)
Alliage )
Si Fe Cu Mn Mg Ni Zn
413.0 11,0-13,0 2,0 1,0 0,35 0,10 0,50 0,50

Pour préparer les alliages des échantillons de traction, le métal a ét¢ fondu en
charges de 35 kg dans des creusets en carbure de silicium pouvant contenir 40 kg. Neuf

alliages différents ont été réalisés. Le tableau 3.2 montre les additions qui ont été faites :

Tableau 3.2. Eléments ajoutés et composition désirée pour les différents alliages.

I Alliage 413 D Alliage C +2% Ag

A Alliage 413 + 200 ppm Sr F Alliage C + 0,5% La + 0,5% Ce
B Alliage A + 0,4% Mg G Alliage C +2,5% Zn

E Alliage A +2% Cu u Alliage C +2,5% Zn + 1% Ni
C Alliage A + 0,4% Mg + 0,5% Cu
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Les éléments ont été ajoutés dans 1’aluminium sous différentes formes. Le strontium
est ajouté sous forme d’alliage meére Al-10%Sr, le Mg est ajouté a 1’état pur, le cuivre sous
forme de Al-Cu33%, 1’argent en Al-Ag50%, le lanthane en Al-Lal7%, le cérium en Al-
Cel1%, le zinc a I’état pur et le nickel sous forme d’alliage Al-Ni20%. Pour 1’addition du
Mg pur, on utilise une cloche de graphite perforée que I’on plonge dans le métal liquide,
pour éviter que le magnésium reste a la surface et s’oxyde. Tous les alliages regoivent en
plus un affinement au TiB, quelques instants avant d’étre coulés. Le TiB; est ajouté sous

forme d’alliage mere Al-5%Ti-1%B.

3.2 Coulée des échantillons de traction

La température de coulée des barreaux de traction est de 735 £ 5°C. C’est aussi a
cette température que 1’alliage a été fondu et que les différents éléments ont été ajoutés.
Avant d’étre coulé, le métal est dégazé pour en retirer I’hydrogene qui pourrait se trouver a
Pintérieur. Le dégazage se fait par I’injection d’argon pur & I’aide d’un agitateur en graphite
tournant a une vitesse & 120 RPM pendant 20 minutes. Apres le dégazage, un échantillon
pour une analyse chimique est pris avant la coulée.

Le moule utilisé est un moule permanent STAHL de type ASTM B-108, montré a la
figure 3.1. Ce moule est symétrique et permet de produire deux barreaux de traction par
coulée. L’intérieur du moule est recouvert de deux revétements différents : I’un pour la
partie centrale des barreaux de traction et l’autre pour le reste du moule (voir

figure 3.2). Le revétement de la partie centrale est a base de graphite pour permettre une
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solidification rapide, tandis que le revétement qui couvre tout le reste du moule est fait de

vermiculite.

Figure 3.1. Moule permanent STAHL pour barreaux de traction.

Le moule est préchauffé a 450°C avant les coulées. La coulée du métal se fait a
I’aide d’une louche. Une attente d’environ 3 minutes est requise afin de solidifier la piéce.
Les piéces ainsi coulées sont démoulées lorsque la température du moule, donnée par un
thermocouple inséré dans ce dernier, commence a redescendre aprés avoir atteint un

plateau.
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Figure 3.2. Schéma de la picce obtenue avec le moule de traction (STAHL).

Aprés la coulée, les barreaux de traction sont libérés des chemins de coulée et des
masselottes par une scie a ruban. Ces parties sont refondues et recyclées dans les autres

coulées. Les compositions chimiques des alliages produits sont présentées au tableau 3.3.



Tableau 3.3. Compositions chimiques des alliages produits.
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Composition des alliages « A a I » de type 413.0
1 A B E C D F G H
§ Si | 12351 1232 12.68 ) 1233 ] 1238 | 12.64 | 10.66 | 12.34 | 11.79
: Sr - 0.0171]0.0193]0.0193] 0.0264 | 0.0219| 0.0229] 0.0231| 0.024
:§ Mg | 0.0404] 0.0751| 0.389 | 0.0732} 0.449 | 0.4149| 0.326 | 0.3992] 0.382
E Cu 1032751 0.861 ] 0.83 | 2.747 | 2.284 | 2.573 | 2.592 | 2.786 | 2.638
= Ag 10.0014}0.0016]0.0017] 0.0071}0.0016] 0.885 | 0.029 | 0.0017]0.0019
§ Ce 10.002510.00271]0.0025] 0.002 | 0.0027]0.0027] 0.3369]| 0.01 |0.0096
\E La | 0.0095]10.0097]0.0095| 0.01 }0.009710.0097]0.367210.0125]0.0116
Zn | 0.1281]0.2593] 0.2646] 0.244610.2512]0.2537] 0.3133 | 2.427 | 2.220
Ni | 0.0865]0.0213]0.0219]0.0193} 0.023 |0.0242]0.0198] 0.0227] 0.845
Fe | 0.655 | 0.659 { 0.655 | 0.629 | 0.637 | 0.818 | 0.717 | 0.627 | 0.599
Mn | 0.2543]0.2591]0.2462| 0.2545] 0.2597] 0.2041] 0.1658] 0.2478 ] 0.2256

3.3 Traitements thermiques

Les traitements thermiques ont été réalisés en trois €tapes : mise en solution, trempe

et vieillissement artificiel. Pour tous les alliages, on a utilisé cing barreaux de traction pour

chaque condition de traitement thermique. Les cing barreaux sont attachés ensemble avec

de la broche d’acier. Avec les neuf alliages et les différents traitements thermiques, ce sont

en fait plus de 1200 barreaux de traction qui ont été produits et traités thermiquement.

3.3.1 Mise en solution

Les traitements de mise en solution se sont réalisés a 1’aide d’un four a convection

de la compagnie Pyradia, que 1’on peut voir a la figure3.3. La température de mise en

solution est de 495 +2°C pour deux périodes de temps différentes, soit pendant 4 heures et

24 heures.




Figure3.3.  Four a convection Pyradia.

Température (°C)

( 4h. ;

I |
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Figure 3.4. Parameétres de la mise en solution.

La température de 495°C est atteinte en deux heures et est maintenue jusqu’a la

trempe (figure 3.4).
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3.3.2 Trempe

Une fois la mise en solution complétée, le refroidissement des éprouvettes est
effectué jusqu’a la température ambiante, selon 'une des quatre trempes ou taux de
refroidissement différents. Les quatre taux de refroidissement sont, notamment, la trempe a
I’eau, & I’eau giclée chaude, a ’eau giclée froide et a I’air ambiant. Le montage pour
effectuer la trempe a 1’eau consiste en un bac d’eau dont la température, mesurée a 1’aide
d’un thermomeétre, est voisine de 60°C. D¢s la sortie du four, les barreaux y sont immergés
et refroidis en agitant, jusqu’a atteindre la température de 1’eau. Cette derniére est
remplacée par de 1’eau nouvelle a tous les trois trempes, pour homogénéiser la température.

L’appareil utilisé pour effectuer les trempes a 1’eau giclée chaude et froide est une
boite fermée avec deux fusils a peinture fonctionnant a 1’air comprimé et alimentés avec de
I’eau ; il est présenté a la figure 3.5. Les deux températures d’eau utilisées sont 12°C pour
I’eau froide et 55°C pour ’eau chaude. Ces températures ont été mesurées a ’aide d’un
thermomeétre avant le début de chaque trempe. Les échantillons sont insérés par le dessus et

tombent dans un panier rotatif qui retient les échantillons au milieu, entre les deux gicleurs.
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Figure 3.5.  Gicleurs pour les trempes aux jets d’eau chaude et froide.

Le refroidissement a 1’air ambiant consiste a simplement retirer les échantillons du
four et a les laisser refroidir a 1’air ambiant. Une fois la trempe terminée, les échantillons
ont été entreposés dans un congélateur a une température de -18°C pour ralentir le

vieillissement naturel, avant de procéder au vieillissement artificiel.
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3.3.3 Vieillissement

tso min 5h. [

T —T 1
g.. / 240°C \
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5 185 °C
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£
[T
-

>
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Figure 3.6. Paramé¢tres des vieillissements artificiels.

Les vieillissements ont été réalisés dans le méme four a convection que pour la mise
en solution. Un temps de vieillissement de cing heures a été utilisé pour tous les alliages, et
avec trois températures différentes. Ces températures sont: 155°C, 180°C et 240°C.
Comme le montre la figure 3.6, la température est atteinte en une demi-heure pour ensuite

étre maintenue pendant cing heures.

3.4 Essais de traction

Les éprouvettes de traction ont été testées a ’aide d’une presse mécanique Instron
(figure 3.7). Les données ont été recueillies par un systéme d’acquisition de données relié a
la presse. Un logiciel de conversion traite ces données pour transformer 1’allongement en

déformation et la force en contrainte. Le logiciel détermine de fagon numérique la limite
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élastique, la limite ultime et I’allongement 2 la rupture. Tous ces résultats sont imprimés sur

une feuille et accompagnés d’un diagramme contrainte-déformation (figure 3.8).

Figure 3.7. Presse mécanique Introns.

Test no. E-31

Date: 02-02-27

'° Linite de proportionalité = 15674 pat
r Module de Young = 8.1332406 pat
X Limite élastique 4 0.20 = 24895 psl
l: Limite uitine = 39141 psi
!. Allongement ~ limite ultine = 53.2 apo
g 20 Allongement - rupture = 2.693 %
ﬂ Surface de section transversale = 0.2075 po*
; Longueur de l'extensicadtre = 2.000 po
“' ; Vitesse de déplacement de la teble = 0.020 po/min
T | Nosbre de donndes = 3129

E 10 Client = Charles

0

0 |

°
0.0 1.0 2.0 3.0

Déformation (V) [ [S—

Figure 3.8. Résultats obtenus aprés un essai de traction.
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Comme les valeurs données par le logiciel sont en unités impériales, il faut procéder
a une conversion dans le systéme international. La conversion a été faite avec les
équivalences suivantes :
1 pouce = 25,40 mm
1 Ibf=4,448 N
11b=0,454 kg

1 psi = 6894,76 Pa = 6,895 kPa

3.5 M¢étallographie

Les échantillons destinés aux observations métallographiques ont été prélevés sur
les barreaux de traction déja testés. La figure 3.9 montre comment ont été coupés et
pastillés les échantillons pour le polissage. C’est la surface opposée a la rupture qui a été

polie.

1cm

Pastille

J

Figure 3.9. Coupe des barreaux de traction pour les observations métallographiques.
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Les observations des échantillons polis ont été effectuées avec un microscope
optique ainsi qu’avec un microscope e¢lectronique a microsonde (JEOL JXA-8900L),
équipé d’un systeme de rayons X a énergie dispersive (EDX) et d’un appareil de
spectroscopie a dispersion de longueur d’onde (WDS). Cet appareil, présenté a la
figure 3.11, opére a 20 kV et 30 nA. La dimension du faisceau d’électrons était
approximativement de zéro, tandis que la surface d’examen était d’environ 2 um. L’étude
fut effectuée pour des surfaces polies, sur lesquelles une fine couche de carbone fut déposée
afin d’améliorer leur conductivité électrique. Quinze analyses ont été utilisées pour faire
une moyenne de la fraction surfacique des composés intermétalliques. Elles se sont faites
au centre de 1’échantillon, selon le schéma présenté a la figure 3.10, pour éviter de mesurer

les effets du refroidissement important a la surface des échantillons.

Figure 3.10. Distribution des champs pour les analyses micrographiques.

La morphologie des phases de silicium a été étudiée au moyen d’un microscope
optique relié a un logiciel analyseur d’images de type LECO 2001. Cet appareil est congu

pour distinguer les différents tons de gris de I’'image provenant du microscope optique.



Figure 3.11. Microscope électronique
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CHAPITRE 4

EFFETS DES ELEMENTS ALLIES DANS LES ALLIAGES
TELS QUE COULES

4.1 Introduction

Les éléments alliés ajoutés dans un métal peuvent se retrouver sous différentes
formes a I’intérieur du réseau cristallin du solvant. Les atomes de petite taille, tels que
I’hydrogéne, ’oxygeéne, 1’azote, le carbone et le bore peuvent se retrouver sous la forme
d’atomes en insertion. Ces éléments peuvent s’insérer entre les atomes du réseau cristallin,
en créant des distorsions plus ou moins grandes. Les atomes de plus grande taille comme
ceux du cuivre et du magnésium ne peuvent s’insérer entre les atomes du réseau cristallin
du solvant. Comme la plupart des éléments en solution solide, ils sont du type
« substitution ». Les atomes remplacent alors une partie des sites du réseau cristallin, qui
seraient normalement occupés par le métal de base. Mais cette substitution a ses limites et
lorsque la composition est plus élevée que la limite de solubilité, les éléments alliés forment
des précipités. Ces précipités peuvent étre utiles, nuisibles ou ne pas avoir d’effet
significatif selon les cas. Certains éléments peuvent servir a produire un durcissement
structural des alliages d’aluminium. Les principales combinaisons d’éléments utilisées de
nos jours sont présentées a la figure 4.1 . Il existe plus d’une centaine d’éléments d’alliage

possibles dans 1’aluminium, ceux qui sont principalement utilisés pour le durcissement
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structural sont le silicium, le cuivre, le magnésium et le zinc. Ils peuvent étre ajoutés seuls

ou simultanément, selon les effets désirés.

Alliages a
» durcissement
structural

Alliages
de
fonderie

Alliages a
durcissement

par écrouissage

Figure 4.1.  Principaux éléments d'alliage pour l'aluminium’®.

4.2 Microstructure

L’alliage eutectique 413.1 présente une concentration élevée en silicium. Il en
résulte une présence importante de particules de silicium dans la microstructure. Les
propriétés mécaniques de 1’alliage dépendent largement de la morphologie et de la
distribution de ces particules. Il est possible de changer ou de modifier les caractéristiques
des particules de silicium en ajoutant certains éléments ; il est également possible de le faire

en utilisant différents traitements thermiques.

4.2.1 Caractéristiques des particules de silicium

Comme le mentionnaient Iglessis et al. 74, la vitesse de solidification a un effet plus

important que la modification au strontium. Le tableau 4.1 montre la surface moyenne des
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particules de silicium eutectique selon la vitesse de solidification, représentée ici par
I’espace interdendritique moyen. Il est facile de remarquer que plus ’espace entre les
dendrites est important, plus les particules de silicium eutectique sont grandes. Les valeurs
des particules dont 1’espace interdendritique moyen est de 22 um proviennent de ce travail,
tandis que les valeurs des alliages dont 1’espace interdendritique moyen est de 85 um
proviennent des travaux de Moustafa et al® Ces échantillons ont été coulés avec les mémes

alliages lors d’analyses thermiques faites dans des moules en carbone.

Tableau 4.1. Surface moyenne des particules de silicium eutectique selon I'espace
interdendritique.

Espace Surface moyenne des particules de silicium eutectique (umz)

inter i A B C D E F G H
dendritique| p G U c I c U o U o u o n c o o n c

85 um* |37.3|60.7]4.03]9.17]19.18119.5}11.0122.7]8.13}18.2] 13.9| 30.6] 19.6]37.1]17.0]| 35.4] 18.8] 40.2

22um 14.54(6.41]0.7311.80}0.91[2.37]1.35]3.3911.39]|3.71]1.27]2.88]1.11] 2.58] 1.33]12.91]1.37] 2.98
* référence 8

Les caractéristiques des particules de silicium des alliages sont présentées au
tableau 4.2. Les caractéristiques analysées sont : la surface moyenne des particules en pm?,
leur longueur moyenne en um, leur pourcentage de rondeur et leur facteur de forme. Le
pourcentage de rondeur se définit comme étant I’aire de la particule, divisée par son
périmétre, et multipliée par cent. Dans le cas d’un cercle, le résultat de ce calcul donne
100%. Pour le facteur de forme, il s’agit du ratio entre la plus grande dimension de la
particule, par celle de la plus petite. Il est a remarquer que les particules de silicium les plus
grandes se trouvent dans !’alliage de base qui n’est pas modifié. L’ajout de strontium a
modifié I’alliage et a réduit la taille des particules. Elles sont passées d’une forme aciculaire
a une forme fibreuse. Ce changement peut étre observé a la figure 4.14. Comme le

précisaient Moustafa er al®, Peffet du strontium diminue lorsqu’il y a d’autres éléments,
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comme le magnésium et le cuivre, qui sont ajoutés aux alliages. Cela est provoqué par
I’interaction du strontium avec ces éléments, ce qui provoque la formation de phases
intermétalliques complexes. Joenoes et Gruzleski”® ont rapporté que le magnésium en
présence de strontium dans les alliages Al-Si pouvait former le composé Mg,Sr(Si3;Aly), ce
qui se traduit par une perte de strontium disponible pour la modification des particules de
silicium. L’addition de I’argent, du nickel et du zinc, seuls ou combinés, a 1’alliage modifié

au strontium diminue ’efficacité de 1a modification.

Tableau 4.2. Caractéristiques des particules de silicium eutectiques des alliages tels que
coulés

Surface moyenne | Longueur moyenne

Alliage | des particules (um?) | des particules (um)

Moyenne | Ecart type] Moyenne | Ecart type| Moyenne { Ecart type] Moyenne | Ecart type
4.539 6.407 4.359 4.967 61.04 28.97 2.847 1.352
0.726 1.799 1.293 1.037 82.55 20.46 1.868 0.7442
0.909 2.371 1.425 1.350 79.95 22.63 1.913 0.7850
1.347 3.388 1.725 1.772 76.62 24.19 1.916 0.7690
1.394 3.709 1.758 1.995 75.30 25.53 1.909 0.7983
1.265 2.879 1.753 1.760 74.79 24.68 1.930 0.7756
1.110 2.577 1.602 1.649 78.00 23.95 1.939 0.8079
1.325 2.913 1.535 1.742 77.60 24.74 1.971 0.8896
1.374 2.984 1.676 1.786 80.1 23.37 1.898 0.8378

Rondeur (%) facteur de forme

IO |mimjo|o|wm|>]|—

La modification au strontium augmente aussi le pourcentage de rondeur, et diminue
le facteur de forme. Encore 13, les éléments ajoutés qui interagissent avec le strontium

diminuent les effets de ce dernier.

Tableau 4.3. Densité des particules de silicium eutectique dans les alliages.

Densité I A B C D E F G H
(particules/mm?) [ 33 022 [ 55206 | 52389 | 50 177 | 52822 | 49 085 | 51 776 | 49 691 [ 52 992
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Comme le montre les microstructures présentées plus bas, les particules de silicium
eutectique sont treés petites en raison du taux de solidification rapide des éprouvettes de
traction. Ce qui est important de noter dans le tableau 4.2 ce sont les écarts-types des
valeurs qui y sont présentées. La surface moyenne des particules de silicium dans 1’alliage
de base est de 4,539 pm, mais avec un important écart-type. Cela s’explique par la présence
de plusieurs petites particules, mais aussi par la plus grande taille de plusieurs d’entre elles.
De plus, comme les particules de silicium eutectique dans cet alliage sont fines et
allongées, la surface ne change pas beaucoup en comparaison avec les particules plus
petites mais plus arrondies présentes dans les autres alliages. Le pourcentage de rondeur des
particules devient alors trés important. Le pourcentage de rondeur moyen des particules non
modifiées est de 61,04%, tandis qu’il devient de 82,55% avec la modification au strontium.
Avec cette méme modification au strontium, la surface et la longueur moyenne des
particules diminuent de moitié et 1’écart-type diminue également. Les écarts-types sont plus
petits car les particules de silicium eutectique ont une forme plus homogéne.

Le tableau 4.3 contient les valeurs de la densité des particules de silicium eutectique
par millimetre carré. La plus forte densité de particules se trouve dans ’alliage A. Elle est
de 55 206 particules/mm?, comparativement a 33 022 particules/mm’® pour I’alliage I. Pour
les autres alliages modifiés avec du strontium, leur densité se rapproche de celle de ’alliage

A
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4.2.1.1 Observations par microscopie optique

Les figures 4.2 a4 4.10 sont des images de la microstructure des alliages réalisées par
microscopie optique, pour montrer la morphologie des particules de silicium. La figure 4.2
présente 1’alliage de base non modifié. Cette figure montre que les particules de silicium
sont de forme aciculaire et qu’il y a la présence de particules de silicium primaire. Ces
particules de silicium primaire sont largement plus grosses que les particules de silicium

eutectique.

Figure 4.2. Morphologie des particules de silicium de l'alliage I.

En ajoutant 0,02% de strontium, figure 4.3, ces particules de silicium primaire
disparaissent en raison du décalage du point eutectique aluminium-silicium. Comme
I’alliage est maintenant hypoeutectique, les particules de silicium eutectique sont, quant a
elles, de forme arrondie. On remarque facilement les dendrites d’c~Al. Comme nous

I’avons vu précédemment, la densité des particules de silicium est devenue trés importante.
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Figure 4.4  Morphologie des particules de silicium de I'alliage B.
L’alliage B, figure 4.4, présente la méme microstructure. Les particules de silicium

eutectique sont trés petites et trés denses. Ce que ’on remarque pour les autres alliages
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présentés aux figures 4.5 a 4.10, c’est que I’ajout d’autres éléments a 1’alliage de base

diminue de fagon plus ou moins grande I’efficacité de la modification.

