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RESUME

Pour répondre aux exigences croissantes des alliages d'aluminium dans les pi€ses de
moteur et pour explorer le potentiel des alliages d'aluminium coulé&de nouvelle géné&ation
dans les applications de moteur, leurs propriéé ahaute tempé&ature et leur stabilité
thermique sont trés préccupantes. Dans les travaux actuels, les ééments de transition (V,
Zr, Mo, Sc) ont éé&introduits dans des alliages de type Al-Si 356 et de type Al-Cu 224 pour
deéouvrir leur influence sur I'éolution des dispersodes et des preé&ipités puis sur la haute
tempéature propriéé pendant le maintien thermique along terme. Les réultats peuvent

ére divisés en deux parties suivantes.

Dans la premiére partie, des ajouts individuels / combiné& d'éémnents de transition (V, Zr
et Mo) ont &é&introduits dans des alliages coulé&s de type Al-Si 356 (Al-7Si-0,6Cu-0,35MgQ)
adeux vitesses de refroidissement pour éudier leur influence sur le comportement de
pr&ipitation des disperso'des et propriéé&s meéaniques ahaute tempé&ature. Les ajouts
individuels et combiné& de V, Zr, Mo ont contribué a la formation de plus
d'interméalliques et de dispersodes. On trouve que le microalliage de Zr a une bonne
capacitéd'affinage des grains de 356 alliages. V a un effet d'affinage du grain inf&ieur &
celui de Zr. Cependant, I'ajout de Mo est visiblement nocif pour I'effet d'affinage du grain.
L'addition de V produit la pre&ipitation ala fois des dispersodes (Al,Si)sM et des a-
dispersodes, tandis que l'addition de Zr favorise les dispersodes de type (AlSi)sM.
L'addition de Mo favorise efficacement les dispersoes o-Al(Mn,Mo,Fe)Si et réiluit
considéablement la taille des dispersoes et augmente la densité numé&ique des
dispersodes, conduisant au meilleur effet de renforcement parmi 3 ééments. L'addition
combinés de V, Zr et Mo produit le plus grand nombre de dispersodes fins parmi les cing
alliages éudiés, mais la plupart des dispersodes sont de (Al,Si)sM-type. La séjuence de

I'effet de renforcement sur le rendement ahaute tempé&ature / la résistance ultime est



(V+Zr+Mo) > Mo > Zr > V. Une vitesse de refroidissement éevé peut géné&alement
affiner les grains, les intermé&alliques, les dispersodes et augmenter la densitéglobale du

nombre de dispersodes.

Dans la deuxiéne partie des travaux, I'éolution de la microstructure et des propriéés
mezaniques de l'alliage mouléde type Al-Cu 224 type (Al-4,8Cu-0,33Mn-0,13Mg-0,09Si)
avec microalliage individuel / combinéd'@&éments de transition (Zr, V et Sc) ont éééudié&.
Les réultats ont montrégue Zr et V peuvent &re bien dissous dans la matrice d'aluminium,
tandis que le Sc conduit &former des particules de W-AIScCu apeine dissoutes pendant le
traitement en solution. A I'é@at T7, le renforcement de Zr et V ne sont pas €vidents, car ils
conduisent au retard du processus de preeipitation avec une fraction 8” plus devé que
I'alliage de base. Cependant, apres stabilisation 2300 °C pendant 100 h, les preipités ont
grossi et transfé&és en 0, et I'alliage contenant du Zr a une résistance beaucoup plus evee
en raison de sa résistance super grossissante des phases 0’ ainsi que de la preeipitation de
L1> Al3(Zr,Ti) dispersodes. L'alliage avec Zr et V combiné possegle la résistance la plus
deveé parmi tous les alliages, et sa limite d'@asticitéahaute tempé&ature apres stabilisation
300 °C peut atteindre 125 MPa par rapport &85 MPa de I'alliage de base 224. L'alliage
avec Sc et Zr combiné& pré&ente des propriéés préé&ables apreés stabilisation et une
meilleure réistance au fluage gr&e & la combinaison d'une bonne réistance au

grossissement 0 'et des dispersoides L1 Al3(Sc,Zr,Ti).