Basteds
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Figure 4.5

Avec I’augmentation des éléments d’addition, la présence plus importante de phases
intermétalliques entre les particules de silicium est observable dans la microstructure. Les
particules de silicium primaire sont aussi plus grossiéres. A la figure 4.6, les particules
présentent sont plus dispersées et moins denses que ce qui est présent dans les alliages A et

B.
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Figure 4.6  Morphologie des particules de silicium de 'alliage D.

Morphologie des particules de silicium de 1'alliage E.

Figure 4.7.
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Figure 4.8 Morphologie des particules de silicium de 1'alliage F.

Les composés intermétalliques contenant du lanthane et du cérium sont eux aussi
observables dans la microstructure. Les deux cercles de la figure 4.8 mettent en évidence
ces composés intermétalliques. Nous pouvons aussi observer que les particules de silicium
eutectique sont moins efficacement modifiées par le strontium et que I’espace
interdendritique des alliages ayant plusieurs €¢léments d’addition a tendance a diminuer. La
figure 4.9 montre la précipitation de la phase MgSi, en noir sur les cétés d’une plaquette
de la phase $-AlsFeSi. La figure 4.10 montre plusieurs phases présentes dans 1’alliage H, tel
que Mg,Si et CuAl,. Cette figure mais aussi en évidence la ségrégation des composés

intermétalliques loin des zones de Al-Si eutectique.



Figure 4.9. Morphologie des particules de silicium de 'alliage G.

Figure 4.10. Morphologie des particules de silicium de I'alliage H.

92
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4.2.2 Quantification des phases intermétalliques

Plusieurs phases intermétalliques se forment dans les alliages d’aluminium. Ces
phases intermétalliques sont des zones de solution solide qui ont une trés grande capacité a
dissoudre les autres éléments®. Dans les alliages Al-Si-Cu-Mg-Fe, les composés

intermétalliques les plus souvent retrouvés sont présentés au tableau 4.4.

Tableau 4.4. Composés intermétalliques présents dans les alliages Al-Si-Cu-Mg-Fe®'#2,
Phases Caractéristiques
Al,Cu massive
Mg,Si script chinois
B-AlsFeSi Aiguille/plaquette
Q-AlsCu,MgsSis massive
Al;FeCu, plaquette

Présent seulement avec un taux

T-AlsMgsFeSis de refroidissement élevé
a-Alys(Fe,Mn);Si, Script chinois
oAl s(Fe,Mn,Cr,Cu)sSi; Script chinois

Avec I’addition d’éléments comme le nickel et de métaux terres rares comme le
lanthane et le cérium, il y a la formation de nouveaux composés intermétalliques. Moustafa
et al.® ont étudié les phases intermétalliques qui se forment dans les alliages contenant du

nickel. Les principales phases intermétalliques retrouvées sont présentées au tableau 4.5.



Tableau 4.5.
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Composés intermétalliques retrouvés dans l'alliage Al-11,7% Si contenant
du nickel’.
Phases Caractéristiques
AI3NiCu Script chinois blanc
Al 1(FeMnNiCu)sSi Script chinois gris péle
Alj»(CrFeMnNiCu);Si; Plaquette ségrégée grise

Selon Lepage’, I’addition de 0,5% de Ce et La dans ces alliages produit la

précipitation de la phase Mg,Si et la transformation partielle de la phase 3-AlsFeSi en

m-AlgMgsFeSic. Des phases intermétalliques Sr-Ce-La ont aussi été retrouvées. Les

formules suggérées de certains composés sont : Al;7LasCe,SrSi;s et Al72S1;5CesLasCu;gFe.

Tableau 4.6. Fraction surfacique des phases intermétalliques dans les alliages a 150X.

Mesures | A B C D E F G H
1 4.3 3.6 3.4 4.9 46 4.0 7.3 4.7 5.8
2 3.3 4.8 3.5 44 3.9 5.4 6.8 5.6 5.0
3 4.3 5.3 4.3 4.9 5.0 4.0 7.9 4.9 54
4 4.0 4.3 3.6 4.8 5.4 4.6 7.2 5.3 5.1
5 4.8 29 3.8 4.8 5.6 49 6.0 4.8 4.9
6 3.8 5.5 4.1 6.0 5.1 4.5 6.6 4.2 5.4
7 3.7 4.9 4.5 5.1 6.3 4.6 6.1 49 49
8 4.0 4.3 2.8 4.2 4.0 4.3 6.8 4.9 5.0
9 3.8 3.2 3.9 5.8 4.8 3.9 7.0 4.3 5.6
10 3.8 4.6 45 46 6.2 4.5 7.8 4.4 4.4
11 4.0 4.8 4.4 6.6 5.8 4.3 5.2 4.6 49
12 3.4 5.1 5.3 4.2 4.4 3.5 8.1 6.3 4.8
13 3.8 3.2 4.9 4.9 6.2 6.7 7.1 4.8 5.6
14 4.2 3.9 4.7 41 5.7 47 6.7 5.4 6.0
15 4.3 4.6 49 4.4 4.5 4.5 6.3 5.1 4.8

Moyenne | 4.0 4.3 4.2 4.9 5.2 4.6 6.9 4.9 5.2

Ecart type| 0.38 0.81 0.67 0.72 0.79 0.74 0.77 0.54 0.44
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La quantité de phases intermétalliques dépend des éléments présents dans 1’alliage
et de leur proportion. Le tableau 4.6 montre la fraction surfacique des phases
intermétalliques mesurées dans les neuf alliages, 3 un grossissement de 150X. Comme
prévu, I’alliage de base ainsi que les alliages avec additions de cuivre et de magnésium sont
les alliages contenant la plus faible proportion de composés intermétalliques. La proportion
la plus élevée se retrouve dans I’alliage F.

Le lanthane et le cérium présents dans cet alliage ne se dissolvent pas dans
I’aluminium, ils forment plutét de nouveaux composés complexes. Les alliages D
(Al-Si-Cu-Mg-Ag) et H (Al-Si-Cu-Mg-Ni-Zn) possédent eux aussi une quantité plus
importante d’intermétalliques. La fraction surfacique plus élevée de composés
intermétalliques dans 1’alliage D, comparativement a I’alliage C, ne peut étre due qu’a
Pécart-type des valeurs puisque I’argent se dissout dans la matrice et ne forme pas de

nouveaux cOmposes.

4.2.3 Distribution des phases intermétalliques

Les phases intermétalliques qui ont été observées dans ces alliages sont en accord
avec les résultats obtenus par Backarud et al. 81 ot par Moustafa et al.®. Plusieurs composeés
intermétalliques riches en fer ont été retrouvés dans ces alliages en raison de leur teneur en
fer relativement élevée (0,7% Fe). Ces composés se retrouvent sous la forme de plaquettes
B-AlsFeSi. Ces plaquettes de ($-AlsFeSi sont toujours observées apres une addition de

strontium.
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La figure 4.11 présente la microstructure de 1’alliage de base a un grossissement de
150X. Dans ces images, la luminosité des composés dépend de leur masse: plus un
composé contient d’éléments dont la masse atomique est élevée, plus ce composé sera

brillant.

Figure 4.11. Microstructure a 150X de I'alliage 413.1.

La figure 4.12 montre un grossissement a 600X de cet alliage. Le point 1 présente
une particule de silicium primaire. Ces particules sont toujours présentes lorsque 1’alliage

n’est pas modifié.
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Figure 4.12. Microstructure a 600X de I'alliage 413.1.

Le point 2 montre une particule de silicium eutectique. Elle est de forme allongée et
trés foncée en raison de la faible masse atomique du silicium. La particule 3 représente une
phase f-AlsFeSi sous forme d’aiguille. La figure 4.13 montre I’analyse par microsonde

électronique de la phase £3.

LOG

18k

8.00 10. p&e

Figure 4.13. Analyse par rayon X a énergie dispersive du composé $-AlsFeSi.
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Le fer dans cet alliage forme aussi d’autres composés intermétalliques, comme le
composé numéroté 4, qui est une plaquette ségrégée. La composition de cette phase
intermétallique est a-Al;s(Fe,Mn,Cr,Cu);Si>. Ces phases se forment au début de la
solidification et précipitent vers le fond en raison de leur taille et de leur masse élevées. Le
composé intermétallique identifié par le point 5, de composition Al;s(Fe,Mn);Si; (phase @)

précipite sous forme de script chinois.

COMP
“ME=211

Figure 4.14. Microstructure a 150X de I'alliage 413.1 avec strontium.

L’ajout de strontium aux alliages peut aussi créer certains composés
intermétalliques. La figure 4.14 présente la microstructure a 150X de I’alliage A. Les
mémes composés intermétalliques que pour 1’alliage de base y sont présents, mais il y a en

plus la présence de Al,Si,Sr (figure 4.15, point 1).
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Figure 4.15. Microstructure a 600X de 1'alliage 413.1 avec strontium.

La figure 4.16 montre I’analyse par microsonde d’une de ces phases d’Al,Si,Sr.

LOG
18k

Figure 4.16. Analyse par rayon X a énergie dispersive du composé Al,Si,Sr.

Selon Samuel ez al.®, le strontium a aussi comme effet le fractionnement des phases

B-AlsFeSi; le point 2 de la figure 4.15 montre ce fractionnement. Au point 3, des phases
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B-AlsFeSi sont aussi observées non fractionnées. Le point 4, montre que la phase o-
Al;5(Fe,Mn);Si; est toujours présente.

L’ajout de 0,4% de magnésium ne provoque pas la formation de nouveaux
composés intermétalliques, mais peut conduire a la transformation de certains des
composés présents. L’addition de Mg a I’alliage de base a mené a la formation de Mg,Si et

a la transformation partielle de la phase 3-AlsFeSi en n-AlgMg:FeSis.”

‘COMFP
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Figure 4.17. Microstructure a 150X de I'alliage 413.1 + Sr + Mg.

Quelques phases intermétalliques identifiées dans cet alliage sont présentées a la
figure 4.18 et & la figure 4.20, a différents grossissements. La phase de la figure 4.18
montre une particule de Mg,Si sous forme de script chinois. C’est sous cette forme que I’on

retrouve communément le magnésium dans les alliages Al-Si. L’analyse de cette phase est
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présentée a la figure 4.19. Les deux pics en évidence sont bien ceux du magnésium et du

silicium.
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Figure 4.19. Analyse par rayon X a énergie dispersive du composé Mg,Si.

Dans la figure 4.20, la phase 1 consiste en une aiguille de $-AlsFeSi. Ces phases

sont toujours présentes en raison de la teneur en fer relativement élevée de cet alliage. La
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phase Q-AlsMgsSisCus; est identifiée par le point 2, tandis que le point 3 montre une phase

a-A1|5(Fe,Mn)3Si2.

Figure 4.20. Microstructure a 600X de l'alliage 413.1 + Sr + Mg.

La transformation de la phase $-AlsFeSi en n-AlsMgsiFeSig est illustrée aux trois
prochaines figures. La figure 4.21 présente ces deux phases 4 un grossissement de 3500X.
La figure 4.22 montre la distribution de fer dans ces phases, tandis que la figure 4.23

présente la distribution du magnésium au méme endroit.
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Figure 4.21. Image par électrons rétrodiffusés des phases 8-AlsFeSi et m-AlsMg3FeSig.

Figure 4.22. Image par rayons X de la distribution du fer dans les composés
intermétalliques.

Figure 4.23. Image par rayons X de la distribution du magnésium dans les composés
intermétalliques.
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La figure 4.24 présente 1’analyse d’une phase n-AlsMg3;FeSig ou chacun des pics

correspond bien a la phase identifiée.
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Figure 4.24. Analyse par rayon X & énergie dispersive du composé n-AlsMg;FeSis.

Le cuivre qui est ajouté aux alliages est un élément tres actif pour la formation de
phases intermétalliques. On le retrouve sous plusieurs formes, mais il précipite
généralement sous forme de Al,Cu. Cette précipitation se produit sous forme de blocs,
directement a partir du liquide, ou sous forme eutectique (Al+Al,Cu) & des concentrations
de Cu plus basses. Dans bien des cas, une combinaison des deux formes est retrouvée.
Cette phase est présentée a la figure 4.25 et a la figure 4.26. Une analyse par microsonde est
aussi présentée a la figure 4.27.

Dans D’alliage E tel que coulé, les particules de Al,Cu sont de grande taille. La
figure 4.25 est une image de la microstructure de cet alliage a un grossissement de 150X ;
les particules blanches sont des précipités de Al;Cu. La figure 4.26 a été réalisée avec le

méme alliage, a un grossissement de 600X. Les précipités de AlL,Cu sont trés grands
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(point 1) et sont toujours accompagnés d’aiguilles de 8-AlsFeSi. Au point 2, les aiguilles de

-AlsFeSi sont trouvée seule et le point 3 montre des phases a- Al;s(Fe,Mn)3Si,.

p—

COMF
“MeEs

Figure 4.26. Microstructure a 600X de I'alliage 413.1 + Sr + Cu.
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Figure 4.27. Analyse par rayon X a énergie dispersive du composé Al,Cu.

Lorsque le cuivre et le magnésium sont ajoutés en excés dans cet alliage, la
distribution de la phase Al,Cu est différente. Les particules de Al;Cu sont alors entremélées

de particules de la phases Q-AlsCu;MgsSie (figure 4.29).

Figure 4.28. Microstructure a 150X de l'alliage 413.1 + Sr + Cu +Mg.

La morphologie globale de cet alliage est présentée a la figure 4.28. L’analyse d’un

composé intermétallique de Q-AlsCu,MgsSis est présentée a la figure 4.30.
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Figure 4.29. Microstructure a 600X de I'alliage 413.1 + Sr + Cu + Mg.
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Figure 4.30. Analyse par rayon X a énergie dispersive du composé Q-AlsCu,MgsSis.

Des phases contenant de 1’argent n’ont pas été observées dans I’alliage D, malgré
une addition de 0,7 % en masse. Selon Vasilakos et al.84, I’argent entre en solution solide
dans I’aluminium et ne forme pas de composé intermétallique dans les alliages aluminium-

silicium (A357).
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Figure 4.31. Analyse par rayon X a énergie dispersive de la matrice d’aluminium de
’alliage D.

La figure 4.31 est une analyse de la matrice d’aluminium dans 1’alliage D. Nous
pouvons remarquer que l’argent est présent a I'intérieur de la matrice, tout comme le
cuivre. Les principales phases intermétalliques observées sont les mémes que dans 1’alliage
précédent, soit: AlLCu (figure 4.33, point 1), B-AlsFeSi (figure 4.33, point 2) et
Q-AlsCu;MgsSie. La figure 4.32 montre la microstructure de 1’alliage D a un grossissement

de 150X.
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Figure 4.33. Microstructure a 600X de I'alliage 413.1 + Sr+ Mg+ Cu + Ag.
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Les métaux terres rares, tels que le cérium et le lanthane, forment des composés
complexes qui ne sont pas solubles dans les alliages d’aluminium. Les différents composés
intermétalliques contenant des terres rares précipitent selon diverses morphologies. La
figure 4.34 montre une image globale a 150X, tandis que la figure 4.35 montre un
agrandissement 4 600X. Sur cette derniére figure, trois différents types de solidification
sont présents pour ces composés complexes. La premiére morphologie (point 1) présente un
composé sous forme de tiges ramifiées. L’analyse chimique suggérée pour ce composé est
Al7;Si;sCesLasCuygFe’. D’autres composées intermétalliques précipitent sous forme
sphérique lorsqu’ils contiennent du strontium (point 2), tandis que certaines phases

précipitent en combinaison avec des aiguilles/plaquettes de 8-AlsFeSi (point 3).

W a

Figure 4.34. Microstructure a 150X de I'alliage 413.1 + Sr + Mg + Cu + La + Ce.
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Figure 4.35. Microstructure a 600X de l'alliage 413.1 + Sr + Mg + Cu + La + Ce
(alliage F).

La figure 4.36 montre une analyse d’une phase intermétallique présente dans
I’alliage F, alliage contenant du cérium et du lanthane. Certains autres éléments peuvent se

mélanger dans ces phases comme le cuivre dans le cas présent.
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Figure 4.36. Analyse par rayon X a énergie dispersive d’un composé intermétallique
contenant du La et du Ce.
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Le zinc, dans les alliages d’aluminium, se dissout dans la matrice tout comme le fait

I’argent. La figure 4.37 montre la distribution du zinc dans I’alliage G.

Figure 4.37. Distribution du zinc dans I'alliage G tel que coulé.

Les composés intermétalliques retrouvés sont les mémes que dans P’alliage C. La
figure 4.38 montre un apercu, a 150X, de I’alliage G. Plus précisément, nous pouvons
remarquer a la figure 4.39 la présence de certaines phases telles que Al,Cu (point 1) et

Q-AlsCu;MgsSis (point 2).
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Figure 4.39. Microstructure 2 600X de l'alliage 413.1 + Sr + Mg + Cu + Zn.

L’ajout du nickel provoque la formation de plusieurs phases intermétalliques

complexes. Le nickel en présence de cuivre forme des phases Al-Ni-Cu telles que Al;NiCu,
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Al (MnFeNiCu),Si et Aljp(CrMnFeNiCu);Si;. La figure 4.40 montre I’analyse par

microsonde électronique d’une phase Al;;(MnFeNiCu),Si présente dans 1’alliage H (Al-Cu-

Mg-Zn-Ni).
DT [ 197 CR| 1641cps| RR | 17cps| LT(RT) | 16.11¢ 18.98) preset | OFF |
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Figure 4.40. Analyse par rayon X a énergie dispersive du composé Al;;(Mn,Fe,Ni,Cu),Si.

» L AT\ T

Figure 4.41. Microstructure a 150X de l'alliage 413.1 + Sr + Mg + Cu + Zn + Ni
(alliage H).
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Ces phases intermétalliques contenant du nickel peuvent étre observées a la figure
4.41. A la figure 4.42, il y a un grossissement d’une phase de Al;NiCu (point 1). L’autre
phase intermétallique identifiée sur cette figure est un précipité de Q-AlsCu,MgsSis. La
présence de cette phase intermétallique était attendue car, selon Moustafa et al® les phases

contenant du magnésium précipitent sous forme de Q-AlsCu;MgsSis en présence de nickel.

Figure 4.42. Microstructure 2 600X de l'alliage 413.1 + Sr + Mg + Cu + Zn + Ni
(alliage H)
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4.3 Résultats et discussion

4.3.1 Role du fer dans les alliages de type 413-F

Les propriétés mécaniques des alliages dépendent principalement de leur
composition chimique. Dans le cas d’un méme alliage, les propriétés aprés coulée
dépendent du taux de refroidissement imposé ainsi que de la morphologie de la structure
eutectique”™*’®. Les propriétés mécaniques en traction que nous avons obtenues pour
I’alliage 413.1, sans traitement thermique ou telles que coulées dans le moule métallique,
sont présentées au tableau 4.7. Ce sont les propriétés de cet alliage qui serviront de
références pour analyser et comparer les effets des différents éléments ajoutés et des

différents traitements thermiques réalisés.

Tableau 4.7. Propriétés mécaniques en traction de ’alliage 413.0 tel que coulé.

Alliage LU (MPa) | LE (MPa) | %Déf (%)
| 187.68 115.24 4.25

Dans la littérature, les propriétés des alliages de type 413 semblent varier
considérablement selon les sources. La figure 4.43 montre quelques exemples des
propriétés en traction d’alliages de cette famille, classés selon leur teneur en fer.
Apparemment, en augmentant la concentration de fer de 0,7 a 2,0%, la limite ultime et la
limite élastique de ces alliages augmentent, mais il y a une forte réduction de la ductilité. La
précipitation des intermétalliques de fer lors de la solidification peut en étre la cause.

Cependant, la vitesse de solidification ou la distance interdendritique ne sont pas
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mentionnées alors qu’elles ont aussi une trés grande influence sur les propriétés

mécaniques.
|l Limite ultime M Limite élastique 00 % de déformation]
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Figure 4.43. Comparaison entre différents alliages de type 413-F (Al-12Si).

La limite ultime des alliages 413.0-F est spécifiée comme étant de 296 MPa. Or, les
résultats obtenus avec un alliage A413.1-F ont ét¢ de 188 MPa, soit pratiquement une
différence de 100 MPa. Perdersen et Arnber’’ ont eu eux aussi des résultats plus faibles que
ceux mentionnés en référence pour les alliages de ce type. Avec un alliage contenant
10,59% Si, 0,255% Fe, 0,209% Mg et 0,11% Ti, ils ont obtenu une limite ultime de

160 MPa et une déformation a la rupture de 4% pour les propriétés apres coulée.
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4.3.2 Alliage A413.1 avec éléments d’addition

Les éléments additionnés aux différents alliages sont rappelés dans la

liste suivante : I - A413.1
A - A413.1+Sr
B—- A+Mg
E- A+Cu
C—» A+Mg+Cu
D—- A+Mg+Cu+Ag
F-» A+Mg+Cu+Ce+La
G- A+Mg+Cu+Zn
H—- A+Mg+Cu+Zn+Ni.

Les résultats obtenus lors des essais de traction sont présentés au tableau 4.8 :

Tableau 4.8. Propriétés en traction de tous les alliages tels que coulés.

Alliage LU (Mpa) | LE (Mpa) | %Déf (%)
| 187.68 115.24 4.26
A 231.17 129.77 3.39
B 234.84 136.87 2.64
E 223.16 145.99 1.60
C 222.80 161.86 1.05
D 228.95 175.90 0.88
F 220.10 162.24 0.97
G 224.01 177.99 0.77
H 230.56 176.42 0.92

Les résultats sont aussi présentés, sous forme d’histogrammes, aux trois figures

suivantes pour faciliter 1’analyse.
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Figure 4.44. Limite ultime de tous les alliages tels que coulés.
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Figure 4.45. Limite élastique de tous les alliages tels que coulés.



120

Déformation (tel que coulé)
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Figure 4.46. Pourcentage de déformation a la rupture de tous les alliages tels que coulés.

| A B E Cc
Alliage

Le systtme de comparaison utilisé consiste a observer la différence entre les
propriétés d’un alliage et celles de 1’alliage I (413.1). Les valeurs présentées au tableau 4.9
ont été calculées de la fagon suivante :

LUy, - LU; = ALUy.

Dans cette formule, LU, représente la limite ultime de 1’alliage avec un ou plusieurs
nouveaux €éléments ajoutés; LU; représente la limite ultime de 1’alliage I; et ALUy est la
différence entre les deux, qui servira d’outil de comparaison. Le méme calcul a aussi été
appliqué pour la limite élastique (LE) et pour le pourcentage de déformation (%Déf). Selon
ce calcul, un résultat de valeur positive indique une augmentation des propriétés, tandis

qu’une valeur négative signifie qu’il y a eu une diminution.
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Tableau 4.9. Comparaison des propriétés mécaniques en traction des différents alliages
tels que coulés avec celles de I’alliage 413.0.

Aliage  |ALU (MPa) |ALE (MPa) |A%Déf (%)
A 43.48 14.52 -0.86
B 47.16 21.63 1.61
E 35.47 30.75 -2.65
C 35.12 46.62 3.21
D 41.27 60.65 -3.38
F 32.42 47.00 3.28
G 36.33 62.75 3.48
H 42.88 61.18 3.34

La tendance principale qui se dessine en analysant les résultats obtenus pour les
alliages tels que coulés, c’est qu’il y a une augmentation de la limite ultime et de la limite
¢lastique et ce, lorsque les différents éléments sont ajoutés. Par contre, cela se traduit par

une diminution plus ou moins marquée du pourcentage de déformation.

4.3.3 Effets du strontium

Des bons résultats sont obtenus avec ’alliage A qui est, en fait, I’alliage I
additionné de strontium. La résistance a la traction de cet alliage a augmenté sans que son
pourcentage de déformation ne soit trop affecté (figure 4.44 et figure 4.46). Le strontium a
aussi eu un effet positif sur la limite élastique. Dans d’autres recherches, ces résultats

avaient déja été observés avec des types d’alliage différents®">"’.

4.3.4 Effets du magnésium

Comme nous pouvons le voir a la figure 4.44, I’ajout de plusieurs sortes d’éléments
en quantité plus importante ne fait pas augmenter d’avantage la limite ultime. Cette

derniére atteint rapidement son maximum. Les alliages B et E, qui n’ont eu qu’un ajout de
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magnésium et de cuivre respectivement, avaient déja atteint leur limite ultime maximale.
L’ajout des autres éléments dans les autres alliages n’améliore en rien la limite ultime. Par
contre, I’ajout en grande quantité d’éléments d’alliage a un effet direct sur le pourcentage
de déformation. La figure 4.46 montre trés bien cet effet. Le pourcentage de déformation
des alliages possédant plus de deux nouveaux ¢léments ajoutés baisse rapidement pour se
stabiliser sous la barre de un pour cent. Iglessis et al.” sont arrivés aux mémes résultats
avec un alliage qui contenait 10 % de silicium. Le magnésium a créé une augmentation de
la limite ultime, tout en diminuant la ductilité de leur alliage. La ségrégation des éléments
lors de la solidification peut étre un facteur important pour expliquer ce phénoméne. La

limite élastique augmente elle aussi grace au magnésium, mais ’effet est plus discret.

4.3.5 Effets du cuivre

De fagon générale, le cuivre a aussi un effet positif sur la résistance en traction.
Contrairement au magnésium, son effet est plus important sur la limite élastique que sur la
limite ultime. Le cuivre a provoqué une augmentation de 30,8 MPa sur la limite élastique
de I’alliage de base, comparativement a 21,6 MPa pour 1’alliage avec une addition de
magnésium. Par contre, le cuivre fait baisser de fagon plus importante la ductilité, avec une
réduction de 2,65% de la déformation ; la déformation a la rupture étant de 1,6%,

contrairement a 4,25% pour ’alliage de base.
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4.3.6 Effets combinés du magnésium et du cuivre

L’alliage C a regu une addition des deux éléments décrits plus haut, soit le
magnésium et le cuivre. L’effet de ces deux éléments combinés est aussi plus important
pour la limite élastique que pour la limite ultime. Une augmentation de 46,6 MPa de la
limite élastique par rapport & ’alliage de base a été observée, comparativement a 21,6 MPa
pour I’alliage additionné de magnésium seul et a 30,8 MPa pour celui additionné de cuivre.
La déformation a la rupture a cependant diminué de fagon importante, pour atteindre 1%
d’élongation : ceci représente une baisse de 75% de la ductilité par rapport a I’alliage

A413.1.

4.3.7 Effets de I’argent

L’argent, comme le cérium, le lanthane, le zinc et le nickel, a été ajouté a 1’alliage
contenant déja du magnésium et du cuivre. Son apport se situe au niveau de la résistance
mécanique de I’alliage. L’argent, présent dans 1’alliage D, a fait augmenter la limite ultime
et la limite élastique de I’alliage C, mais n’a pas eu d’effet sur le pourcentage de
déformation a la rupture. La plus grande différence avec 1’alliage C est 1’augmentation
beaucoup plus importante de la limite €lastique par rapport a 1’alliage de base.

L’argent ajouté aux alliages d’aluminium produit des alliages a trés haute limite
¢lastique. L’alliage 201.0, qui posséde 0,7 % Ag, peut atteindre une limite élastique de 414

MPa%. L’inconvénient de cet élément est son coit éleveé.
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4.3.8 Effets du cérium et du lanthane

L’alliage F a la méme composition que I’alliage C, mais avec un ajout d’environ
0,4% de cérium et 0,4% de lanthane. Si nous comparons les propriétés mécaniques
obtenues par cet alliage avec celles de I’alliage C, il n’y a aucune différence. Le cérium et
le lanthane ne semblent pas avoir d’effet sur les propriétés des alliages lorsqu’aucun

traitement thermique n’est appliqué.

4.3.9 Effets du zinc et du nickel

Le zinc se retrouve dans deux alliages : dans ’alliage G (alliage C + Zn) ou il est
seul et dans I’alliage H (alliage C + Zn + Ni) ot il est combiné a du nickel. Dans un premier
temps, le zinc n’a pas d’effet sur la limite ultime s’il est ajouté seul a I’alliage C, mais il en
augmente la limite élastique. Une augmentation de 62,75 MPa par rapport a I’alliage de
base a €té notée contre, 46,62 pour ’alliage C. Cependant, lorsqu’il est ajouté en méme
temps que le nickel, les propriétés mécaniques sont comparables a celles obtenues par
I’alliage D contenant de 1’argent. Les valeurs de la limite ultime et de la limite élastique
sont les mémes, ainsi que celles du pourcentage de déformation a la rupture. L’ajout de
nickel ne fait pas augmenter d’avantage la limite élastique, mais la limite ultime de 1’alliage

H est plus élevée que celle de I’alliage G.
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CHAPITRE 5

EFFETS DE LA MISE EN SOLUTION (TRAITEMENT T4)
SUR LES CARACTERISTIQUES DES PARTICULES DE
SILICIUM EUTECTIQUE ET SUR LES COMPOSES
INTERMETALLIQUES

5.1 Introduction

Les traitements thermiques T4 sont composés d’une mise en solution suivie d’une
trempe et d’un vieillissement naturel. La mise en solution sert 8 homogénéiser les éléments
ajoutés dans I’alliage, & changer la morphologie des phases interdendritiques et a dissoudre
les constituants qui participent au durcissement par précipitation.” La trempe, quant a elle,
sert a préserver 1’état créé lors de la mise en solution dans les alliages a la température
ambiante. Ce chapitre présente les effets de la mise en solution sur les caractéristiques des
particules de silicium eutectique ainsi que sur les composés intermétalliques présents dans

les alliages.
5.2 Résultats et discussion

5.2.1 Particules de silicium eutectique

Dans cette partie, les deux temps de mise en solution différents qui ont été utilisés
seront comparés : un de quatre heures et I’autre de vingt-quatre heures, tous deux suivis

d’une trempe a I’eau chaude. Les échantillons choisis pour 1’analyse de la microstructure
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sont ceux qui ont subi une trempe a 1’eau chaude, puisque ce type de trempe est depuis
longtemps utilisé. Les effets des deux temps de mise en solution sur ces deux paramétres,
déja mentionnés, des alliages tels que coulés, les caractéristiques des particules de silicium
eutectique et les différentes phases intermétalliques présentes dans les alliages, seront
traités. Comme ’on déja indiqué Pedersen et Arnberg’’, les échantillons en laboratoire sont
de petite taille; il en résulte donc que le taux de refroidissement ne varie pas de fagon
significative selon les différentes trempes. Un autre facteur découlant de la petite taille des
échantillons est la quantité d’éléments en solution solide dans le matériau. Comme les
échantillons utilisés sont de petite taille et qu’ils ont été coulés dans un moule métallique,
leur refroidissement a été trés rapide. La quantité d’éléments en solution solide peut ainsi

étre relativement élevée.

5.2.1.1 Mise en solution de quatre heures

Les caractéristiques des particules de silicium eutectique sont présentées au
tableau 5.1. En comparant les alliages entre eux, nous obtenons les mémes différences que
pour les alliages tels que coulés. Les particules dans ’alliage de base (alliage I) sont de
forme allongée, contrairement aux particules modifiées. Le pourcentage de rondeur est de
62% pour ’alliage de base et, en moyenne, de 80% pour tous les autres alliages modifiés au

strontium.
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Tableau 5.1. Caractéristiques des particules de silicium eutectiques apres une mise en
solution de quatre heures.

. Surface moyenne | Longueur moyenne
Alliage | des particules (um?) | des particules (um)
Moyenne | Ecart type] Moyenne | Ecart type] Moyenne | Ecart type] Moyenne | Ecart type
6.682 10.12 4.8 4.013 62.38 24 .43 2.821 1.28
1.221 2.125 1.609 1.138 86.64 15.04 1.732 0.6598
2.123 2.569 2.103 1.536 83.45 16.52 1.734 0.6567
2.66 3.733 2.362 1.866 81.08 17.99 1.79 0.6890
2.332 3.326 2.159 1.713 83.25 16.75 1.73 0.6401
2.253 3.317 2.199 1.846 80.85 18.85 1.858 0.7583
3.096 4.328 2.646 2.22 79.20 19.5 1.819 0.7247
3.186 4.219 2.524 1.982 81.68 17.31 1.696 0.6078
3.371 5.22 2.595 2.05 80.99 17.61 1.745 0.6451

Rondeur (%) facteur de forme

I|Omm|oio|m|>|—

En les comparant avec les alliages tels que coulés, les particules subissent une
croissance de la surface moyenne dans tous les alliages ainsi que la longueur des particules;
toutes deux ont doublé. Dans I’alliage de base, les particules de silicium eutectique apres la
coulée sont allongées et tres minces. C’est ce qui explique leur faible surface moyenne.
Aprés une mise en solution de quatre heures a 495°C, les particules garde leur forme
allongées mais leur épaisseur augmente, d’ou une augmentation plus importante de la
surface moyenne. Ce changement peut étre observé a la figure 5.1. La densité de particules
de silicium eutectique diminue de fagon importante avec cette augmentation de 1’épaisseur.

Le pourcentage de rondeur a aussi légérement augmenté apres la mise en solution.
De plus, I’écart-type des valeurs a diminué, ce qui indique qu’une certaine homogénéisation
s’est produite. Les valeurs des facteurs de forme ont, elles aussi, 1égérement vari€. Les
valeurs moyennes sont plus faibles ainsi que leur écart-type. Cela démontre encore une fois

I’effet d’arrondissement et d’homogénéisation de la mise en solution.
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Tableau 5.2. Densité des particules de silicium eutectique tel que coulé et aprés quatre
heures de mise en solution.

Densite | A B c D E F G H
(particules/mm®)

tel que coulé | 33022 | 55206 | 52389 | 50 177 | 562822 | 49085 | 51 776 | 49 691 | 52 992
4 heures 13159 |1 41788 | 29294 | 27 830 | 24 060 | 27 592 | 19409 | 21 303 | 22 492

Le tableau 5.2 contient les valeurs des densités des particules de silicium eutectique
dans les alliages tels que coulés ainsi que ceux ayant subi une mise en solution de quatre
heures. Ces valeurs permettent d’apprécier la croissance des particules. La densité des
particules est passée de 33 022 particules/mm? 2 13 159 particules/mm2 dans le cas de
I’alliage de base non modifié. L’alliage A est encore celui qui a la densité la plus élevée,
avec 41 788 particules/mm’. La diminution de la densit¢ des autres alliages est
impressionnante. Dans les alliages B & H, la densité des particules de silicium eutectique a
pratiquement diminué de moitié. Les alliages modifiés dont la densité de particules est la
plus faible sont les alliages contenant plusieurs éléments d’addition, soit les alliages F, G et
H.

Les figures suivantes montrent les microstructures des alliages, observées par
microscopie optique. La figure 5.1 montre qu’il y a toujours la présence de particules de
silicium primaire dans 1’alliage de base. Les particules de silicium eutectique sont encore

sous forme d’aiguilles, mais elles commencent a se briser et a épaissir.



Figure 5.1.

o

Morphologie des particules de silicium de l'alliage .
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Dans les autres alliages, le strontium a modifié ces particules; et le traitement de

mise en solution a provoqué le commencement de I’arrondissement des particules et de leur

croissance.

Figure 5.2.

Morphologie des particules de silicium de l'alliage A.
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Une fois de plus, I’ajout des autres éléments a limité I’effet du strontium en formant
des composés intermétalliques. Aux figures 5.2 et 5.3, la baisse de la densité des particules

de silicium eutectique ainsi qu’un début de croissance peut €tre observé.

Figure 5.3. Morphologie des particules de silicium de l'alliage B.



Figure 54.

Figure 5.5.

Morphologie des particules de silicium de l'alliage C.

Morphologie des particules de silicium de l'alliage D.
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Figure 5.6. Morphologie des particules de silicium de I'alliage E.

Figure 5.7. Morphologie des particules de silicium de l'alliage F.
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Ce ne sont pas tous les composés intermétalliques qui sont dissous aprés une mise
en solution. La figure 5.8 et la figure 5.9 présentent plusieurs types de composés
intermétalliques toujours présents aprés quatre heures de mise en solution. Ces différents
composés sont insolubles dans la matrice d’aluminium et ne sont pas affectés par une
élévation de la température. Les différents composés intermétalliques retrouvés dans les

alliages seront traités dans la prochaine section.

Figure 5.8. Morphologie des particules de silicium de l'alliage G.

Pour ce qui est des particules de silicium eutectiques, les plus grossiéres se
retrouvent dans les figures 5.4 & 5.9 que dans les alliages précédents. La présence d’autres
éléments, comme le cuivre et magnésium, a diminué la quantité de strontium disponible

pour la modification en s’associant avec quelques particules de strontium.
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Figure 5.9. Morphologie des particules de silicium de I'alliage H.

5.2.1.2 Mise en solution de vingt-quatre heures

Avec une mise en solution de vingt-quatre heures, les particules de silicium
eutectique ont profité d’un temps plus long et sont encore plus grosses. Les caractéristiques
des particules eutectiques sont présentées au tableau 5.3. Celles présentes dans I’alliage de
base ont commencé 3 se fractionner. La longueur et la surface moyenne de particules a
légérement diminué. La baisse de la surface moyenne est provoquée par le fractionnement
des particules. Si cette baisse n’est pas plus importante, c’est que les particules de silicium
eutectique ont continué de croitre pendant qu’elles se fractionnaient. Cette croissance peut

étre observée a la figure 5.10.
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Tableau 5.3. Caractéristiques des particules de silicium eutectiques aprés une mise en
solution de vingt-quatre heures.

Surface moyenne Longueur moyenne

Alliage | des particules (um?) | des particules (um)

Moyenne | Ecart type] Moyenne | Ecart type| Moyenne | Ecart type] Moyenne | Ecart type
5.744 6.568 4.844 4.054 61.4 25.14 2.713 1.226
2.288 2.65 2.098 1.441 86.65 13.26 1.648 0.5775
4.649 5.496 2.95 2.154 83.66 15.15 1.64 0.5714
5.836 6.479 3.318 2.373 83.75 14.93 1.579 0.5063
5.948 6.802 3.247 2.359 84.59 14.32 1.514 0.4455
4.962 5.699 3.069 2.201 84.49 14.17 1.609 0.5483
5.497 5.886 3.257 2.263 83.08 15.14 1.612 0.5486
5.702 6.586 3.277 2.436 83.74 15.14 1.611 0.5376
5.104 6.029 3.129 2.323 82.45 15.83 1.638 0.5446

Rondeur (%) facteur de forme

I|@|Mmo|0|w|>|—

Dans les autres alliages, les particules de silicium eutectique qui ont été modifiées
ont continué de croitre. Les particules de I’alliage A sont beaucoup plus grosses que celles
présentes aprés une mise en solution de quatre heures. Leur surface moyenne est
maintenant de 2,288 um?’. Les particules & I’intérieur des autres alliages ont, elles aussi
grossi considérablement. En les comparant avec celles observées aprés une mise en solution
de quatre heures, nous remarquons une augmentation de 100% de la surface moyenne et
d’environ 50% de la longueur moyenne.

Les particules de silicium eutectique modifiées au strontium ont également subi un
arrondissement, aprés la mise en solution de vingt-quatre heures. Le pourcentage de

rondeur moyen est maintenant de 84%.

Tableau 5.4. Densité des particules de silicium eutectique pour les trois conditions.

Densite | A B c D E F G H
(particules/mm®)
tel que coulé | 33022 | 55206 | 52 389 [ 50 177 | 52822 | 49085 | 51776 | 49 691 | 52 992
4 heures 13159 | 41788 | 290294 | 27830 | 24060 [ 27 592 | 19409 | 21 303 | 22 492
24 heures 13788 | 32418 | 20191 | 19278 | 17024 | 15562 | 14693 | 13575 | 14 166
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Aprés vingt-quatre heures de mise en solution, la densité des particules de silicium
eutectique a continué¢ de diminuer, & I’exception de I’alliage de base. La densit¢ des
particules de D’alliage I est restée la méme, mais elle a diminué jusqu'a 32418
particules/mm? pour 1’alliage modifié au strontium. La densité des particules pour les autres
alliages suit la méme tendance aprés une mise en solution de vingt-quatre heures qu’apres
une mise en solution de quatre heures. Les densités les plus basses des alliages modifiés ont
encore été obtenues par les alliages F, G et H.

Les figures suivantes montrent les microstructures des alliages, observées par
microscopie optique. A la figure 5.10, il y a encore la présence de particules de silicium

primaire dans I’alliage de base, méme apres vingt-quatre heures.

Figure 5.10. Morphologie des particules de silicium de 'alliage I.
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Les particules de silicium eutectique sont toujours sous forme d’aiguilles, mais elles
sont beaucoup plus brisées et plus petites. Pour I’alliage A, figure 5.11, les particules sont
plus grosses et plus distancées que dans le méme alliage dont la mise en solution est de

quatre heures.

Figure 5.11. Morphologie des particules de silicium de I'alliage A.

Dans les alliages B, E, C et D, les particules de silicium eutectique sont trés grosses
et distancées en comparaison de celles de I’alliage A. Sur les figures 5.12 a 5.15,
I’observation de la morphologie de ces particules permet de remarquer encore la présence
de quelques composés intermétalliques. Sur ces figures, la baisse de la densité des
particules est facilement observable. Les particules sont plus grosses et plus distancées

qu’apres la mise en solution de quatre heures.
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g

Figure 5.12. Morphologie des particules de silicium de l'alliage B.

Figure 5.13. Morphologie des particules de silicium de I'alliage E.
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Figure 5.14. Morphologie des particules de silicium de l'alliage C.

Figure 5.15. Morphologie des particules de silicium de l'alliage D.
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Figure 5.16. Morphologie des particules de silicium de l'alliage F.

Figure 5.17. Morphologie des particules de silicium de I'alliage G.
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Figure 5.18. Morphologie des particules de silicium de I'alliage H.