ABSTRACT

To satisfy the increasing requirements of aluminum alloys in engine parts, and to explore
the potential of next generation’s cast aluminum alloys in the engine applications, their
high-temperature properties and thermal stability are of great concern. In present work, the
transition elements (V, Zr, Mo, Sc) have been introduced into Al-Si 356 type alloys and
Al-Cu 224 type alloys to discover their influence on the evolution of dispersoids and
precipitates and then the high-temperature properties during the long-term thermal holding.

The results can be divided into the two following parts.

In the first part, individual/combined additions of transition elements (V, Zr and Mo) were
introduced into Al-Si 356 type (Al-7Si-0.6Cu-0.35Mg) cast alloys at two cooling rates to
study their influence on the precipitation behaviour of dispersoids and high temperature
mechanical properties. Both individual and combined additions of V, Zr, Mo contributed
the formation of more intermetallics and dispersoids. The microalloying of Zr is found to
have a good grain refining capability of 356 alloys. V has lower grain refining effect
compared to Zr. However, Mo addition is conspicuously harmful to the grain refining effect.
The addition of V produces the precipitation of both (Al,Si)sM dispersoids and a-
dispersoids, while the Zr addition promotes (Al,Si)sM type dispersoids. The addition of
Mo effectively promotes a-Al(Mn,Mo,Fe)Si dispersoids and significantly reduces the
dispersoid size and increase the number density of dispersoids leading to the best
strengthening effect among 3 elements. The combined addition of V, Zr and Mo produces
the largest number of fine dispersoids among all five alloys studied, but the most of the
dispersoids are (Al,Si)sM-type. The sequence of strengthening effect on the high-
temperature yield/ultimate strength is (V+Zr+Mo) > Mo > Zr > V. High cooling rate can
generally refine the grains, intermetallics, dispersoids and increase the overall dispersoid

number density.

In the second part of the work, the evolution of microstructure and mechanical properties
of Al-Cu 224 type (Al-4.8Cu-0.33Mn-0.13Mg-0.09Si) cast alloy with individual/combined

microalloying of transition elements (Zr, V and Sc) were investigated. The results showed



that Zr and V can be well dissolved in the aluminum matrix, while the Sc leads to form
some hardly-dissolved W-AIScCu particles during solution treatment. At T7 state, the
strengthening of Zr and V are not obvious, because they lead to the delay of precipitation
process with higher 6" fraction than the base alloy. However, after stabilization at 300 °C
for 100 h, the precipitates coarsened and transferred to 0’, and the Zr-containing alloy have
much higher strength due to its super coarsening resistance of 0’ phases as well as the
precipitation of L1, Al3(Zr,Ti) dispersoids. The alloy with combined Zr and V possesses
the highest strength among all of the alloys, and its high-temperature yield strength after
stabilization at 300 °C can reach as high as 125 MPa relative to 85 MPa of the 224 base
alloy. The alloy with combined Sc and Zr has preferable properties after stabilization and
best creep resistance due to the combination of good 6’ coarsening resistance and L1>

Alz(Sc,Zr, Ti) dispersoids.
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CHAPITRE 1 INTRODUCTION

1.1 Contexte

Avec le développement des nouvelles technigques de conception des moteurs, les mat&iaux
ayant des propriéés de tempé&ature devee et des stabilités thermiques plus éeveées sont
neeessaires pour soutenir et guider I'éolution des moteurs automobiles. Habituellement,
les proprié&és meéaniques des alliages d'aluminium appliqués dans les moteurs automobiles
diminuent considé&ablement atempé&ature devee, en raison de la maturation d'Ostwald
des pre&ipité& de renforcement conventionnels, tels que le B'-Mg»Si dans I'alliage Al-Si et
le 6'-Al>Cu dans I'Al-Cu alliage [1, 2]. Par conséjuent, comment am@&iorer les propriées
atempé@ature deveée des alliages d'aluminium moulé est d'une importance primordiale
pour leur déseloppement durable. De nombreuses recherches ont &€meneées en ajoutant
les @éments de transition tels que Ti, Ni, Nb, Zn, V, Hf, Er, Mn, Mo, Cr, Sc et Zr, etc. dans
diffé&ents alliages pour garantir les propriéé suffisantes a des niveaux &evés.

tempé&atures par formation de disperso'des thermostables [1, 3, 4].