La présence de composés intermétalliques est plus élevée lorsque nous observons
les alliages F, G et H. Les phases présentes dans ces alliages, comme celles composées de
lanthane et de cérium dans ’alliage F, ne sont pas dissoutes lors de la mise en solution. Les
microstructures de ces alliages sont présentées aux figures 5.16 4 5.18.

La mise en solution des alliages eutectiques Al-Si peut modifier la morphologie des
particules de silicium par différents procédés. La mise en solution provoque tout d’abord
I’arrondissement et la croissance des particules, en passant par un stade de fragmentation

des grosses particules lorsqu’il s’agit d’un alliage non modifié (figure 5.19)*.
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Figure 5.19. Schématisation du développement des particules de silicium eutectique lors

d'une mise en solution*'.

Un autre phénoméne possible pour modifier la morphologie des particules de

silicium eutectique est le mécanisme de dilution d’Ostwald. Selon ce processus, les petites

particules se dissolvent dans la matrice, ce qui contribue a la croissance des plus grosses

particules. La figure 5.20 présente ce mécanisme, qui peut se produire lors d’une mise en

solution.

Atomes de Si

OQO 0 &6\@

(a) (b)

A

(c)

Figure 5.20. Schématisation du mécanisme de dilution d'Ostwald : a) avant la mise en
solution, b) les petites particules se dissolvent, c) les plus grosses particules
croissent grace au silicium libéré par les plus petites et se fusionnent.
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La trempe est une opération réalisée trés rapidement, dans les étapes des traitements
thermiques, mais elle a une trés grande influence sur les propriétés finales. Ce qui permet
de figer le soluté dans la solution solide plus ou moins efficacement, c’est le taux de
refroidissement auquel est soumis le métal. Un refroidissement lent produit une
précipitation massive le long des joints de grains d’aluminium. Les éléments ainsi
précipités ne sont pas utilisables pour un renforcement de 1’alliage lors du vieillissement.
Le refroidissement rapide du métal empéche la précipitation et préserve de fagon homogene
la solution solide sursaturée. Les éléments en solution sont alors disponibles pour le
durcissement de 1’alliage.

Les effets de la mise en solution sur les particules de silicium eutectique ont ét¢
observés comme étant conformes 3 la théorie. Premiérement, il y a fragmentation des
particules dans les alliages non modifiés. Cette fragmentation peut étre observée sur la
figure 5.21, qui provient de 1’alliage I, aprés une mise en solution de vingt-quatre heures a

495°C.

Figure 5.21. Fragmentation des particules de silicium lors d'une mise en solution.
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Dans les alliages modifiés au strontium, les particules de silicium eutectique
croissent en fonction du temps de mise en solution. La figure 5.22 montre la différence
entre les particules de silicium qui ont subi une mise en solution de quatre heures et celles
qui ont subi une mise en solution de vingt-quatre heures. La croissance des particules

eutectiques est nettement observable apres une mise en solution prolongée.

Figure 5.22. Comparaison de la morphologie des particules de silicium eutectique pour
les deux temps de mise en solution : a) mise en solution de quatre heures,
b) mise en solution de vingt-quatre heures.

Un autre phénoméne qui se produit avec les particules de silicium est la croissance
par le mécanisme de dilution d’Ostwald. Selon ce processus, les petites particules se
dissolvent et les plus grosses croissent. Ce phénomene a été observé dans I’alliage C apres

une mise en solution de vingt-quatre heures (figure 5.23).
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Figure 5.23. Croissance des particules de silicium par le mécanisme de dilution
d’Ostwald dans I’alliage C.

Lorsque les particules sont plus grandes, elles peuvent continuer de croitrent en se
fusionnant avec leurs voisines. Les particules grossissent jusqu’a ce qu’elles ne deviennent
plus qu’une seule. La figure 5.24 montre le grossissement des particules de Palliage D

aprés une mise en solution de vingt-quatre heures a 495°C.

Figure 5.24. Croissance des particules de silicium par fusionnement (alliage D).
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Un phénoméne intéressant se produit pour les particules de silicium eutectique qui
se trouvent prés des phases contenant du fer. Comme les composés intermétalliques
contenant du fer sont les premiers a se solidifier dans les alliages Al-Si’, ils entrainent avec
eux une certaine quantité de strontium qui reste a proximité de ces composés. II en résulte
une région plus riche en strontium prés des phases intermétalliques contenant du fer. Cette
augmentation de la teneur en strontium se répercute sur la morphologie des particules de
silicium eutectique. Les particules qui se trouvent prés de ces phases sont trés petites
comparativement aux autres. Ce phénoméne est illustré a la figure 5.25. Il a été observé
aprés une mise en solution de quatre heures a 495°C, ce qui démontre que ces particules de
silicium ne croissent pas car elles se trouvent dans une région qui a une faible teneur en

silicium.

Figure 5.25. Trés fines particules de silicium eutectique autour des plaquettes de la
phases 3-AlsFeSi dans ['alliage D aprés quatre heures de mise en solution.

C’est le seul cas dans lequel la présence de composés intermétalliques influence

directement 1a morphologie des particules de silicium eutectique.
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5.2.2 Composés intermétalliques

La mise en solution affecte aussi les composés intermétalliques qui se sont formés
lors de la solidification de la piece. Ces composés sont plus ou moins complexes, et certains
ne se dissolvent pas. La dissolution des phases intermétallique peut étre observée par la

fraction surfacique occupée par celles-ci. La figure 5.26 montre les fractions surfaciques

Tableau 5.5. Fraction surfacique de composés intermétalliques dans les alliages a un
grossissement de 150X.

e Alliages
Temps de vieillissement ‘ = = = = 5

0 heure 40 | 43 | 42 146 | 49 | 52| 69 1491 52
moyenne 4 heures 3.0 3.9 3.1 3.5 3.7 3.9 6.3 36 | 46
(%) 24 heures 35 | 3.0 ] 36 | 32 ] 36 | 291 66 | 34 | 46
0 heure 0.38 10811 067 | 0741 072 1079 077 1 054 | 0.44

écart type 4 heures 020 10317 032 10271 029 1 0231 042 |040] 0.38
(%) 24 heures | 0.27 | 0.48 | 0.31 | 047 | 053 | 048] 081 | 056} 0.38

]
®
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B0 heure M4 heures [124 heures Eécart type
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Figure 5.26. Fraction surfacique de composés intermétalliques dans les alliages & un
grossissement de 150X.
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mesurées a 150 X, par microscopie électronique. Les valeurs numériques sont inscrites au
tableau 5.5. Les pourcentages mesurés apres une mise en solution de quatre heures et de
vingt-quatre heures sont sensiblement les mémes. Tous les alliages, a I’exception de
I’alliage F, ont vu leur fraction surfacique diminuer d’environ 1%.

La diminution de la fraction surfacique des composés intermétalliques est due a la
dissolution de certains précipités comme, par exemple, les phases de Al,Cu. Mais, comme
nous pouvons le remarquer, il y a encore la présence de 3,5% de phases intermétalliques
dans la majorité des alliages. Cela peut s’expliquer par le fait que certains des composés
intermétalliques sont des composés insolubles. Ces deux types de composé, solubles et
insolubles, seront discutés dans les prochaines sections.

Les deux figures suivantes présentent la distribution et 1la morphologie de certaines
phases intermétalliques présent a I’intérieur de 1’alliage I aprés une mise en solution de
quatre heures. La figure 5.27 présente la microstructure observée a 150X, le méme
grossissement que celui utilisé lors des mesures effectuées. La figure 5.28 présente, quant a
elle, un grossissement & 600X de la microstructure du méme alliage. Les composés
intermétalliques observables sur la figure 5.28 sont des phases a-Al;s(Fe,Mn);Si, qui ne

sont pas dissoutes aprés une mise en solution.
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Figure 5.27. Microstructure de l'alliage 413.1 (alliage I) aprés un traitement T4 avec
quatre heures de mise en solution.

Figure 5.28. Microstructure de l'alliage 413.1 (alliage I) aprés un traitement T4 avec
quatre heures de mise en solution.
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5.2.2.1 Composés intermétalliques solubles

Les deux principaux éléments ajoutés aux alliages, le cuivre et le magnésium,
forment des composés intermétalliques aptes a se dissoudre. Il est ainsi possible de mettre
en solution solide les éléments qui les composent. Les principaux composés
intermétalliques solubles sont Al,Cu et Mg,Si. Cette dissolution est, par contre, limitée par
la limite de solubilité des éléments dans 1’aluminium et par la complexité ou la force des
liaisons atomiques des composés. La mise en solution a haute température permet d’élever
la limite de solubilité des éléments dans I’aluminium, comme nous pouvons le voir 4 la

figure 5.297°, dans le cas du magnésium et du silicium.

Temperature (F)
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Figure 5.29. Solubilité a I'équilibre du Mg et du Si dans l'aluminium solide en présence
simultané de Mg,Si et de Si’.

Aprés la mise en solution, la trempe permet de conserver les éléments dissous dans

la matrice d’aluminium a la température ambiante. Le tableau 5.6 contient les teneurs en
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cuivre mesurées au centre des dendrites pour trois alliages. Ces alliages ont regu une trempe
a ’eau chaude apreés leur mise en solution. Il est clair que lors de la solidification d’un
barreau de traction, le cuivre est rejeté et se solidifie a I’extérieur des dendrites
d’aluminium. Avec une mise en solution, il est possible de faire diffuser une certaine
quantité de cuivre a I’intérieur de la matrice. La concentration en cuivre devient rapidement
importante car apreés seulement quatre heures de mise en solution, le pourcentage en cuivre
atteint pres de 3% (alliage E); la limite de solubilité du cuivre, a 495°C, étant d’environ 4%.
Avec une mise en solution de vingt-quatre heures, la teneur en cuivre dans la matrice

continue d’augmenter, mais de fagon moins importante.

Tableau 5.6. Teneurs en cuivre au centre des dendrites pour les alliages E, F et H selon le
temps de mise en solution.

alliage E (%) F (%) H (%)
aprés coulé 0.817 0.827 0.823
4 heures 2.903 2.197 2.280
24 heures 3.253 2.323 2.237
- 'BAlliage E B Alliage F OAlliage H |
L35
£ 30
3 25
§ 20
§ 1.5
B104+——m——
g 05 —
5 0.0
< aprés coulé 4 heures 24 heures

La figure 5.30 permet d’observer la distribution du cuivre présent dans 1’alliage E ;
ces images ont été réalisées a 1’aide d’un microscope électronique & microsondes, pour

mettre le cuivre en évidence. La premiére image est I’analyse d’une région interdendritique
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dans un alliage tel que coulé, tandis que la deuxiéme représente une région semblable dans
le méme alliage aprés une mise en solution de quatre heures a 495°C. Nous pouvons

remarquer que la concentration de cuivre dans les espaces interdendritiques diminue.

Figure 5.30. Distribution du cuivre dans I’alliage E: a) aprés coulé, b) aprés quatre
heures de mise en solution.

La dissolution du cuivre peut aussi étre observée a I’aide d’un microscope optique.
A la figure 5.31, la premiére image provient de 1’alliage E tel que coulé. Nous pouvons voir
le cuivre qui a été rejeté hors de la matrice d’aluminium et qui est concentré sous forme de
Al,Cu. Aprés une mise en solution de quatre heures, ces précipités de cuivre ont presque

complétement disparus (deuxieéme image).
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Figure 5.31. Dissolution des composés intermétalliques contenant du cuivre.
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Pour le magnésium, il se produit le méme phénomene. Par contre, la quantité de
magnésium présente dans ces alliages ne permet pas d’apprécier la dissolution de cet
élément dans I’aluminium. La teneur en magnésium des alliages est de 0,4%. Le
magnésium présent est pratiquement déja complétement dissout dans 1’aluminium. Le
tableau 5.7 présente les concentrations en magnésium au centre des dendrites, dans les trois

conditions, pour deux alliages.

Tableau 5.7. Teneurs en magnésium au centre des dendrites d’a~Al pour les alliages B et
C selon le temps de mise en solution.

alliage B (%) C (%)
aprés coulé 0.314 0.287
4 heures 0.372 0.309
24 heures 0.390 0.312

Le magnésium augmente légerement en concentration dans la matrice, en raison de
la dissolution de certains composés intermétalliques tels que le Mg,Si. Le magnésium
manquant dans la matrice se trouve sous forme de Q-AlsCu,MggSig qui reste insoluble.

Pour les éléments déja en solution solide apres la solidification, tels que le zinc et
I"argent, la mise en solution n’a pas d’effet observable sur leur concentration dans la
matrice. Le tableau 5.8 présente la distribution du zinc apres coulée et aprés une mise en
solution de quatre et vingt-quatre heures. Cing analyses de la concentration ont été
réalisées. Apres la mise en solution, le zinc se retrouve toujours en solution solide dans la
matrice. Le seul changement observé semble étre une homogénéisation de la concentration
en zinc. Les teneurs dans 1’alliage tel que coulé varient de 2,32 a 3,24%, tandis qu’elles ne

varient qu’entre 2,67 et 2,84% apres une mise en solution de vingt-quatre heures.
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Tableau 5.8. Teneurs en zinc au centre des dendrites pour I’alliage H selon le temps de
mise en solution.

alliage H | apréscoulé | 4 heures 24 heures
2.43 2.78 2.76
243 2.72 2.74

zinc (%) 3.2 2,67 2.84
3.24 2.82 2.78
2.32 2.44 2.67

Figure 5.32. Distribution de l'argent dans l'aluminium aprés une mise en solution de
quatre heures (alliage D, trempe a 1’eau chaude).

La figure 5.32 montre la distribution de I’argent dans I’alliage D aprés une mise en
solution de quatre heures. La distribution est trés uniforme, en raison de la trés grande

solubilité de cet élément dans ’aluminium a 1’état solide.

5.2.2.2 Composés intermétalliques non solubles
Certaines phases intermétalliques ne se dissolvent pas et sont encore présentes aprés
une mise en solution. La principale phase intermétallique rencontrée est Q-AlsCu,MgsSig,

qui ne se dissout pas. De plus, la température de mise en solution ne doit pas &étre trop
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élevée, car cette phase peut fondre 4 des températures se rapprochant de 500°C’. La
conséquence de la présence des phases intermétalliques non solubles, est une baisse de la
quantité d’éléments disponibles pour le durcissement. Cette diminution est observable dans
les concentrations en cuivre de la matrice fournies au tableau 5.6. Dans ce tableau, 1’ailiage
E est I’alliage de base avec une addition de strontium et de cuivre. Aprés une mise en
solution de vingt-quatre heures, la concentration en cuivre dans la matrice a atteint 3,25%.
Dans les alliages H, plusieurs autres éléments ont été ajoutés comme du magnésium et du
nickel. Ces éléments peuvent former des phases intermétalliques insolubles contenant du
cuivre, telles que Q-AlsCu,MgsSig et Aly;(FeMnNiCu)4Si. C’est ainsi que la concentration
de cuivre a P'intérieur de la matrice d’aluminium de 1’alliage H n’atteint que 2,24% apres
une mise en solution de vingt-quatre heures. C’est une baisse de un pour cent en cuivre qui
n’est plus disponible pour le durcissement.

Les composées intermétailiques présents dans les alliages aprés une mise en
solution de vingt-quatre heures sont les mémes que ceux qui se retrouvent aprés une mise
en solution de quatre heures. Dans les alliages 413.1 de base, les composés intermétalliques
insolubles que 1’on retrouve sont de type B-AlsFeSi et oAl s(Fe,Mn);Si;. Ces phases
peuvent étre observées dans tous les alliages, méme aprés une mise en solution de vingt-
quatre heures a 495°C. La phase (-AlsFeSi est présente sur la figure 5.33, qui est une
microstructure a 600X de 1’alliage A, apres une mise en solution de vingt-quatre heures et
une trempe a ’eau chaude. La phase a-Al;s(Fe,Mn)3Si,, quant a elle, est présente a la figure

5.28.
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Figure 5.33. Microstructure de l'alliage A aprés un traitement T4 avec vingt-quatre
heures de mise en solution.

Une grande quantité de phases intermétalliques insolubles sont encore présentes
dans I’alliage F, aprés une mise en solution. Dans cet alliage, la fraction surfacique de
phases intermétalliques n’a pas réellement diminué avec une mise en solution. Cette
fraction surfacique est restée au dessus de 6 %, comparativement & 3 % pour les autres
alliages. Les analyses chimiques de ces composés intermétalliques sont tres complexes. La
figure 5.34 montre plusieurs de ces phases, constituées en partie de lanthane et de cérium,

présentes sous forme de plaquettes.
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Figure 5.34. Microstructure de l'alliage F aprés un traitement T4 avec vingt-quatre heures
de mise en solution.

Pour P’alliage contenant du nickel, la fraction surfacique des intermétalliques a
1égérement diminué, mais elle se situe toujours a 4,6% aprés une mise en solution de vingt-
quatre heures (figure 5.26). Les phases intermétalliques contenant du nickel, toujours
présentes dans 1’alliage H, sont visibles a la figure 5.35. Cette image a ét€ effectuée sur un

échantillon qui a regu une mise en solution de vingt-quatre heures a 495°C.
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Figure 5.35. Microstructure de l'alliage H aprés un traitement T4 avec vingt-quatre
heures de mise en solution.

5.2.3 Eléments dissous dans la matrice

En regardant la teneur des éléments dissous dans la matrice aprés la mise en
solution et qui seront utiles pour le durcissement apres un vieillissement, il est possible de
prévoir la réaction au vieillissement des alliages. Les éléments mesurés sont le cuivre, le
silicium et le magnésium. Leurs concentrations dans la matrice d’a-Al, en fonction des
alliages et de la mise en solution regue, sont présentées a la figure 5.36.

La concentration des différents éléments dans les alliages a 1’état tel que coulé est
influencée par la vitesse de solidification. Une solidification rapide permet d’augmenter la
solubilité de certains éléments dans la phase o-aluminium®. La seule exception rapportée est

dans le cas d’alliages d’aluminium-zinc. L’augmentation de la solubilité permet une plus
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Figure 5.36. Teneur en ¢léments (Cu, Si, Mg) dans la matrice d'aluminium de différents alliages avant et aprés une mise en solution
de quatre et de vingt-quatre heures.
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grande quantité d’éléments alliés qu’a Péquilibre. Cette augmentation de la limite de
solubilité s’accentue avec le taux de refroidissement.

Dans le cadre de ce travail, le taux de solidification a été estimé a environ 8°C/s
compte tenu de I’espace interdendritique de 22 um. Avec cette solidification relativement
rapide, le magnésium dans les alliages tels que coulés se retrouve sous forme de solution
solide dans I’aluminium. C’est pour cette raison qu’il n’y a pas vraiment de changement de
la concentration de magnésium aprés la mise en solution. Le silicium a aussi une
concentration élevée dans la phase a-aluminium en raison du taux de solidification élevé®.

Par contre, lors de la mise en solution, le silicium diffuse a ’extérieur des dendrites

(figure 5.37).

silicium eutectique
o M
S0
Si 0

R o) Cuo

a—Al
o OCu O
si ©0

o

Figure 5.37. Représentation schématique du mouvement du silicium et du cuivre lors de
la mise en solution.
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A Pinverse du silicium, la concentration de cuivre augmente dans la matrice lors de
la mise en solution. Cette augmentation est due a la dissolution des particules de Al,Cu
formées lors de la solidification. Il y a une augmentation importante de la concentration en
cuivre dans la matrice, une fois qu’une mise en solution a été réalisée. La différence est
toutefois faible entre les concentrations de la mise en solution de quatre heures et celles de
vingt-quatre heures. L’alliage E est I’alliage qui a la plus haute concentration en cuivre.
Avec I’ajout des autres éléments, une partie du cuivre reste prisonniere dans des phases

intermétalliques insolubles et n’est plus disponible pour le durcissement.
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CHAPITRE 6

EFFETS DU TRAITEMENT T4 SUR LES PROPRIETES EN
TRACTION
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CHAPITRE 6

EFFETS DU TRAITEMENT T4 SUR LES PROPRIETES EN
TRACTION

6.1 Introduction

Les changements produits sur la microstructure par la mise en solution ont aussi un
effet sur les propriétés en traction des alliages. Le taux de refroidissement lors de la trempe,
aprés la mise en solution, a aussi un effet considérable sur les propriétés : plus le taux de
refroidissement est €levé, plus les concentrations des ¢éléments en solution solide peuvent

étre élevées dans la matrice.

6.2 Résultats et discussion

Les résultats des essais de traction des alliages qui ont subi un traitement T4 sont
présentés dans les trois tableaux suivants. Ces échantillons ont regu une mise en solution
suivie d’une trempe. Deux durées différentes de mise en solution qui ont été utilisées.
L’une des mises en solution avait une durée de quatre heures, tandis que I"autre était de
vingt-quatre heures. La mise en solution de vingt-quatre heures a été réalisée pour observer
les effets d’une mise en solution prolongée sur les propriétés mécaniques en traction des

alliages utilisés.
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Les trempes effectuées sont : un refroidissement: a ’air ambiant, une trempe a I’eau
chaude (60°C) et deux trempes avec des gicleurs a 1’eau projetée par de Iair comprimé. Les
températures de ’eau giclée étaient de 12° et de 55°C. Les courbes de refroidissement sont
présentées & I’annexe A. Cependant, certaines difficultés de reproductibilité des trempes
faites aux jets d’eau peuvent avoir été causées par un probleme de manipulation ou de
configuration. Lors des traitements thermiques, chaque condition est effectuée avec cing
barreaux par alliage. Les cing barreaux du méme alliage sont attachés ensemble, selon une
forme circulaire, pour faciliter la manipulation. Pendant le refroidissement a P’air et la
trempe a I’ean, ce design n’a pas vraiment d’importance ; mais pour la trempe aux jets
d’eau, il est possible que la face extérieure des barreaux de traction se refroidisse plus
rapidement que P’intérieur. Le paquet de barreaux est soumis a une rotation entre les deux

gicleurs, mais Pintérieur du cercle reste trés difficile d’accés pour 1’eau.

Gicleur Gicleur

o/

Figure 6.1. Barreau de traction ainsi que leur disposition lors des traitements
thermiques.
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Il peut alors en résulter une certaine variation des propriétés sur le tour des
échantilions dii au gradient de refroidissement. Ce qui a été observé dans les résultats |
provenant de ce type de trempe, est une augmentation de I’écart type entre les cing barreaux
ainsi que certains résultats hors de la normale. A 1’avenir, pour éviter ce probléme, il serait
souhaitable de changer la disposition des barreaux, de changer le modele d’arrosage ou
encore de tremper chaque barreau individuellement. Une autre méthode possible est

I’addition aux alliages d’éléments qui permettent de limiter les effets de la trempe.

Tableau 6.1. Limites ultimes des alliages apres un traitement T4.

Mise en solution de 4 heures Limite ultime en MPa

Alliages air eau jet chaud jet froid
i 189.59 211.38 205.33 200.14
A 209.59 235.20 216.91 221.52
B 221.90 259.95 243.62 248.70
E 265.16 283.02 278.98 293.31
C 242.07 281.41 276.62 27481
D 246.02 288.23 282.16 279.32
F 233.68 268.07 254.28 252.22
G 230.85 291.64 287.54 293.45
H 244 .17 292.92 267.41 270.61
Mise en solution de 24 heures Limite ultime en MPa
Alliages air eau jet chaud jet froid
| 179.39 200.14 192.79 197.25
A 203.12 224.55 219.98 216.60
B 207.84 259.49 216.47 236.87
E 264 .87 284.73 252.77 266.25
Y 241.08 278.61 254.25 251.28
D 240.34 279.73 251.49 285.12
F 237.54 271.91 239.68 242 .84
G 241.69 295.78 272.24 275.20
H 234.35 262.58 253.47 264.15

Le tableau 6.1 présente les limites ultimes des alliages. Ce que nous pouvons

remarquer, a premiére vue, c’est que les résistances obtenues lors du refroidissement a la
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température ambiante sont les valeurs les plus faibles. Les trois autres trempes plus rapides
donnent une augmentation plus importante.

La limite élastique des échantillons a aussi évolué dans le méme sens. Les valeurs
obtenues sont présentées au tableau 6.2. Encore ici, les valeurs de limite élastique des
échantillons refroidis 4 [’air ambiant sont les plus faibles. Les meilleures valeurs de limite
¢lastique ont été obtenues par I’alliage G, pour les deux temps de mise en solution et pour

tous les types de trempe.

Tableau 6.2. Limites ¢lastiques des alliages apres un traitement T4.

Mise en solution de 4 heures Limite élastiqgue en MPa

Alliages air eau jet chaud jet froid
! 106.81 119.68 123.24 114.39
A 113.16 134.49 115.08 118.69
B 123.93 160.26 138.92 143.84
E 166.42 196.26 180.61 189.66
C 165.26 207.86 195.92 190.92
D 160.86 208.55 195.86 193.07
F 152.49 200.95 180.04 192.77
G 179.50 221.06 23117 227.82
H 162.19 209.23 188.22 192.66

Mise en solution de 24 heures Limite élastique en MPa

Aliiages air eau jet chaud jet froid
1 97.70 107.79 104.71 111.25
A 103.51 113.62 111.23 109.85
B 112.61 156.95 115.89 126.05
E 162.68 194.65 146.00 169.67
C 157.65 201.67 164.05 147 .49
D 157.55 212.24 177.89 205.79
F 154.20 196.66 168.63 175.51
G 177.21 237.36 203.90 221.34
H 155.15 192.69 173.00 201.92

La principale différence entre les deux temps de mise en solution concerne le

pourcentage de déformation 4 la rupture. Les résultats obtenus sont présentés au
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tableau 6.3. Les échantillons qui ont re¢u une mise en solution plus longue ont un
pourcentage de déformation a la rupture plus élevé. Par contre, méme si les alliages ont
subi une mise en solution de vingt-quatre heures, le pourcentage de déformation de

plusieurs alliages ne dépasse pas la barre des 2%.

Tableau 6.3. Pourcentage de déformation a la rupture des alliages aprés un traitement T4.

Mise en solution de 4 heures déformation en %

Alliages air eau jet chaud jet froid
| 4.98 4.76 3.86 4.13
A 8.67 9.06 6.73 7.89
B 4.41 3.46 3.94 3.76
E 2.77 2.01 2.25 2.70
C 1.81 1.46 1.69 1.61
D 1.96 1.44 1.89 1.7
F 1.68 1.08 1.34 1.19
G 1.05 1.17 1.03 1.35
H 1.76 1.57 1.63 1.57
Mise en solution de 24 heures déformation en %
Alliages air eau jet chaud jet froid

| 8.11 8.08 5.73 6.87
A 9.74 10.49 10.46 8.89
B 4.78 3.97 5.45 5.54
E 3.19 2.55 3.71 2.34
C 2.63 1.84 2.54 3.63
D 2.50 1.37 1.5 1.95
F 2.03 217 1.79 1.35
G 1.33 1.69 1.56 1.15
H 1.95 1.76 1.79 1.30

Les résultats sont présentés sous forme d’histogrammes aux pages suivantes. Les
figures 6.2 a 6.10 représentent la mise en solution de quatre heures et les figures 6.11 a
6.19, celles de vingt-quatre heures. Sur ces histogrammes, il est plus facile de remarquer

que les trois trempes dont les taux de refroidissement sont élevés donnent des valeurs de
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résistance mécanique plus élevées et une ductilité plus faible que le refroidissement a 1’air.

I1 est aussi possible de constater que les résultats des trois trempes rapides sont similaires.
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Figure 6.2.  Propriétés mécaniques de l'alliage I (T4 - 4heures).
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Figure 6.3.  Propriétés mécaniques de l'alliage A (T4 - 4heures).
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Figure 6.11. Propriétés mécaniques de l'alliage I (T4 - 24heures).
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Figure 6.12. Propriétés mécaniques de 'alliage A (T4 - 24heures).
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Figure 6.13. Propriétés mécaniques de 1'alliage B (T4 - 24heures).

Alliage E
[m LU B LE O Déformation|

T 12.00
10.00

Déformation (%)

o N s o ®
8 8 8 8 8

Air U Jetchaud Jetfroid
(22°) (60°C) (55°) (12°C)
Trempe

Figure 6.14. Propriétés mécaniques de 1'alliage E (T4 - 24heures).
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Figure 6.15. Propriétés méc

aniques de l'alliage C (T4 - 24heures).
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Figure 6.16. Propriétés mécaniques de l'alliage D (T4 - 24heures).
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Figure 6.17. Propriétés mécaniques de l'alliage F (T4 - 24heures).
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Figure 6.19. Propriétés mécaniques de l'alliage H (T4 - 24heures).

6.2.1 Comparaison avec 1’alliage tel que coulé

Deux méthodes de comparaison ont été utilisées pour étudier les effets produits par
les traitements thermiques et par les éléments d’additions. La premiére méthode analyse les
effets des traitements thermiques. La fagon de faire est la méme que celle utilisée pour les
propriétés des alliages tels que coulés; mais ici les alliages qui ont regu un traitement T4
sont comparés avec les échantillons tels que coulés, et non avec 1’alliage I. La comparaison
avec 1’alliage de base est la deuxieéme méthode, elle sera utilisée pour étudier le réle des
éléments d’addition. La comparaison se fait avec quatre trempes différentes: un
refroidissement a 1’air ambiant, une trempe a I’eau et deux trempes aux gicleurs, 1’'une avec

un jet d’eau chaude et I’autre avec un jet d’eau froide.
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Tableau 6.4. Comparaison des limites ultimes entre les alliages tels que coulés et les
alliages trempés sans vieillissement.

Delta entre tel que coulé et trempe sans vieillissement (MES 4 heures)

LU (MPa) A air A eau A jet chaud A jet froid
| 1.90 23.70 17.65 12.46
A -21.58 4.04 -14.26 -9.64
B -12.94 25.10 8.78 13.86
E 36.21 54.07 50.03 64.36
C 18.91 58.25 53.46 51.65
D 23.22 65.43 59.36 56.52
F 13.58 47.97 34.18 32.12
G 6.83 67.62 63.53 69.43
H 13.60 62.35 36.84 40.05
Delta entre tel que coulé et trempe sans vieillissement (MES 24 heures)
LU (MPa) A air A eau A jet chaud A jet froid

I -8.29 12.46 5.11 9.56

A -28.04 -6.61 -11.19 -14.57
B -27.00 24.65 -18.38 2.03

E 35.92 55.78 23.82 37.30
C 17.92 55.45 31.09 28.12
D 17.54 56.93 28.69 62.32
F 17.44 51.81 19.58 22.74
G 17.67 71.77 48.22 51.19
H 3.78 32.01 22.90 33.58

6.2.1.1 Mise en solution de quatre heures

Ce qui est observable lorsque nous analysons les valeurs du tableau 6.4, c’est la
baisse de la limite ultime des échantillons de la série A, peu importe la trempe utilisée. Pour
cet alliage, le méme phénomeéne se produit avec la limite €lastique (tableau 6.5). La
particularité de 1’alliage A réside en un ajout de 0,02% de strontium a 1’alliage de base. Cet
ajout, combiné a un traitement T4, semble nuire a la résistance de I’alliage. Crowell et
Shivkumar™ ont aussi expérimenté une baisse de propriétés mécaniques avec 1’addition de

strontium, en raison des porosités provoquées par [’ajout de cet élément.
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Tableau 6.5. Comparaison des limites élastiques entre les alliages tels que coulés et les
alliages trempés sans vieillissement.

Delta entre tel que coulé et trempe sans vieillissement (MES 4 heures)

LE (MPa) A air A eau A jet chaud A jet froid

| -8.43 4.44 8.00 -0.86

A -16.60 472 -14.69 -11.08
B -12.94 23.39 2.05 6.97

E -9.48 20.36 4.71 13.76
C 19.27 61.87 49.93 44.93
D -1.00 46.69 34.00 31.21

F -9.75 38.71 17.79 30.52
G 1.51 43.07 53.18 49.83
H -14.22 32.81 11.81 16.24

Delta entre tel que coulé et trempe sans vieillissement (MES 24 heures)
LE (MPa) A air A eau A jet chaud A jet froid

I -17.55 -7.46 -10.53 -4.00
A -26.25 -16.15 -18.53 -19.92
B -24.26 20.08 -20.99 -10.82
E -13.22 18.75 -29.90 -6.23
C 11.66 55.68 18.06 1.50

D -4.31 50.38 16.03 43.93
F -8.04 34.42 6.39 13.27
G -0.78 59.37 25.90 43.35
H -21.27 16.27 -3.42 25.51

Par contre, le pourcentage de déformation a la rupture, présenté au tableau 6.6, a
augmenté. C’est 1’alliage qui semble avoir obtenu les changements les plus importants
quant au pourcentage de déformation 4 la rupture, avec un traitement T4. Les autres alliages
dont la variation notable de déformation est comparable a 1’alliage tel que coulé sont les
alliages B et E. Dans les deux cas, il y a une légere augmentation du pourcentage de
déformation a la rupture. Les autres alliages augmentent aussi leur ductilité, mais trés
faiblement.

Pour les propriétés en traction des autres alliages, nous remarquons que les valeurs

des propriétés mécaniques les plus faibles sont obtenues par le refroidissement a 1’air
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ambiant. Les valeurs de la trempe a I’eau chaude sont généralement les plus élevées. Les
trempes aux jets d’eau chaude et froide semblent donner des résultats similaires, qui se
situent entre le refroidissement a I’air ambiant et la trempe a 1’eau chaude. La différence
entre les deux est faible en raison des taux de refroidissement trés semblables. Le traitement
T4, avec un refroidissement a I’air, ne semble pas étre approprié pour la limite élastique de
cet alliage. Tous les alliages, sauf 1’alliage C, ont montré une limite €lastique plus faible

que I’alliage tel que coulé apres avoir subi ce traitement.

Tableau 6.6. Comparaison des pourcentages de déformation entre les alliages tels que
coulés et les alliages trempés sans vieillissement.

Delta entre tel que coulé et trempe sans vieillissement (MES 4 heures)

%Déf (%) A air A eau A jet chaud A jet froid
| 0.72 0.51 -0.40 -0.12
A 5.28 5.67 3.33 4.49
B 1.76 0.81 1.30 1.12
E 1.89 1.13 1.37 1.82
C 0.20 -0.14 0.09 0.01
D 0.91 0.39 0.84 0.64
F 0.71 0.11 0.37 0.22
G 0.28 0.40 0.26 0.58
H 0.84 0.66 0.71 0.66
Delta entre tel que coulé et trempe sans vieillissement (MES 24 heures)
%Déf (%) A air A eau A jet chaud A jet froid
| 3.86 3.83 1.47 2.61
A 6.35 7.09 7.07 5.49
B 2.14 1.33 2.80 2.89
E 2.32 1.68 2.84 1.46
C 1.03 0.23 0.93 2.02
D 1.45 0.32 0.48 0.90
F 1.06 1.20 0.82 0.38
G 0.55 0.91 0.79 0.37
H 1.03 0.84 0.88 0.39
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6.2.1.2 Mise en solution de vingt-quatre heures

Les résultats des échantillons, aprés un traitement T4 avec une mise en solution de
vingt-quatre heures, conduisent, en grande partie, aux mémes conclusions que pour la mise
en solution de quatre heures. Le refroidissement a 1’air donne les résistances mécaniques les
plus faibles, mais avec les plus hautes valeurs de ductilité. Les résistances les plus élevées
sont aussi atteintes par la trempe la plus rapide, soit la trempe a ’eau chaude.

Comme cela s’est produit pour la mise en solution de quatre heures, la limite
élastique des échantillons aprés un traitement thermique de type T4 avec un refroidissement
a I’air ambiant, n’a pas eu d’effet positif. Dans le cas de la mise en solution de vingt-quatre
heures, les effets négatifs ne se limitent pas au refroidissement a 1’air ambiant. Plusieurs
échantillons trempés par les jets d’eau chauds et froids ont, eux aussi, eu des résultats
inférieurs a I’alliage tel que coulé. De plus, comme c’était le cas pour la mise en solution de
quatre heures, la résistance a la traction de 1’alliage A est plus faible aprés le traitement

thermique.

6.2.1.3 Comparaison entre les deux temps de mise en solution

Nous pouvons aussi observer les différences entre les deux temps de mise en
solution, car tous les alliages sont comparés a la méme référence, soit les alliages tels que
coulés. Ces deux temps de mise en solution n’ont pas eu d’effets différents sur les
propriétés de limite ultime et de limite élastique des alliages utilisés. Or, comme nous

ouvons le voir a I’annexe B, les alliages ont varié généralement de la méme facon selon
Y



180

que la mise en solution a été de quatre heures ou de vingt-quatre heures, méme si les
résultats de la mise en solution de vingt-quatre heures sont plus faibles.

La principale différence entre les deux temps de mise en solution se trouve au
niveau du pourcentage de déformation a la rupture (tableau 6.6). L’augmentation du
pourcentage de déformation est deux fois plus importante avec une mise en solution de
vingt-quatre heures. Par exemple : I’alliage I a eu une augmentation de 0,72% (de 4,25% a
4,98%) en subissant une mise en solution de quatre heures et un refroidissement a I’air, et
une augmentation de 3,86% (de 4,25% a 8,11%) avec le méme traitement mais avec une
mise en solution de vingt-quatre heures.

En comparant uniquement les différences entre 1’alliage I pour les deux temps de
mise en solution, nous remarquons que la limite ultime et la limite élastique de 1’alliage
varient quelque peu. Il y a une diminution de 5 & 8% de la résistance lorsque 1’on passe
d’une mise en solution de quatre heures & une autre de vingt-quatre heures. Par contre, le
temps de mise en solution a aussi un effet sur le pourcentage de déformation. Il y a une
augmentation de plus de 40% du pourcentage de déformation en faveur de la mise en
solution de vingt-quatre heures. Comme il a déja été mentionné, la mise en solution plus
longue peut améliorer la ductilité de 1’alliage.

Cette augmentation du pourcentage de déformation se produit, comme nous 1’avons
vu, en raison des changements qui s’operent dans les alliages a forte teneur en silicium lors
de la mise en solution. Le temps de mise en solution a un effet significatif sur les alliages
riches en silicium, qui ont une grande quantité de phases eutectiques. Un temps plus long

de mise en solution permet une certaine homogénéisation de 1’alliage et 1’arrondissement
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des particules de silicium eutectique. Ces deux phénomeénes aident a réduire les
concentrations de contraintes a 1’intérieur du matériau, et permettent donc un pourcentage

d’allongement plus élevé.

6.2.2 Comparaison avec I’alliage de base A413.1-T4

Une autre fagon de comparer les temps de mise en solution est de regarder la
différence des alliages A a H avec I’alliage de base, qui a subi le méme traitement
thermique. Cette comparaison, permet d’observer les effets des différents éléments
d’addition. Le tableau 6.7 montre les résultats en traction qu’a obtenus 1’alliage I, apres une
mise en solution de quatre heures pour les quatre différentes trempes ; et le tableau 6.8
montre les résultats pour les mémes traitements, mais avec un temps de mise en solution de

vingt-quatre heures. Dans les deux cas, les échantillons n’ont pas recu de vieillissement.

Tableau 6.7.  Propriétés mécaniques en traction de ’alliage 413.0 aprés une
mise en solution de quatre heures.
Alliage Trempe LU (MPa) | LE (MPa) | %Déf (%)
] Air 189.59 106.81 4.98
I Eau 211.38 119.68 4.76
| Jet Chaud 205.33 123.24 3.86
| Jet Froid 200.14 114.38 4.13

mise en solution de vingt-quatre heures.

Tableau 6.8. Propriétés mécaniques en traction de I’alliage 413.0 aprés une

Alliage Trempe | LU (MPa) | LE (MPa) | %Déf (%)
| Air 179.39 97.70 8.11
| Eau 200.14 107.79 8.08
| Jet Chaud | 192.79 104.71 5.73
| Jet Froid 197.25 111.25 6.87
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Les valeurs des deux tableaux précédents serviront de base pour analyser les écarts
suivants. Le tableau 6.9 et le tableau 6.10 contiennent les valeurs calculées de la différence
avec l’alliage de base, pour les alliages qui ont subi le méme traitement thermique. Ces
tableaux permettent de voir, lors de ces traitements, I’effet de chacun des éléments sur

I’alliage.

Tableau 6.9. Comparaison des propriétés mécaniques en traction des différents
alliages aprés une mise en solution de 4 heures avec celles de
I’alliage 413.0-T4.

Alliages Trempe ALU (MPa) | ALE (MPa) | A%Déf (%

Air 20.00 6.35 3.69

A Eau 23.82 14.81 4.30
Jet Chaud 11.58 -8.17 2.87

Jet Froid 21.38 4.30 3.75

Air 32.32 17.12 -0.57

B Eau 48.56 40.58 -1.30
Jet Chaud 38.29 15.68 0.08

Jet Froid 48.56 29.46 -0.37

Air 75.57 59.61 -2.21

E Eau 71.63 76.58 -2.75
Jet Chaud 73.65 57.37 -1.61

Jet Froid 93.17 75.27 -1.43

Air 52.49 58.45 -3.17

c Eau 70.03 88.18 -3.30
Jet Chaud 71.29 72.68 -2.16

Jet Froid 74.66 76.54 -2.52

Air 56.43 54.05 -3.02

D Eau 76.85 88.87 -3.32
Jet Chaud 76.83 72.62 -1.97

Jet Froid 79.18 78.68 -2.44

Air 44.09 45.68 -3.30

E Eau 56.69 81.28 -3.68
Jet Chaud 48.95 56.79 -2.52

Jet Froid 52.08 78.38 -2.94

Air 41.26 72.69 -3.92

G Eau 80.25 101.38 -3.59
Jet Chaud 82.21 107.93 -2.83

Jet Froid 93.30 113.44 -2.78

Air 54.58 55.38 -3.22

H Eau 81.53 89.55 -3.19
Jet Chaud 62.07 64.98 -2.23

Jet Froid 70.47 78.27 -2.56
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Tableau 6.10. Comparaison des propriétés mécaniques en traction des différents
alliages aprés une mise en solution de 24 heures avec celles de
I’alliage 413.0-T4.