Par exemple, le Zr est bien connu pour produire les pr&ipité&s méastables et cohéents L1,
AlsZr et am@iorer considéablement les propriéés des alliages Al-Zr [5]. Cependant, Si
est susceptible de substituer les atomes d'Al des phases Al-Zr dans des alliages contenant
du Si tels que 6xxx et 3xx qui accéderent la transformation al'éjuilibre des dispersodes
AlzZr. En conséjuence, dans les alliages 3xx, le pr&ipit€éL1; AlsZr a rarement &éidentifié
au lieu de cela, les dispersodes agrand ejuilibre DO023-(Al,Si)sZr sont gén&alement
rapporté dans les alliages Zr ajouté 3xx sous traitement traditionnel en solution [6, 7].
L'ajout de V dans les alliages 7xxx peut conduire ala formation de dispersodes Al V qui
augmentent la réistance et retardent &idemment le processus de recristallisation [8]. Dans
les alliages 3xx, le V conduit ala formation de dispersodes Al-Fe-V-Si et a un effet de

renforcement intermédiaire [9, 10]. Dans les alliages 6xxx, V s'est accumulédans les



dispersodes AlFeSi, AlsFe et Als(Mn,Fe) [11]. D'une part, on rapporte que I'ajout de Ti ou
V accéeée la transformation de la structure méastable des phases AlsZr en structure
d'&uilibre dans les alliages Al-Zr, et inhibe la nucl&tion homogene des preeipitées d'
Alz(Zr,Ti,V) prés des bords de la dendrite en alliages Al-Cu-Zr [12]. Mais d'un autre cGé&
le microalliage de Ti ou V dans les pre&ipités L1, AlsSc ralentirait le grossissement du
pr&ipité[13]. R&emment, Mo en tant que producteur de dispersodes et modificateur de
B-Fe est de plus en plus introduit dans les alliages d'aluminium, et il a &&prouvéque Mo
est idé&l pour am@iorer les propriéé& de réistance, ductilitéet fatigue en favorisant a-
Al(Fe,Mo,Mn)Si dispersodes en alliages 3xx et 3xxx [1, 3, 4, 14, 15]. L'effet du Mo dans

d'autres syst@mes d'alliages est encore un manque de recherche.

La géné&ation actuelle de culasses de moteurs diesel est principalement produite en alliages
de type 356 ou 319. Et il y a eu de nombreuses mises aniveau ité&atives pour les alliages
356. Cependant, le potentiel de ce systame d'alliage semble &re limitéméne apres de
nombreux efforts en raison de leur nature. L'@ément de transition le plus efficace pour
renforcer les alliages de type 356 jusqu'aprésent est Mo combin€avec Mn qui est connu
pour offrir une densitéen nombre relativement devé de dispersoes. Cependant, la
recherche d'addition combinée des alliages de type V, Zr et Mo dans des alliages de type
356 est encore rare, et les propriéés des alliages de type 356 peuvent &re encore améiorées
par cette action de synthése. De plus, on pense toujours que le taux de solidification plus
devéama@iore les propriéés globales, y compris la résistance et la ductilitédes mat&iaux
en raison du renforcement de Hall-Petch. Alors que l'influence de la vitesse de

refroidissement sur la formation des disperso’des a rarement éeéudiés.

Si peut amé@iorer la fluiditéet la propriééd'alimentation de la coulé des alliages coul&s,
cependant, une teneur &evee en Si dans les alliages 3xx a la suspicion d'empoisonner I'effet
du renforcement par pré&ipitation des preeipité&s de la Llo-structure et é&galement

d'accéeer la transformation d'éjuilibre de 6' qui est supposee limiter leurs applications &