Alliages Trempe ALU (MPa) | ALE (MPa) | A%Déf (%)
Air 23.73 5.82 1.63
A Eau 24.41 5.83 2.40
Jet Chaud 27.19 6.52 4.73
Jet Froid 19.36 -1.40 2.02
Air 28.45 14.92 -3.33
B Eau 59.35 49.16 -4.11
Jet Chaud 23.67 11.17 -0.28
Jet Froid 39.63 14.80 -1.33
Air 85.48 64.98 -4.92
E Eau 84.59 86.87 -5.53
Jet Chaud 59.98 41.29 -2.02
Jet Froid 69.01 58.42 -4.53
Air 61.69 59.95 -5.48
c Eau 78.47 93.88 -6.25
Jet Chaud 61.45 59.34 -3.19
Jet Froid 54.04 36.25 -3.24
Air 60.95 59.85 -5.62
D Eau 79.59 104.46 -6.72
Jet Chaud 58.70 73.18 -4.20
Jet Froid 87.87 94.55 -4.92
Air 58.15 56.50 -6.08
E Eau 71.77 88.88 -5.92
Jet Chaud 46.89 63.92 -3.94
Jet Froid 45.59 64.27 -5.51
Air 62.29 79.51 -6.78
G Eau 95.64 129.57 -6.40
Jet Chaud 79.44 99.18 -4.17
Jet Froid 77.95 110.09 -5.72
Air 54.95 57.45 -6.17
H Eau 62.43 84.90 -6.33
Jet Chaud 60.68 68.29 -3.94
Jet Froid 66.90 90.68 -5.56

En analysant ces valeurs, il ressort que le pourcentage de déformation est amélioré
seulement dans le cas de ’alliage A, 1’alliage de base qui a subi seulement une modification
au strontium. Les particules de silicium eutectique modifiées au strontium sont plus petites

et ont une forme sphérique. Elles offrent alors moins de points de concentration de
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contraintes que des particules aciculaires, ce qui permet a la matrice d’aluminium ductile
d’obtenir une déformation plus importante.

Les autres alliages ont un pourcentage de déformation plus faible que I’alliage de
base en raison du début de durcissement causé par I’addition des éléments d’alliage ou des
composés intermétalliques qui se sont formés lors de la solidification, et qui sont
insolubles. Pour ce qui est de leur limite ultime et élastique, elles sont plus élevées que pour
I’alliage 1. Si nous comparons les résultats obtenus par ’alliage B (alliage A avec un ajout
de magnésium) avec ceux de l’alliage E (alliage A avec un ajout de cuivre), nous
remarquons que 1’addition de 3% de cuivre augmente davantage la limite ultime et la limite
élastique que I’addition de 0,4 % de magnésium. Pour ’alliage E, I’augmentation est de 75
MPa dans les cas d’une mise en solution de quatre heures suivie d’une trempe a ’air contre
une augmentation de 32 MPa pour ’alliage B avec le méme traitement. Par contre, le
pourcentage de déformation a la rupture baisse considérablement dans le cas de I’alliage E.
Comme mentionné plus loin, ’avantage de 1’ajout de cuivre sur le magnésium disparait
lorsqu’un vieillissement est imposé aux alliages.

Comme c’était le cas pour les alliages tels que coulés, les alliages qui contiennent
plus de deux nouveaux éléments ajoutés n’ont pas une limite ultime plus élevée que
I’alliage E, qui n’a que du cuivre de plus que I’alliage A. Ici aussi, leur pourcentage de
déformation diminue en fonction de la concentration en éléments d’alliage. Tant que le
vieillissement n’a pas été effectué, ces nouveaux alliages ne profitent guére de 1’addition
des nouveaux éléments, car il n’y a pas vraiment de précipitation ordonnée qui a eu le

temps de se former lors de la trempe.
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Pour ce qui est de la limite élastique, les effets remarqués pour les alliages tels que
coulés ne sont pas tous présents apreés une mise en solution. L’alliage D, qui est 1’alliage C
avec une addition d’argent, n’a pas une limite élastique plus €élevée que I’alliage C aprés un
traitement T4. C’est le zinc, ajouté a ’alliage C, qui offre les meilleurs résultats pour
I’augmentation de la limite élastique. Les augmentations moyennes de limite élastique pour
I’alliage G sont d’environ 100 MPa. La limite élastique est passée de 119,68 MPa pour
I’alliage de base avec une mise en solution de quatre heures et une trempe a I’eau chaude, a
221,06 MPa pour I’alliage G avec le méme traitement. Avec ce traitement thermique,

1’ajout de nickel ne semble pas avoir eu d’effet positif sur cet alliage.

6.2.3 Contribution des différents éléments

Normalement, les éléments en solution solide dans la matrice d’aluminium ne
précipitent pas lorsque la trempe est assez rapide; mais dans le cas d’une trempe a I’air, le
temps de refroidissement est assez lent pour qu’il y ait une certaine précipitation.

Avec lalliage 413.1 (alliage I), il n’y a pas de différence majeure, dans les
propriétés mécaniques, entre les échantillons tels que coulés et ceux qui ont subi une mise
en solution et une trempe. Il y a une légére augmentation pour les trois trempes rapides,
mais pas de réels changements dans le cas de la trempe a 1’air. Le seul changement majeur
observable est 1’augmentation significative du pourcentage d’élongation a la rupture des

échantillons qui ont subi une mise en solution de vingt-quatre heures.
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Quant au strontium, présent dans 1’alliage alliage A, il a un effet toujours présent
apres un traitement T4. En regardant la différence entre I’alliage A tel que coulé et 1’alliage
A qui a subi une trempe, on remarque que les deux premiéres étapes du traitement
thermique provoquent une baisse des propriétés en traction des alliages. Cette baisse est,
par contre, accompagnée d’une augmentation de la ductilité.

L’ajout de magnésium a eu un effet positif sur la limite ultime et sur la limite
élastique, si on compare 1’alliage B avec I’alliage A. Par contre, le principal effet de I’ajout
de magnésium & I’alliage A concerne sa ductilité : une diminution importante des bienfaits
produits par le strontium est nettement observable. Les valeurs du pourcentage de
déformation a la rupture de 1’alliage B sont inférieures & celles de 1’alliage de base.

L’ajout de cuivre a ’alliage A produit les mémes effets que I’ajout de magnésium,
mais les changements sont plus importants. L’augmentation de la limite ultime et de la
limite élastique est plus grande, mais la diminution de la ductilité est aussi plus importante.
Les valeurs du pourcentage de déformation pour cet alliage atteignent une valeur plus
élevée que 3% seulement dans le cas d’une mise en solution de vingt-quatre heures suivie
d’une trempe a 1’air. L’augmentation des propriétés est produite par un durcissement par
substitution. Les atomes en solution solide de substitution entrainent une distorsion du
réseau cristallin et ainsi un augmentation de ’énergie du cristal.'*

Par ailleurs, lorsque le magnésium et le cuivre sont ajoutés en méme temps dans
I’alliage A, les résistances obtenues se situent entre celles mesurées pour un ajout de

magnésium seul et celles mesurées pour un ajout de cuivre. Les effets négatifs sur la
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ductilité se sont, eux, additionnés. Le pourcentage de déformation & la rupture se situe, dans
plusieurs cas, sous la barre des 2%.

Les autres éléments tels Iargent, le lanthane, le cérium, le zinc et le nickel ont été
ajoutés a I’alliage C. Apres un traitement T4, ’effet d’une addition de 0,8% d’argent ne
semble pas avoir provoqué de changement sur I’alliage C au plan de la résistance en
traction ni pour ce qui est de la ductilité. Quant a 1’ajout de lanthane et de cérium, I’effet a
été négatif. Les valeurs de résistance en traction et de ductilité de I’alliage F sont toutes
légérement inférieures & celles obtenues par I’alliage C. Cela peut étre causé, en partie, par
les composés intermétalliques formés avec ces deux éléments, composés qui restent
insolubles méme aprés une mise en solution prolongée.

Comme nous 1’avons mentionné plus haut, les alliages contenant du zinc sont ceux
qui ont obtenu les plus hautes limites élastiques. L’ajout de zinc a aussi augmenté la limite
ultime de I’alliage, en comparaison avec l’alliage C. Les effets de cet élément sur le
pourcentage de déformation ne sont pas vraiment observables, en comparant ’alliage G
avec I’alliage C. Les deux alliages ont un pourcentage de déformation a la rupture trés bas,
mais ceux de I’alliage G sont tous inférieurs a 1’alliage C. C’est, de plus, 1’alliage G qui a
présenté la plus faible ductilité aprés un traitement thermique T4.

L’ajout du nickel a ’alliage G provoque une baisse de la résistance mécanique et
une légere augmentation de la ductilité. Ces changements sont plus facilement observables
apres une mise en solution de vingt-quatre heures, car les résultats ne varient pas beaucoup

aprés une mise en solution de quatre heures.
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CHAPITRE 7

EFFETS DU TRAITEMENT Té6
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CHAPITRE 7

EFFETS DU TRAITEMENT Té6

7.1 Introduction

Le traitement thermique T6 est un traitement complet qui inclut une mise en
solution, une trempe et un vieillissement artificiel. Ce type de traitement est trés répandu
dans les procédés industriels. Les durées et les températures de vieillissement utilisées
peuvent varier d’un alliage a I’autre selon sa composition chimique et la taille de la piéce.
Ce vieillissement artificiel appliqué aux alliages favorise un retour a I’équilibre et augmente
la vitesse de précipitation des éléments en solution solide. Les effets de ce traitement
thermique sur les alliages appropriés montrent une augmentation de la résistance en
traction, mais avec une baisse de la ductilité. Pour étre utile, le vieillissement doit étre
utilisé sur des alliages dont une certaine quantité¢ d’éléments sera dissoute en solution
solide. Le cuivre et le magnésium sont, généralement, les deux principaux éléments utilisés.
Les précipités recherchés avec 1’ajout de ces éléments sont Al,Cu et Mg,Si. La taille de ces
précipités est trés importante. Si ces derniers croissent de fagon trop importante, les

propriétés mécaniques des alliages diminues; il se produit alors un survieillissement.
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7.2 Résultats et discussion

7.2.1 Mise en solution de quatre heures

Les vieillissements choisis pour cette expérience étaient d’une durée de cing heures,
a trois températures différentes : 155°C, 180°C et 240°C. Chacune de ces températures a
provoqué des effets plus ou moins élevés sur les propriétés en traction des alliages. Pour
chaque alliage, les résultats sont présentés aux pages suivantes sous forme graphique

(figures 7.1 a 7.9) et les valeurs, a I’annexe C.
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Figure 7.1. Propriétés mécaniques en traction de I’alliage I, aprés un traitement T6, aux
trois différentes températures de vieillissement.
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trois différentes températures de vieillissement.
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Figure 7.2. Propriétés mécaniques en traction de 1’alliage A, aprés un traitement T6, aux
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Figure 7.3. Propriétés mécaniques en traction de 1’alliage B, aprés un traitement T6, aux
trois différentes températures de vieillissement.
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Pour I’alliage de base, les propriétés mécaniques les plus élevées ont été obtenues
avec un vieillissement a 155°C. Les résultats de limite ultime pour les €chantillons qui ont
regu une trempe a 1’eau chaude sont respectivement : 227,7 MPa, 216,7 MPa et 204,6 MPa
pour les températures de vieillissement de 155°C, 180°C et 240°C. Les échantillons qui ont
regu les trois autres types de trempe évoluent dans le méme sens. En fait, le vieillissement a
155°C est le plus efficace pour augmenter la résistance en traction des alliages I, A et B. Le
point commun de ces alliages est qu’ils n’ont pas recu d’addition de cuivre. Comme il a été
mentionné au chapitre 6, la présence de résultats anormaux pour les trempes aux jets d’eau
a pu étre produite par la configuration de ’appareil utilisé. Un bon exemple est donné par la
valeur de la limite élastique de 1’alliage A traité avec une trempe aux jets d’eau froide suivi
d’un vieillissement & 180°C. Cette valeur de limite ultime n’a atteint que 85 MPa,
comparativement a 115 MPa pour le méme alliage mais traité avec une trempe aux jets
d’eau chaude.

Les effets d’un ajout de strontium a I’alliage de base sont encore perceptibles apres
un traitement T6. Comme pour le traitement T4, la limite ultime est plus élevée. Le
pourcentage de déformation est aussi plus élevé dans le cas des deux températures de
vieillissement suivantes : le vieillissement a 180°C et le vieillissement a 240°C. L’ajout de
magnésium combiné a un traitement T6 a produit un alliage beaucoup plus résistant mais
aussi beaucoup moins ductile. Pour cet alliage, seuls les échantillons dont le traitement
inclut un refroidissement a 1’air ambiant aprés la mise en solution obtiennent un
pourcentage de déformation de pres de 5%. Pour les trois trempes rapides, ce pourcentage

diminue a moins de 2%.
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L’ajout de cuivre a 1’alliage de base provoque une augmentation moindre de la
résistance, aprés un traitement T6, qu’avec 1’ajout de magnésium. Ce résultat concorde
avec ceux obtenus par R.F. Smart*® (figure 2.7) avec un alliage similaire. Les alliages qui
contiennent prés de 3% de cuivre réagissent plus fortement au vieillissement a 180°C. Par
exemple : I’alliage C, qui contient 0,5% de Mg et 2.3% de Cu, a obtenu des limites ultimes
de 330,8 MPa, 341,5 MPa et 283,4 MPa pour les vieillissements de 155°C, 180°C et
240°C, apres une trempe a I’eau chaude. Tous les alliages qui ont une addition de cuivre,
soient les alliages E, C, D, F, G et H, ont tous atteints une valeur de limite ultime et de
limite élastique plus élevée avec le vieillissement de cing heures a 180°C. Pour ces alliages,
la différence entre les propriétés mécaniques des deux trempes aux jets d’eau sous pression
est plutot faible. Le pourcentage de déformation suit la tendance prévue : plus la limite
ultime est élevée, plus le pourcentage de déformation est bas. Par contre, ce pourcentage de
déformation a la rupture est tellement faible que les alliages C, D, F, G et H, vieillis a
180°C, se rompent dans la zone élastique. La différence entre la limite ultime et la limite

¢lastique de ces alliages est tres faible, elle est méme nulle dans plusieurs cas.
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Figure 7.5. Proprié¢tés mécaniques en traction de 1’alliage C, aprés un traitement T6, aux
trois différentes températures de vieillissement.
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Figure 7.6. Propriétés mécaniques en traction de 1’alliage D, apres un traitement T6, aux
trois différentes températures de vieillissement.
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Des trois températures de vieillissement expérimentées, les valeurs les plus élevées
du pourcentage de déformation ont été majoritairement obtenues par le vieillissement a
240°C, mais sans une trés grande démarcation. Lorsque le magnésium et le cuivre sont
ajoutés simultanément (alliage C), les valeurs de limite ultime et limite élastique se situent
entre celles de I’alliage avec un ajout de magnésium seul (alliage B) et celles de I’alliage
avec une addition de cuivre (alliage E). Cette diminution est provoquée en raison de la
diminution du magnésium disponible pour le durcissement par la formation de phases
Q-AlsCu,MgsSig qui restent insolubles, L’ajout d’autres éléments a 1’alliage C produit
différents effets sur les propriétés en traction. Ce qui résulte de 1’addition de plusieurs
¢léments a I’alliage de base est la baisse importante du pourcentage de déformation a la
rupture. Les deux éléments qui entrent en solution solide, I’argent et le zinc, augmentent la
limite élastique des alliages. Les deux alliages contenant ces éléments, ’alliage D et
I’alliage G, obtiennent les valeurs les plus ¢élevées de limite élastique. Les valeurs de limite
ultime et de limite élastique les plus élevées, tout alliages confondus, sont 1’alliage D et
I’alliage G avec un vieillissement a 180°C. La moyenne des quatre trempes de 1’alliage D
donne 322,55 MPa pour la limite ultime et 302,9 MPa pour la limite élastique; pour
’alliage G, elle est de 321,0 MPa pour la limite ultime et de 310,5 MPa pour la limite
élastique. Le pourcentage de déformation moyen le plus élevé est celui de 1’alliage A : avec
un vieillissement de cing heures a 180°C, il obtient une moyenne de 8,38 % pour les quatre
trempes. L’ajout de nickel a 1’alliage G n’a pas eu d’effet positif. Les résultats obtenus pour

I’alliage H sont tous inférieurs a ceux de 1’alliage G.
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Figure 7.7. Propriétés mécaniques en traction de 1’alliage F, aprés un traitement T6, aux
trois différentes températures de vieillissement.
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Figure 7.8. Propriétés mécaniques en traction de ’alliage G, apres un traitement T6, aux
trois différentes températures de vieillissement.
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Figure 7.9. Propriétés mécaniques en traction de ’alliage H, aprés un traitement T6, aux
trois différentes températures de vieillissement.
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7.2.1.1 Mesures de dureté

Pour confirmer les résultats des essais de traction, quelques essais de dureté ont été
réalisés sur certains alliages choisis en raison de leur rupture dans la zone élastique aprés un
vieillissement & 180°C. La trempe analysée est celle a ’eau chaude. Les tests de dureté ont
été effectués sur la base des éprouvettes de traction, usinées de chaque c6té pour les rendre
plates. Les mesures ont été prises a 1’aide d’un appareil de dureté Brinell, avec une bille de
10 mm et une pression de 500 kg pendant 30 secondes. Les valeurs présentées & la
figure 7.10 sont une moyenne de six mesures de duretés prises sur chaque €échantillon, a

raison de trois mesures par coteé.

[m155°C E1180°C [1240°C]|

140 -
130
120 - g
110
100
90 -
80 -
70 4
60 -
50 -
40

Dureté (BHN)

5}:«

alliage C alliage F alliage H

alliages

Figure 7.10. Dureté des alliages trempés a 1’eau chaude en fonction de la température de
vieillissement.

La dureté la plus élevée a été atteinte aprés le vieillissement a 180°C. A cette
température, ces trois alliages se rompent dans la partie élastique de la courbe de traction,
avec un tres faible pourcentage de déformation. Les vieillissements a 240°C produisent

clairement un survieillissement des alliages, tandis que les duretés atteintes aprés un
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vieillissement a 155°C sont moins élevées mais trés semblables a celles avec un
vieillissement a 180°C. Par contre, méme si les valeurs de dureté sont semblables, les
barreaux de traction vieillis a 155°C se brisent dans la zone plastique.

L’addition de nouveaux éléments a 1’alliage C - comme le cérium et le lanthane
dans I’alliage F ou comme le zinc et le nickel dans I’alliage H - semble atténuer les effets
négatifs du vieillissement & haute température. Les duretés de ces deux derniers alliages
sont toutes deux supérieures a celle mesurée sur 1’alliage C. Les composés intermétalliques
insolubles présents dans ces alliages contribuent a conserver une certaine dureté apres un

vieillissement & haute température.
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7.2.2 Mise en solution de vingt-quatre heures

La mise en solution de vingt-quatre heures a eu un effet plus important sur la
morphologie des particules de silicium eutectique. Avec un traitement thermique T4, la
résistance mécanique des alliages qui ont regu une mise en solution de vingt-quatre heures
était 1€gerement plus faible qu’avec une mise en solution de quatre heures. C’est toujours le
cas aprés un traitement T6, a I’exception de certains alliages vieillis a 180°C. Les résultats
graphiques sont présentés aux figures 7.11 & 7.19 et les valeurs numériques, a ’annexe C.

Les meilleures propriétés en limite ultime pour 1’alliage de base, apres un traitement
T6 comprenant une mise en solution de vingt-quatre heures, ont été atteintes avec le
vieillissement de cing heures a 155°C. De fait, il se produit le méme phénomene que pour
les alliages ayant subi une mise en solution de quatre heures. Les alliages qui n’ont pas recu
d’addition de cuivre, les alliages I, A et B, réagissent plus fortement avec le vieillissement a
155°C. La seule différence avec la mise en solution de quatre heures est que ’alliage E, qui
n’a eu qu’une addition de cuivre de plus que I’alliage A, entre aussi dans cette catégorie. Il
en ressort donc que les alliages avec une addition combinée de cuivre et de magnésium
réagissent plus fortement au vieillissement & une température de 180°C. Il s’agit des
alliages C, D, F, G et H. Le pourcentage de déformation a la rupture de ’alliage de base
réagit plus fortement a la trempe que la limite ultime ou la limite élastique. La figure 7.11
montre une trés grande variation du pourcentage de déformation a la rupture, tandis que les

autres propriétés ne varient pratiquement pas.
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Figure 7.11. Propriétés mécaniques en traction de 1’alliage I, aprés un traitement T6, aux
trois différentes températures de vieillissement.
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Figure 7.12. Propriétés mécaniques en traction de 1’alliage A, aprés un traitement T6, aux
trois différentes températures de vieillissement.
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Figure 7.13. Propriétés mécaniques en traction de 1’alliage B,
trois différentes températures de vieillissement.

aprés un traitement T6, aux
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Comme pour I’alliage de base, la limite ultime et la limite élastique de 1’alliage A ne
varient pas beaucoup selon le type de trempe. Par contre, le pourcentage de déformation a
la rupture semble étre moins affecté¢ par le taux de refroidissement que l’alliage I. En
comparant les trois vieillissements, le pourcentage de déformation a la rupture n’est pas
vraiment plus élevé pour I’un que pour ’autre. Comme pour la mise en solution de quatre
heures, le vieillissement a4 240°C présente une légére supériorité sur les deux autres
températures ; mais c’est encore une fois I’alliage A, apreés un vieillissement & 180°C, qui
obtient la plus haute moyenne de pourcentage de déformation a la rupture, avec un
pourcentage de 8,95% pour la moyenne des quatre trempes. Les résistances maximales se
retrouvent encore une fois aprés le vieillissement a 180°C et, encore une fois, les alliages D
et G sont en téte de liste. Par contre, c’est I’alliage C qui a les meilleurs résultats. La
moyenne de la limite ultime pour les quatre trempes de 1’alliage C est de 339,0 MPa, contre
334,6 MPa pour l’alliage D et de 338,9 MPa pour 1’alliage G. Dans ce méme ordre, les
moyennes des limites élastiques sont de 315,7 MPa, 309,7 MPa et 324,9 MPa.