des tempé&atures plus éevées. R&emment, les alliages 2xx ont commencé a attirer
I’attention des gens en tant qu’alliages de nouvelle génération en tant que matériau de
culasse de moteur diesel en raison de leur résistance, ductilit€et resistance au fluage
extr@nement sup&ieures acelles des alliages 3xx courants ala fois atempé&ature ambiante
et ahaute tempé&ature. Par exemple, I'alliage 206 a un meilleur effet de durcissement par
vieillissement et une meilleure stabilitéthermique que les alliages 319 [16, 17]. Les
ééments de faible diffusion comme Mn, Zr et Sc, qui peuvent conduire aux dispersodes,
ont &alement &éconfirmé pour se séarer al'interface pré&ipitation/matrice 0' ala fois
par des expé&iences et des simulations, ce qui peut réluire efficacement le taux de
grossissement des phases de renforcement &haute tempé&ature. [18-21]. En consé&juence,
inhiber le processus de grossissement des pr&ipité&s atravers les éénents de transition
dans les alliages 2xx est une autre approche pour construire des alliages d'aluminium de
moteur haute performance qui pourraient donner le maximum de performances possibles
pour les culasses en aluminium dans un proche avenir. Les alliages coulé de type 224 ont
montréd'excellentes propriéé& ades tempéatures devées dans les recherches réeentes
[22]. Cependant, I'effet de V ainsi que de V et Zr combinés dans les alliages coulé Al-Cu
n'est toujours pas clair, bien que la simulation suggere que la tendance ala ségregation des
solutés de V aux interfaces Al/6' n'est pas aussi forte que Zr et Sc, cependant, V en tant que
I'un des diffuseurs les plus lents dans les alliages d'Al, a éalement un effet de liaison de
solutévide relativement deveéqui peut ralentir les ééements de diffusion dans la matrice
d'aluminium. En attendant, le Sc, Zr est toujours une combinaison inté&essante dans les
alliages d'aluminium sous les aspects ala fois de la formation de pr&ipité& cohéents L1
parfois avec des structures noyau-coque [23] et de leurs excellents effets de stabilisation

sur le grossissement 0' [19, 24].



1.2 Objectifs

(1) Etudier l'influence des éléments de transition V, Zr et Mo ainsi que les vitesses de
refroidissement sur les formations dispersoides dans les alliages coulés Al-Si de type 356
sous traitement traditionnel en solution et comparer les différents effets des V, Zr et Mo

individuels et combinés sur le haut propriétés de température des alliages de type 356.

(2) Etudier systématiquement l'effet des éléments de transition sur les microstructures
(nucléation par précipitation et grossissement, etc.) et les propriétés a haute température de

224 alliages coulés de type Al-Cu avec des ajouts de traces V, Zr, V + Zr et Zr + Sc.

(3) Fournir le mécanisme de renforcement approprié pour les applications a haute

température des alliages d'aluminium.

1.3 Méthodologie

Pour atteindre les objectifs de recherche, différents moules perméables a la gravité sont
utilisés pour préparer les alliages. Un appareil de test de conductivité ¢€lectrique et un
microdurometre Vickers sont utilisés pour surveiller les degrés de sursaturation des
¢léments d'alliage et les effets de durcissement. Un microscope optique, un microscope
¢lectronique a balayage avec une spectroscopie des rayons X a dispersion d'énergie et un
systeme de diffraction par rétrodiffusion électronique ainsi qu'un microscope électronique
a transmission avec une spectroscopie a rayons X a dispersion d'énergie ont été utilisés
pour étudier I'évolution de la microstructure des alliages. Les fils logiciels CLEMEX PE
8.0 et Image] ont été utilisés pour analyser les images a des fins de quantification. Le
systeme Gleeble 3800 a été utilisé pour effectuer des essais de traction et de compression
a haute température. Une machine d'essai de fluage a été utilisée pour évaluer les propriétés

de fluage des échantillons. Les détails des méthodologies sont donnés dans le chapitre 3.
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CHAPITRE 2 REVUE DE LA
LITTERATURE

2.1 Un apercu des alliages d'aluminium

Les alliages daluminium sont souhaitables pour une large gamme d'applications
industrielles en raison de certaines caracté&istiques de base qui les rendent souhaitables
pour une large gamme d'applications industrielles. Tout d'abord, le film d'oxyde de surface
tenace naturel offre une bonne résistance ala corrosion. En particulier, les systames 1xxXx,
3xxX, 5xxx et 6xxx pourraient mé@ne &re utilisé&s pour entrer en contact direct avec I'eau
de mer. Deuxianement, I'aluminium et les alliages d'aluminium sont de bons conducteurs
de chaleur mais avec un point de fusion plus bas que les aciers (environ 535 <C), et ils sont
plus lents aatteindre des tempé&atures trés éevees en cas d'exposition au feu que l'acier.
Troisiénement, I'aluminium pur et certains de ses alliages ont une conductivitééectrique
devé remarquable, juste derrieee le cuivre parmi les méaux communs comme
conducteurs. Quatri@nement, son rapport résistance / poids éevépermet de remplacer
certains méaux plus lourds sans perte de capacitéde charge. En outre, excellente téacité
ala rupture, capacitéd'absorption d'éergie, ouvrabilité recyclabilité etc. Toutes ces
caractéistiques combinées ont conduit aune large utilisation de I'aluminium dans les

conteneurs, les avions et les applications automobiles [1].