Les alliages avec un ajout de magnésium ou de cuivre réagissent de la méme fagon
que les échantillons avec une mise en solution de quatre heures, mais les résultats sont
légérement plus faibles. Les résistances atteintes par I’alliage B sont plus grandes que celles
atteintes par ’alliage E, de méme pour I’alliage C qui est composé d’un ajout des deux
¢léments simultanément. L’alliage D, alliage contenant de I’argent, obtient des résultats
similaires a ceux dont la mise en solution est de quatre heures. Ces résultats, aprés la mise
en solution de vingt-quatre heures, sont, comme pour les alliages précédents, plus faibles

que ceux de la mise en solution moins prolongée.
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Figure 7.14. Propriétés mécaniques en traction de ’alliage E, aprés un traitement T6, aux
trois différentes températures de vieillissement.
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Figure 7.15. Propriétés mécaniques en traction de 1’alliage C, aprés un traitement T6, aux
trois différentes températures de vieillissement.
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trois différentes températures de vieillissement.
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Figure 7.16. Propriétés mécaniques en traction de 1’alliage D, aprés un traitement T6, aux
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L’ajout de métaux terres rares a 1’alliage C, sous forme de lanthane et de cérium, a
fait diminuer sa limite ultime. C’est que, comme mentionné au chapitre 5, les composés
intermétalliques qui se forment dans ’alliage F retiennent une certaine partie du cuivre qui,
ne peut donc plus servir pour le durcissement. La limite €lastique et le pourcentage de
déformation ont, eux aussi, diminué avec 1’ajout des métaux terres rares. La méme chose
se produit avec 1’ajout de nickel. Encore une fois, et comme c’était le cas pour la mise en
solution de quatre heures, 1’ajout de nickel a I’alliage G n’a pas provoqué d’amélioration
apparente des propri¢tés mécaniques en traction. Tout comme les métaux terres rares, le
nickel provoque la formation de nouveaux composés intermétalliques et réduit ainsi la
quantité des éléments disponibles pour le durcissement. Selon Smart™®, les précipités
formés par le nickel sont trop distancés les uns des autres pour que leurs effets soient
appréciables. De fagon générale, la prolongation de la mise en solution de quatre a vingt-
quatre heures n’a pas amélior¢ les propriétés mécaniques des alliages. Les effets présents
aprés une mise en solution de quatre heures le sont encore aprés une mise en solution de
vingt-quatre heures. Les échantillons C, D, F, G et H, aprés un vieillissement a 180°C, se

rompent de nouveau dans la zone élastique en raison de leur faible ductilité.
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Figure 7.17. Propriétés mécaniques en traction de ’alliage F, apreés un traitement T6, aux
trois différentes températures de vieillissement.
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Figure 7.18. Propriétés mécaniques en traction de 1’alliage G, aprés un traitement T6, aux
trois différentes températures de vieillissement.
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Figure 7.19. Propriétés mécaniques en traction de I’alliage H, aprés un traitement T6, aux

trois différentes

températures de vieillissement.
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7.3 Comparaison avec le traitement T4

7.3.1 Mise en solution de quatre heures

Les deux différents traitements thermiques, le traitement T4 et le traitement T6,
produisent des effets différents sur les alliages. Le traitement de vieillissement permet
d’utiliser le durcissement par précipitation des éléments qui se sont dissous dans la matrice
lors de la mise en solution. Pour étre efficace, le traitement thermique T6 doit étre effectué
sur des alliages contenant une certaine quantité d’éléments en solution solide. En
comparant les propriétés mécaniques en traction des alliages qui ont subi les deux différents
traitements, T4 et T6, la différence est plus importante lorsqu’il y a une quantité plus
importante d’éléments destinés & former des précipités tels le magnésium et le cuivre. Les
comparaisons entre les alliages avec un traitement T6 et ceux avec un traitement T4 sont
présentées dans les trois tableaux suivants. Le tableau 7.1 contient les différences entre les
alliages T6, avec un vieillissement a 155°C, et les alliages T4 ; le tableau 7.2 présente les
comparaisons pour le vieillissement a 180°C et le tableau 7.3 présente celles pour le
vieillissement & 240°C.

Comme mentionné ci-haut, il n’y a pas vraiment de différence entre les propriétés
des alliages T6 et celles des alliages T4 lorsqu’il n’y a pas d’éléments disponibles pour le
durcissement par précipitation. C’est le cas pour les alliages I et A, qui sont 1’alliage de
base et I’alliage de base avec addition de strontium. Quel que soit le vieillissement utilisé,
le traitement T6 n’est pas plus avantageux. L’augmentation de la résistance, grice au

traitement T6, commence lorsque les alliages regoivent une addition de magnésium
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(alliage B). Dans le cas des trois vieillissements, I’augmentation de la limite ultime est

appréciable, mais c’est la limite élastique qui augmente le plus.

Tableau 7.1. Comparaison des propriétés mécaniques en traction des différents alliages,
apres une mise en solution de 4 heures et un vieillissement & 155°C, avec
celles des mémes alliages a 1’état T4.

Trempe LU (MPa) LE (Mpa) %Déf (%)
Air 2.8 2.2 2.1
| Eau 16.3 3.3 0.4
Jet Chaud -4.3 -10.7 2.9
Jet Froid 10.4 -5.2 2.3
Air 21.8 6.4 -1.9
A Eau 22.5 0.7 -4.0
Jet Chaud 18.4 9.2 -1.3
Jet Froid 221 11.0 -2.1
Air 28.2 30.0 -0.9
B Eau 97.8 145.4 -2.1
Jet Chaud 69.1 121.1 -2.3
Jet Froid 90.9 139.7 2.4
Air 14 4.6 -0.4
E Eau 26.5 36.8 -0.4
Jet Chaud 4.5 23.7 -0.4
Jet Froid -8.1 18.4 -0.8
Air 6.5 11.7 0.4
c Eau 49.4 85.4 0.7
Jet Chaud 11.8 47.3 0.7
Jet Froid 7.9 61.0 -0.8
Air 19.2 458 0.7
D Eau 58.5 108.0 0.7
Jet Chaud 33.2 87.3 -1.3
Jet Froid 47.9 110.4 -0.9
Air 7.7 29.0 0.7
F Eau 53.9 98.3 -0.6
Jet Chaud 21.0 9.5 -0.6
Jet Froid 25.9 61.8 0.4
Air 36.6 32.9 0.0
G Eau 51.5 110.4 -0.6
Jet Chaud 30.6 51.8 -0.2
Jet Froid 33.1 49.0 -0.4
Air 18.7 418 -0.6
H Eau 58.9 117.4 -0.9
Jet Chaud 33.8 88.9 -0.8
Jet Froid 52.7 104.1 0.7
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Des augmentations de plus de 140 MPa ont été enregistrées dans le cas de
’alliage B. Par contre, le pourcentage de déformation a la rupture a diminué de fagcon
importante. Les échantillons de ’alliage B ont vu leur pourcentage de déformation a la
rupture diminuer, en moyenne, de 2,5%.

Il ne se produit pas le méme phénomene avec 1’alliage qui a regu une addition de
cuivre (alliage E). Il n’y a pas d’augmentation significative des propriétés, pour 1’alliage E,
apres un vieillissement & 155°C ; les propriétés semblent cependant étre plus faibles que
celles du traitement T4 aprés un vieillissement a 240°C. De fagon générale, le
vieillissement a 240°C n’a pas produit de meilleurs résultats que le traitement T4 et ce,
pour tous les alliages. Les seules augmentations de la résistance en traction pour 1’alliage E
se retrouvent apres un vieillissement a 180°C. Comme pour 1’addition de magnésium, c’est
avec la limite élastique que ’augmentation est la plus importante. Lorsque les deux
éléments sont ajoutés simultanément, I’amélioration de I’alliage C comparativement au
traitement T4 se situe entre celles de 1’alliage B et de ’alliage E. Encore une fois, c’est le
vieillissement a 180°C qui offre les meilleurs résultats ; le vieillissement & 240°C, quant a
lui, n’a pas produit de bons résultats comparativement au traitement T4. La seule
amélioration, a cette température de vieillissement, se trouve au niveau de la limite
élastique.

Les autres éléments qui sont ajoutés n’ont pas vraiment d’effet supplémentaire apres
un traitement T6. L’addition d’argent n’a pas produit d’effet différent aprés un
vieillissement. Les augmentations des propriétés de 1’alliage D sont du méme ordre que

celles de I’alliage C. Ces augmentations sont produites par le magnésium et le cuivre qui
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ont été ajoutés. Pour I’alliage F, qui contient du lanthane et du cérium, le méme phénomene
se produit, Ces métaux terres rares ont formé des composés intermétalliques insolubles, ils

n’ont donc pas d’effet positif aprés un vieillissement.

Tableau 7.2. Comparaison des propriétés mécaniques en traction des différents alliages,
aprés une mise en solution de 4 heures et un vieillissement & 180°C, avec
celles des mémes alliages a 1’état T4.

Trempe LU (MPa) LE (Mpa) %Déf (%)
Air -8.4 3.3 -0.7
| Eau 5.3 8.0 -0.1
Jet Chaud -7.6 -7.1 -0.8
Jet Froid 2.2 3.7 0.7
Air 2.5 -2.2 2.3
A Eau -2.6 97 2.2
Jet Chaud -1.8 -0.8 1.0
Jet Froid -0.9 -33.0 0.0
Air 25.6 50.2 2.3
8 Eau 77.8 146.7 2.7
Jet Chaud 59.4 137.0 -3.0
Jet Froid 70.8 144.1 2.9
Air 10.2 14.6 -0.1
E Eau 499 79.7 -0.7
Jet Chaud 249 44.0 -0.2
Jet Froid 14.3 52.9 -1.1
Air 29.6 571 0.7
c Eau 60.1 133.6 -1.0
Jet Chaud 33.9 114.6 -1.1
Jet Froid 60.8 123.6 -1.1
Air 325 64.5 -0.8
D Eau 64.5 131.0 -0.9
Jet Chaud 46.0 128.4 -1.3
Jet Froid 51.5 129.4 -1.0
Air 14.5 51.5 0.8
E Eau 41.2 108.4 0.5
Jet Chaud 53.5 109.1 0.7
Jet Froid 44 1 88.2 0.6
Air 43.3 52.8 -0.2
G Eau 60.4 131.0 -0.7
Jet Chaud 41.4 97.8 -0.4
Jet Froid 35.5 101.1 -0.8
Air 16.9 52.7 -0.5
H Eau 58.7 133.3 -0.9
Jet Chaud 40.1 129.1 0.9
Jet Froid 52.5 114.8 -1.0
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L’effet négatif de ces composés intermétalliques insolubles est qu’ils contiennent
une certaine quantité de cuivre qui n’est donc plus disponible pour le durcissement. C’est
pour cette raison que l’augmentation des propriétés de 1’alliage F, comparativement au
traitement T4, est plus faible que celle de ’alliage C.

L’addition de zinc, tout comme 1’addition d’argent, n’a pas d’effet lors du
vieillissement comparativement au traitement T4. Il reste dissous dans la matrice et
n’affecte pas les propriétés lors du vieillissement. L’augmentation de la résistance de
I’alliage G apres les trois températures de vieillissement, comparativement a la résistance
mesurée apres un traitement T4, est la méme que pour ’alliage C ; elle est provoquée, une
fois de plus, par I’addition de magnésium et de cuivre. En ajoutant du nickel a cet alliage,
deux phénomenes différents se produisent apres le vieillissement. Premiérement, la limite
ultime augmente de fagon moins importante que pour 1’alliage sans nickel. Cela est
probablement provoqué par la diminution du cuivre disponible pour le durcissement, cuivre
qui reste prisonnier des composés intermétalliques insolubles contenant du nickel.
Deuxiémement, la limite élastique de 1’alliage H a eu une plus forte augmentation que celle

de I’alliage G et ce, pour les trois températures de vieillissement.
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Tableau 7.3. Comparaison des propriétés mécaniques en traction des différents alliages,
aprés une mise en solution de 4 heures et un vieillissement a 240°C, avec
celles des mémes alliages a I’état T4.

Trempe LU (MPa) | LE (Mpa) Y%Déf (%)
Air -7.2 -1.4 3.8
| Eau -6.8 2.0 0.6
Jet Chaud -22.7 -17.5 2.3
Jet Froid -3.4 -0.2 2.6
Air 4.6 6.6 -1.8
A Eau -3.6 0.7 -34
Jet Chaud -10.8 0.9 0.6
Jet Froid 6.9 8.5 -1.9
Air 13.7 18.1 1.2
B Eau 37.5 78.4 -1.9
Jet Chaud 9.9 65.5 -1.9
Jet Froid 33.5 81.9 -1.8
Air -8.8 8.4 -0.6
E Eau -14.2 -4.2 0.5
Jet Chaud -44.3 -11.5 -0.4
Jet Froid -40.4 94 -0.9
Air -11.7 26.4 -0.6
c Eau 2.0 28.7 0.5
Jet Chaud -17.3 33.6 0.5
Jet Froid 1.8 56.8 -0.7
Air -0.5 19.0 -0.5
D Eau 2.7 57.2 -0.7
Jet Chaud -20.6 427 -1.1
Jet Froid 6.3 63.4 -0.8
Air -17.8 115 -0.5
E Eau -8.4 43.8 0.4
Jet Chaud -13.3 40.6 0.6
Jet Froid 2.6 46.2 0.6
Air 7.3 8.4 0.0
G Eau 2.6 345 -0.3
Jet Chaud -16.9 27.9 -0.3
Jet Froid -18.7 12.8 -0.5
Air -4.6 14.0 0.3
H Eau -20.0 51.9 -0.9
Jet Chaud -8.1 51.4 -0.9
Jet Froid 2.1 420 -0.8
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7.3.2 Mise en solution de vingt-quatre heures

Comme pour les échantillons qui ont regu un traitement thermique T4, la différence

des propriétés en traction des deux temps de mise en solution n’est pas trés importante.

Tableau 7.4. Comparaison des propriétés mécaniques en traction des différents alliages,
apres une mise en solution de 24 heures et un vieillisssment a 155°C, avec
celles des mémes alliages a 1’état T4.

Trempe LU (MPa) LE (Mpa) %Déf (%)
Air 4.5 12.7 2.2
| Eau 7.5 4.1 -1.4
Jet Chaud 10.2 52 3.5
Jet Froid 4.9 0.9 -0.9
Air 14.8 14.7 -2.9
A Eau 23.5 15.4 -3.8
Jet Chaud 12.0 10.5 -3.0
Jet Froid 16.4 12.7 -1.5
Air 40.9 48.1 ~1.1
B Eau 89.0 135.0 -2.0
Jet Chaud 95.4 111.8 -2.8
Jet Froid 87.2 143.6 -3.7
Air -9.8 9.9 -0.9
E Eau 1.3 21.8 -0.5
Jet Chaud 12.6 27.4 -1.7
Jet Froid 17.3 40.8 -0.4
Air 2.4 194 0.9
c Eau 35.0 76.5 -0.8
Jet Chaud 31.9 62.3 -1.1
Jet Froid 47.8 89.3 -2.3
Air 30.6 59.2 -1.3
D Eau 53.9 90.2 -0.4
Jet Chaud 55.9 88.8 -0.6
Jet Froid 23.9 87.2 -1.1
Air -17.6 22.5 0.8
E Eau 45.2 96.5 -1.3
Jet Chaud 34.4 83.6 -0.9
Jet Froid 41.8 59.1 -04
Air 26.3 49.9 -0.2
G Eau 13.1 43.8 -1.0
Jet Chaud 24.9 54.3 -0.5
Jet Froid 39.2 741 -0.4
Air 39.5 56.1 -0.6
H Eau 44.0 78.4 0.7
Jet Chaud 50.0 84.9 -1.0
Jet Froid 39.4 81.7 0.7
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Les différences entre les échantillons qui ont re¢u un traitement thermique T6 avec une
mise en solution de vingt-quatre heures et ceux qui ont recu un traitement T4 sont
présentées, selon la température de vieillissement, dans les tableaux 7-4 a 7-6.

Comme pour la mise en solution de quatre heures, 1’alliage de base, modifié ou non,
ne retire aucun bénéfice important a étre vieilli. La résistance a la traction de ’alliage I et A
reste la méme, tandis que le pourcentage de déformation baisse considérablement.
L’addition de magnésium a le méme effet que pour les échantillons dont la mise en solution
est de quatre heures. C’est dans 1’alliage B que les plus hautes augmentations de résistance
ont ét¢ mesurées. L’ajout de cuivre seul (alliage E) n’a pas eu autant d’impact que le
magnésium. Il n’y a donc pas d’avantage réel a faire vieillir artificiellement cet alliage, car
les augmentations sont trés mineures. De plus, les propriétés sont légérement inférieures
aux propriétés de 1’état T4, dans le cas du vieillissement & 180°C. Cet effet négatif du
cuivre lors du vieillissement se répercute sur les propriétés de I’alliage C lorsque les deux
¢léments, le magnésium et le cuivre, sont ajoutés simultanément.

L’augmentation des propriétés de 1’alliage C se situe entre celle de 1’alliage B et
celle de I’alliage E. Avec une addition d’argent, en plus du magnésium et du cuivre, il n’y a
pas beaucoup de changement apres le vieillissement sauf, peut-étre, une augmentation
1égérement plus élevée de la limite élastique, en comparaison avec 1’alliage C. Les phases
intermétalliques contenant du lanthane et du cérium sont restées insolubles, méme apres
une mise en solution de vingt-quatre heures. L’effet de ces phases non dissoutes est la
présence d’une quantité moins importante de cuivre libre pour le durcissement. Il en résulte

donc que I’augmentation de la résistance mécanique, aprés un vieillissement, est moins
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importante pour cet alliage que pour 1’alliage avec la méme composition mais sans métaux

terres rares.

Tableau 7.5. Comparaison des propriétés mécaniques en traction des différents alliages,
aprés une mise en solution de 24 heures et un vieillissement a 180°C, avec
celles des mémes alliages a 1’état T4.

Trempe LU (MPa) LE (Mpa) %Déf (%)
Air 6.4 23.3 -1.9
| Eau -5.6 4.6 -4.1
Jet Chaud 5.7 33 -1.1
Jet Froid -5.3 -2.1 2.6
Air 1.9 1.5 1.6
A Eau -3.0 6.5 -2.0
Jet Chaud 7.0 0.5 2.7
Jet Froid -0.3 2.1 -0.7
Air 22.7 53.6 -1.6
B Eau 72.8 151.0 -3.0
Jet Chaud 82.5 156.1 -4.4
Jet Froid 58.8 151.4 4.8
Air -28.1 -15.2 -0.5
E Eau -25.1 -22.2 -0.2
Jet Chaud 7.5 252 -1.3
Jet Froid -4.2 -3.4 0.5
Air 58.2 89.3 -1.5
c Eau 81.8 150.1 -1.4
Jet Chaud 83.0 160.2 -1.8
Jet Froid 107.7 192.4 -3.0
Air 46.3 88.7 -1.4
D Eau 72.3 126.3 -0.7
Jet Chaud 916 140.1 0.4
Jet Froid 71.4 130.1 -1.3
Air 19.6 65.5 -1.1
F Eau 47.7 120.2 -1.7
Jet Chaud 51.7 122.7 -1.3
Jet Froid 55.1 112.7 0.9
Air 51.9 84.6 -0.3
G Eau 79.9 132.5 -1.1
Jet Chaud 63.4 122.2 -1.1
Jet Froid 75.6 120.5 -0.6
Air 33.3 81.3 -0.8
H Eau 771 147.0 -1.2
Jet Chaud 47.9 121.5 -1.4
Jet Froid 69.7 119.0 0.8
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L’addition de zinc a eu un effet Iégerement négatif sur les propriétés mécaniques en
traction. L’augmentation des propriétés de I’alliage G est 1égérement moins importante que
pour I’alliage C. Le nickel ajouté a I’alliage G provoque une diminution plus importante
des propriétés en traction. L’ajout de nickel n’a pas produit d’effet positif, quel que soit le
traitement thermique apporté aux alliages.