Les systénes de designation des alliages d'aluminium couramment utilisé& selon la norme
H35.1 de I'American National Standards Institute (ANSI) sont pré&enté& dans le tableau 2.
1. La désignation générale de 1'état des alliages d'aluminium est indiquée dans le tableau

2.2.



Tableau 2.1 Principaux éléments d'alliage dans le systeme de désignation des alliages d'aluminium

Alliage Blément d'alliage principal
Ixxx | Surtout en aluminium pur; aucun ajout majeur d'alliage
2XXX Cuivre
@ 3XXX Manganese
S| dxxx Silicium
% SXXX Magnésium
'<=; BXXX Magnésium et silicium
TXXX Zinc
8xxx Autres ¢éléments (par exemple, fer ou étain)
9XXX Non attribué
IXX.X Aluminium pur, 99,00% max
2XX.X Cuivre
@ 3xx.X | Silicium, additionné de cuivre et / ou de magnésium
3 | 4xx.X Silicium
%, 5XX.X Magnésium
<=( TXX.X ’Zinc
8XX.X Etain
9xX.X Autres éléments
BXX.X Sé&ie inutilisée

Tableau 2.2 Principaux ééments d'alliage dans le systéme de dé&signation des alliages d'aluminium [2]

Suffix Letter F. O, H, First Suffix Digit Indicates Second Suffix Digit for
T or W Indicates Basic Secondary Treatment Used to Condition H Only Indicates
Treatment Condition Influence Properties Residual Hardening

F - As Fabricated
O — Annealed-Wrought
Products Only

H - Cold Worked Strain I — Cold Worked Only 2 -/, Hard
Hardened 4 -1/, Hard
2 — Cold Worked and 6%/, Hard
Partially Annealed 8 — Hard
3 — Cold Worked and 9 — Extra Hard
Stabilized

W - Solution Heat Treated
T — Heat Treated Stable

Tl - Cooled from an Elevated Temperature Shaping Operation + Natural Age

T2 - Cooled from an Elevated Temperature Shaping Operation + Cold Worked 4+ Natural Age

T3 — Solution Treated + Cold Worked + Natural Age

T4 - Solution Treated + Natural Age

T5 - Cooled from an Elevated Temperature Shaping Operation + Artificial Age

T6 — Solution Treated + Artificially Aged

T7 — Solution Treated + Overaged

T8 — Solution Treated + Cold Worked + Artificial Aged

TY — Solution Treated + Artificial Aged + Cold Worked

T10 — Cooled from an Elevated Temperature Shaping Operation + Cold Worked + Artificial Age




La présente éude se concentre principalement sur les alliages coulés, qui sont utilisé dans
les piéees coulés aleur forme finale / quasi-finale et sur le lingot &partir duquel ces
coulés sont ralisees. En genéal, les alliages coulé ne sont pas appliqués aux processus
de laminage, d'extrusion, de forgeage ou autres processus de mise en forme des méaux

ult&ieurs.

Lorsque I'on parle du choix de moulage d'alliages d'aluminium, il y a toujours 3 facteurs a
considéer, la facilitéde coul&, la résistance et la qualitéde finition. Cependant, peu
d'alliages pourraient posséder toutes ces 3 caracté&istiques. La séie 3xx est
exceptionnellement facile acouler, en raison de sa teneur en silicium relativement devee
qui lui confee une bonne capacité d'é&oulement et de remplissage de moule. Par
cons&juent, la sé&ie 3xx est la plus utilisée, en particulier pour les piées moulés de grande
taille et complexes. Les alliages 2xx offrent une résistance trés deveée mais sont plus
difficiles acouler et &obtenir de bonnes surfaces, de sorte que leurs applications sont
limitées aux endroits ou la ré&istance et la ténacitésont la premiée priorit€ et des
proc&lures de coulée compéentes peuvent &re appliquées, par ex. dans l'industrie
aéospatiale. Les sé&ies 5xx et 7xx mé&itent une attention particuliére pour leur finition fine,
mais elles sont plus difficiles acouler. Par conséguent, ils sont géné&alement limité& aux

applications ouila finition est primordiale, comme les roulements [1].