De fagon générale, les traitements de vieillissement de 155°C et de 180°C offrent de
bons résultats, en comparaison avec le vieillissement a la température de 240°C. Cette
derniére température provoque un survieillissement qui diminue les propriétés aprés la mise
en solution. Les propriétés en traction des alliages qui ont regu un vieillissement de cing
heures & 240°C sont inférieures a celles qui n’ont eu qu’une mise en solution avec un
traitement T4. Le temps de vieillissement de cinq heures est donc trop long pour cette

température.
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Tableau 7.6. Comparaison des propriétés mécaniques en traction des différents alliages,
aprés une mise en solution de 24 heures et un vieillissement a 240°C, avec
celles des mémes alliages a 1’état T4.

Trempe LU (MPa) LE (Mpa) %Déf (%)
Air -6.3 0.8 2.5
| Eau -3.0 13.2 -1.4
Jet Chaud -5.2 5.1 3.4
Jet Froid -7.5 4.7 -0.6
Air -1.7 9.1 -3.5
A Eau -4.9 7.3 -4.2
Jet Chaud -5.6 13.3 -3.0
Jet Froid -2.5 11.5 2.7
Air 16.4 30.3 -0.2
B Eau 17.9 64.3 -2.2
Jet Chaud 53.2 100.2 -3.3
Jet Froid 41.1 102.2 -3.7
Air -15.6 16.8 -0.9
E Eau -10.2 4.4 0.4
Jet Chaud 0.7 31.9 -1.7
Jet Froid -4.2 12.6 -0.5
Air -5.2 18.6 -0.8
c Eau -5.0 37.5 -1.0
Jet Chaud 22.3 79.2 -1.4
Jet Froid 28.2 94.6 -2.6
Air 7.0 334 -1.0
D Eau 6.7 33.9 -0.4
Jet Chaud 20.5 68.0 -0.6
Jet Froid -1.1 574 -1.2
Air -27.6 20.8 -0.9
F Eau -4.6 31.0 -1.2
Jet Chaud 16.9 70.5 -0.9
Jet Froid 16.1 56.6 -0.6
Air -0.6 11.0 0.0
G Eau -12.9 6.5 -0.8
Jet Chaud 1.7 52.9 -0.8
Jet Froid 7.1 37.0 -0.3
Air -1.9 20.8 -0.4
H Eau -3.1 38.9 -1.0
Jet Chaud 3.8 59.6 -0.9
Jet Froid -4.6 32.0 -0.5
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CHAPITRE 8

CONCLUSIONS

Les conclusions suivantes sont basées sur les résultats observés dans le présent

travail sur les alliages de types 413.1 contenant différents éléments d’addition.

8.1

Microstructure

La vitesse de solidification de ’alliage a un effet plus important que la modification
au strontium sur la grosseur des particules de silicium eutectique. L’effet du
strontium est de provoquer la sphéroidisation des particules. Son effet est, par
contre, réduit lors de I’addition de plusieurs éléments aux alliages, dil a I’interaction
de ce dernier avec les autres éléments. La mise en solution permet aussi de changer
la morphologie des particules de silicium eutectique. Son effet augmente avec la

durée de 1a mise en solution.

Lors de la mise en solution, les particules de silicium eutectique se fragmentent en
suivant les mécanismes suivant: dans le cas d’un alliage non-modifié,
fragmentation, arrondissement, croissance et fusionnement et dans le cas d’un
alliage modifié, arrondissement, croissance et fusionnement. La croissance des

particules a été observée se produisant par le mécanisme de la dilution d’Ostwald.

Dans les alliages modifiés au strontium, les composés intermétalliques 3-AlsFeSi
influencent la grosseur des particules de silicium eutectique qui précipitent prés

d’eux. Ces composés se solidifient en premier et entrainent avec eux une certaine
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quantité de strontium qui reste a proximité de ces composés pour modifier de fagon
plus importante les particules de silicium eutectique des alentours. Les autres phases
intermétalliques n’affectent pas la morphologie des particules de silicium

eutectique.

Les phases intermétalliques qui se dissolvent I’ont fait en quatre heures de mise en
solution. Les composés intermétalliques Q-AlsCu,MgsSig ainsi que ceux contenant
du fer, du nickel ou des métaux terres rares ne se sont pas dissout aprés vingt-quatre
heures de mise en solution. L’addition de Mg a 1’alliage de base a mené a la

transformation partielle de la phase 8-AlsFeSi en n-AlsMg;FeSig.

L’addition de lanthane et de cérium (0,5% en masse) mene a la précipitation de la

plus importante fraction de phases intermétalliques.

Analyse mécanique

A I’état tel que coulé, 1’addition de nouveaux éléments produit différents effets sur
les propriétés mécaniques. Les résistances les plus €levées en limite ultime ont été
obtenues par 1’alliage 413.1 avec une addition de strontium (alliage A) et 1’alliage
avec une addition de magnésium (alliage B). L’addition d’argent et I’addition de

zinc provoquent 1’augmentation de la limite élastique.

Une mise en solution de vingt-quatre heures n’améliore pas les résistances des
alliages comparativement a une mise en solution de quatre heures. Aprés un
traitement thermique T4, les valeurs de résistance en traction les plus élevées ont été
obtenues avec I’alliage 413.1 + strontium + cuivre (LU 293 MPa). Le cuivre est
I’élément qui réagit le plus lors d’une mise en solution en se mettant en solution

solide dans la matrice d’aluminium.
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Seules quelques compositions d’alliage obtiennent un pourcentage de déformation a
la rupture supérieur a 2%. Apres un traitement T4, il s’agit des alliages I, A, B et E.
En ajoutant une quantité plus importante d’éléments d’addition, le pourcentage de
déformation n’est plus assez important. Avec un traitement T6, seuls les alliages I et
A ont un pourcentage de déformation a la rupture supérieur a 2% ainsi que les

alliages B et E avec un refroidissement a 1’air ambiant apres la mise en solution.

Le montage de jet d’eau avec de 1’air comprimé ou la disposition en cercle des
échantillons doit &tre modifiés pour éviter certains problémes de reproductibilité. La
surface extérieure des échantillons, qui est exposée aux jets, est refroidie
rapidement, mais la surface intérieure se refroidit a une vitesse plus lente, créant un

certain gradient thermique a I’intérieur des 1’échantillons.

Le vieillissement & 155°C est plus approprié pour les alliages ne contenant pas de
cuivre et le vieillissement & 180°C fait plus augmenter les propriétés des alliages qui
en contiennent. Par contre, la température de vieillissement de 240°C est trop élevée

pour étre appliqué pendant cing heures et elle produit un survieillissement.

Plusieurs alliages se rompent dans la zone élastique lorsqu’ils regoivent un
vieillissement a 180°C. La dureté de ces alliages a ét€¢ mesurée pour confirmer que

ce sont les alliages les plus durs.

Apres les vieillissements, le nickel n’a pas montré d’effet positif sur les propriétés
en traction des alliages mais il aide & conserver une dureté plus élevée aprés un

vieillissement a haute température.
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RECOMMENDATIONS

Suite aux résultats obtenus dans ce mémoire, les recommandations suivantes

peuvent étres faites :

1. L’étude des éléments modifiant la sensibilité a la trempe des alliages

d’aluminium pourrait étre plus approfondie.

2. Pour I'utilisation future du montage expérimental utilis€ lors de ce projet, il
pourrait étre souhaitable de tremper les échantillons un a la fois. Cela peut étre plus long a

effectuer, mais les résultats seraient homogenes.

3 Une ¢tude de la dureté sur tous les échantillons ainsi que d’autres propriétés tel la

ténacité pourrait étre envisagée.
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Annexe A : Taux de refroidissement
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Annexe B : Propriétés mécaniques de tous les alliages T4.

air (4 heures) air (24 heures)
alliages LU (Mpa) _ LE (Mpa) _ %Def(%) | LU(Mpa) _ LE (Mpa) _ %Déf (%)
[ 189.59 106.81 4.98 179.39 97.70 8.1
A 209.59 113.16 8.67 203.12 103.51 9.74
B 221.90 123.93 4.41 207.84 112.61 4,78
E 265.16 166.42 277 264.87 162.68 3.19
C 242.07 165.26 1.81 241.08 157.65 2.63
D 246.02 160.86 1.96 240.34 157.55 2.50
F 233.68 152.49 1.68 237.54 154.20 2.03
G 230.85 179.50 1.02 241.69 177.21 1.33
H 24417 162.19 1.76 234.35 155.15 1.95
eau chaude (4 heures) eau chaude (24 heures)
alliages LU (Mpa) LE (Mpa) %Déf (%) LU (Mpa) LE (Mpa) %Déf (%)
[ 211.38 119.68 476 200.14 107.79 8.08
A 235.20 134.49 9.06 22455 113.62 10.49
B 259.95 160.26 3.46 259.49 156.95 3.97
E 283.02 196.26 2.01 284.73 194.65 2.55
o 281.41 207.86 1.46 278.61 201.67 1.84
D 288.23 208.55 1.44 279.73 212.24 1.37
F 268.07 200.95 1.08 271.91 196.66 2.17
G 291.64 221.06 1.17 295.78 237.36 1.69
H 292.92 209.23 1.57 262.58 192.69 1.76
jets eau chaude (4 heures) jets eau chafude (24 heures)
al'l'iages LU (Mpa) LE (Mpa) %Déf (%) LU (Mpa) LE (Mpa) %Déf (%)
l 205.33 123.24 3.86 192.79 104.71 5.73
A 216.91 115.08 6.73 219.98 111.23 10.46
B 243.62 138.92 3.94 216.47 115.89 5.45
E 278.98 180.61 2.25 252.77 146.00 3.7
C 276.62 195.92 1.69 25425 164.05 2.54
D 282.16 195.86 1.89 251.49 177.89 1.53
F 254.28 180.04 1.34 239.68 168.63 1.79
G 287.54 231.17 1.03 272.24 203.90 1.56
H 267 .41 188.22 1.63 25347 173.00 1.79
jets eau froide (4 heures) jets eau froide (24 heures)
alliages LU (Mpa) _ LE (Mpa) _ %Def (%) | LU (Mpa)  LE (Mpa) _ %Déf (%)
! 200.14 114.39 413 197.25 111.25 6.87
A 221.52 118.69 7.89 216.60 109.85 8.89
B 248.70 143.84 3.76 236.87 126.05 5.54
E 293.31 189.66 2,70 266.25 169.67 2.34
Cc 274.81 190.92 1.61 251.28 147.49 3.63
D 271.21 190.50 1.55 28512 205.79 1.95
F 252,22 192.77 1.19 242 84 175.51 1.35
G 293.45 227.82 1.35 275.20 221.34 1.15
H 270.61 192.66 1.57 264.15 201.92 1.30
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Annexe C-1 : Propriétés mécaniques en traction des alliages T6 (4h MES- vieillissement

4 155°C)

Trempe LU (MPa) | LE (Mpa) | %Déf (%)

Air 192.4 109.0 7.03

| Eau 227.7 123.0 5.12

Jet Chaud 201.0 112.5 6.77

Jet Froid 210.5 109.2 6.41

Air 231.4 119.6 6.78

A Eau 257.7 135.2 5.09

Jet Chaud 235.3 124.3 5.47

Jet Froid 243.7 129.7 5.75

Air 250.2 153.9 3.54

B Eau 357.8 305.7 1.34

Jet Chaud 3127 260.0 1.60

Jet Froid 339.6 283.6 1.41

Air 266.6 171.0 2.36

E Eau 309.5 233.1 1.61

Jet Chaud 283.5 204.3 1.83

Jet Froid 285.2 208.1 1.88

Air 248.6 177.0 143

c Eau 330.8 293.3 0.77

Jet Chaud 288.5 243.2 0.99

Jet Froid 282.7 251.9 0.83

Air 265.2 206.7 1.23

b Eau 346.7 316.5 0.75

Jet Chaud 315.3 283.2 0.63

Jet Froid 327.2 303.5 0.79

Air 226.0 181.5 0.97

F Eau 322.0 299.3 0.53

Jet Chaud 275.3 189.5 0.74

Jet Froid 278.2 254.6 0.75

Air 267.5 212.4 1.06

G Eau 343.1 3315 0.52

Jet Chaud 318.1 282.9 0.83

Jet Froid 326.5 276.8 0.98

Air 262.8 204.0 1.18

H Eau 351.9 326.7 0.70

Jet Chaud 301.2 2771 0.78

Jet Froid 323.3 296.8 0.82
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Annexe C-2 : Propriétés mécaniques en traction des alliages T6 (4h MES- vieillissement

4 180°C)
Trempe LU (MPa) | LE (Mpa) | %Déf (%)

Air 181.2 110.1 4.30

| Eau 216.7 127.6 4.66
Jet Chaud 197.7 116.1 3.05

Jet Froid 202.3 118.1 3.45
Alir 212.1 111.0 10.97

A Eau 232.6 124.8 6.88
Jet Chaud 215.1 114.3 7.76

Jet Froid 220.7 85.6 7.90

Air 2475 174.2 2.08

B Eau 337.7 306.9 0.80
Jet Chaud 303.0 275.9 0.92

Jet Froid 319.5 287.9 0.89

Air 275.3 181.0 2.69

E Eau 332.9 276.0 1.32
Jet Chaud 303.9 224.6 2.00

Jet Froid 307.6 242.6 1.65

Air 271.6 222.3 1.13

c Eau 341.5 3415 0.49
Jet Chaud 310.5 310.5 0.55

Jet Froid 335.6 3145 0.56

Air 2785 225.4 1.19

b Eau 352.7 339.6 0.57
Jet Chaud 328.2 324.2 0.58

Jet Froid 330.8 322.5 0.73

Air 248.2 204.0 0.91

£ Eau 309.3 309.3 0.53
Jet Chaud 307.8 289.1 0.60

Jet Froid 296.4 280.9 0.60

Air 274.1 232.3 0.86

G Eau 352.1 352.1 0.49
Jet Chaud 329.0 329.0 0.58

Jet Froid 328.9 328.9 0.56

Air 261.1 214.9 1.21

H Eau 309.3 309.3 0.53
Jet Chaud 296.4 280.9 0.60

Jet Froid 307.8 289.1 0.60
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Annexe C-3 : Propriétés mécaniques en traction des alliages T6 (4h MES- vieillissement

4 240°C)

Trempe LU (MPa) | LE (Mpa) | %Déf (%)

Air 182.4 105.4 8.81

| Eau 204.6 17.7 5.38

Jet Chaud 182.6 105.7 6.13

Jet Froid 196.7 114.1 6.77

Air 214.2 119.8 6.86

A Eau 2316 135.2 5.94

Jet Chaud 206.1 116.0 5.64

Jet Froid 228 4 127.2 7.32

Air 235.6 142.0 5.57

B Eau 297.4 238.6 1.96

Jet Chaud 253.5 204.5 1.53

Jet Froid 282.2 225.8 2.00

Air 256.4 174.8 2.15

£ Eau 268.8 192.0 1.51

Jet Chaud 234.7 169.1 1.89

Jet Froid 253.0 180.2 1.77

Air 230.4 191.7 1.22

c Eau 283.4 236.5 0.93

Jet Chaud 259.3 229.6 1.16

Jet Froid 276.6 247.7 0.91

Air 2455 179.9 1.41

b Eau 291.0 265.8 0.73

Jet Chaud 285.6 256.5 0.81

Jet Froid 261.5 2385 0.87

Air 215.8 164.0 1.16

E Eau 259.6 244.7 0.63

Jet Chaud 241.0 220.6 0.74

Jet Froid 254.8 239.0 0.56

Air 238.2 187.9 1.10

G Eau 294.2 255.6 0.89

Jet Chaud 270.6 259.1 0.69

Jet Froid 274.7 240.6 0.90

Air 239.6 176.2 1.41

H Eau 272.9 261.2 0.78

Jet Chaud 259.3 239.7 0.68

Jet Froid 2685 234.7 0.76
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Annexe C-4 : Propriétés mécaniques en traction des alliages T6 (24h MES-
vieillissement a 155°C)

Trempe LU (MPa) | LE (Mpa) | %Déf (%)

Air 183.9 110.4 10.35

| Eau 207.7 111.8 6.72
Jet Chaud 203.0 109.9 9.21

Jet Froid 202.2 112.2 5.94

Air 218.0 118.2 6.81

A Eau 248.0 129.0 7.50
Jet Chaud 231.9 121.8 7.43

Jet Froid 233.0 122.5 6.68

Air 248.7 160.7 3.66

B Eau 3485 291.9 1.98
Jet Chaud 311.9 227.7 2.61

Jet Froid 324.0 269.7 1.84

Air 255.1 172.5 2.26

£ Eau 286.0 216.5 2.01
Jet Chaud 265.4 173.4 2.05

Jet Froid 283.5 210.5 1.92

Air 2435 177.1 1.71

c Eau 313.6 278.2 1.05
Jet Chaud 286.1 226.3 1.39

Jet Froid 299.1 236.8 1.31

Air 270.9 216.8 1.24

b Eau 3336 302.4 0.99
Jet Chaud 307.4 266.6 0.89

Jet Froid 309.0 293.0 0.87

Air 220.0 176.7 1.18

E Eau 317.1 293.2 0.85
Jet Chaud 274.1 252.2 0.93

Jet Froid 284.6 234.6 0.97

Air 267.9 2271 1.08

s Eau 308.9 281.2 0.73
Jet Chaud 297.1 258.2 1.06

Jet Froid 314.4 2955 0.73

Air 2738 211.2 1.33

H Eau 306.6 271.1 1.09
Jet Chaud 303.4 257.9 0.83

Jet Froid 303.5 283.6 0.61
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Annexe C-5 : Propriétés mécaniques en traction des alliages T6 (24h MES-
vieillissement a 180°C)

Trempe LU (MPa) | LE (Mpa) | %Déf (%)

Air 185.8 121.0 6.17

| Eau 194.5 112.4 3.97
Jet Chaud 187.1 108.0 4.61

Jet Froid 191.9 109.2 4.25
Air 205.0 105.0 11.32

A Eau 2216 120.2 8.53
Jet Chaud 213.0 110.7 7.77

Jet Froid 216.3 111.9 8.16

Air 230.6 166.2 3.18

B Eau 332.3 308.0 1.00
Jet Chaud 308.9 272.0 1.06

Jet Froid 295.7 277.4 0.71

Air 236.8 147.5 2.73

£ Eau 259.6 172.5 2.44
Jet Chaud 260.2 171.2 2.82

Jet Froid 262.0 166.3 2.34

Air 299.3 246.9 1.11

c Eau 360.4 351.7 0.42
Jet Chaud 337.3 324.3 0.73

Jet Froid 359.0 339.9 0.60

Air 286.6 246.3 1.05

b Eau 352.1 338.5 0.68
Jet Chaud 3431 318.0 1.09

Jet Froid 356.6 335.9 0.69

Air 257.1 219.7 0.92

£ Eau 319.6 316.8 0.45
Jet Chaud 291.3 291.3 0.47

Jet Froid 297.9 288.2 0.47

Air 293.6 261.8 1.07

G Eau 375.7 369.9 0.55
Jet Chaud 335.6 326.1 0.51

Jet Froid 350.8 341.8 0.52

Air 267.7 236.5 1.10

H Eau 339.7 339.7 0.59
Jet Chaud 301.3 294.5 0.42

Jet Froid 333.9 321.0 0.51




Annexe C-6 : Propriétés mécaniques
vieillissement a 240C)
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en traction des alliages T6 (24h MES-

Trempe LU (MPa) | LE (Mpa) | %Déf (%)

Air 173.1 98.5 10.64

, Eau 197.1 121.0 6.67
Jet Chaud 187.6 109.9 9.15

Jet Froid 189.7 116.0 6.27

Air 201.5 112.6 6.26

A Eau 219.6 120.9 7.49
Jet Chaud 214.3 124.6 6.19

Jet Froid 214.1 121.3 6.28

Air 224.3 142.9 4.61

B Eau 277.4 221.2 1.75
Jet Chaud 269.6 216.1 2.19

Jet Froid 277.9 228.3 1.83

Air 249.3 179.4 2.32

E Eau 274.6 190.3 2.18
Jet Chaud 253.5 177.9 2.02

Jet Froid 262.0 182.3 1.85

Air 235.8 176.2 1.85

o Eau 273.6 239.2 0.87
Jet Chaud 276.5 243.3 1.14

Jet Froid 279.5 2421 1.05

Air 247 4 191.0 1.45

D Eau 286.4 246.1 0.95
Jet Chaud 272.0 2459 0.93

Jet Froid 284.0 263.2 0.70

Air 209.9 175.0 1.13

£ Eau 267.3 227.7 0.93
Jet Chaud 256.6 239.1 0.84

Jet Froid 259.0 232.1 0.79

Air 2411 188.2 1.31

G Eau 282.9 2438 0.87
Jet Chaud 273.9 256.8 0.79

Jet Froid 282.3 258.3 0.81

Air 232.5 175.9 1.31

H Eau 259.5 2316 0.87
Jet Chaud 257.2 232.6 0.79

Jet Froid 259.5 233.9 0.81