2.2 Développement d'alliages coulés Al-Si et Al-Cu

2.2.1 Développement d'alliages coulés Al-Si et leurs précipitations

Au cours des 50 derniées annés, les alliages de fonderie a base d'Al-Si ont
progressivement remplacéla fonte dans la production de composants moteurs, notamment
les blocs moteurs et les culasses, de I'industrie automobile. En conséjuence, le poids des
automobiles a &éconsidé&ablement ré&luit et, par conseéguent, avec une meilleure efficacité

éergéique. Les principaux avantages des alliages hypoeutectiques Al-Si sont un rapport



résistance / poids devé une conductivitéthermique éevee et une excellente coulabilite[3,

41.

La premicre génération de blocs moteurs en aluminium a été appliquée aux moteurs a
essence a la fin des années 1970. Alors que l'application d'alliages d'aluminium dans les
moteurs diesel était trés limitée jusqu'au milieu des années 90 en raison d'une technique
insuffisante a 1'époque et des exigences de performance plus élevées des moteurs diesel
(température et pression plus élevées du mélange). Aujourd’hui, les blocs moteurs a
essence sont généralement fabriqués par des alliages d'aluminium; et l'utilisation de
l'aluminium dans les moteurs diesel augmente également. De plus, la plupart des culasses
sont coulées en alliages d'aluminium. Enfin, la réduction de poids des moteurs de 15 a 35

kg a été obtenue en remplagant la fonte par de I'aluminium.

Actuellement, les culasses sont principalement fabriquées en alliage hypoeutectique Al-Si,
par exemple 319, 356 + 0,5Cu; les blocs moteur sont principalement produits par des
alliages hypoeutectiques Al-Si équipés d'un revétement en fonte ou d'autres matériaux
appropriés, ou simplement avec un alliage hypereutectique Al-Si, par ex. 390; Les pistons
sont principalement produits par des alliages de pistons Al-Si. Les compositions chimiques
des alliages d'aluminium les plus populaires utilisés dans les applications de moteurs ainsi

que leurs propriétés mécaniques a température ambiante sont présentées dans le tableau 2.3

Tableau 2.3 Composition chimique (% en poids) d'alliages d'Al de type 356, 319 et 390 avec les propriétés

mécaniques a température ambiante [4].

Composition Si Cu Mg Fe Mn Ti Zn Ni Al
356 6.5-7.5 <0.25 0.25-0.45 <0.6 <0.35 <0.25 <0.1 0 Bal.
319 55-6.5 3.0-4.0 <0.1 <1 <0.5 <0.25 <1 <0.35 Bal.
390 16-18 4-5 0.45-0.65 <1.3 <0.1 <0.2 <01 - Bal.

Traite o R limite
. limite d'dasticitéa . . N Module
L ment  Force ultime ] Elongation d'dasticitéala L
Propriéé . la traction . d'@asticité
thermi /MPa % compression
IMPa /GPa
que /MPa
319 F 234 131 25 131 74
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T6 276 186 3 186 -

F 179 124 5 - -

356
T6 262 186 5 186 72
F 200 200 <1 - 82

390
T6 310 310 <1 414 -

Les alliages de type 356 ont une bonne combinaison de résistance et de ductilité, ainsi que
de mieux performances de fluidité et de retrait, mais leur résistance diminue rapidement
au-dessus de 200 °C. Les alliages de type 319 présentent un rendement et une résistance au
fluage relativement plus élevés a des températures élevées (250 °C), bien que le
ramollissement se produise lors d'une exposition prolongée. Cependant, un moteur pendant
le travail peut étre chauffé de -30 °C (courant en hiver au Canada) a plus de 250 °C. Etant
donné que les clients veulent plus de puissance et moins de consommation d'essence, et les
gouvernements du monde entier publient des réglementations environnementales plus
strictes, qui incitent les fabricants a réduire la cylindrée et le poids du moteur, d'autre part,
des améliorations technologiques telles que les systémes d'injection directe de carburant et

les turbocompresseurs sont appliquées aux maintenir la performance.

En conséquence, les améliorations conduisent a des températures et des pressions de
fonctionnement plus élevées ainsi qu'a des contraintes thermomécaniques plus élevées, en
particulier sur le pont de soupape entre les orifices d'admission et d'échappement sur la
face de combustion des culasses [4]. Une zone de fissure typique dans la culasse est

repré&enté sur la Figure 2.1.

(a)

Figure 2.1 Photographies d'une zone typique d'initiation de fissure dans la culasse [4].
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En ce qui concerne le durcissement par vieillissement (durcissement par précipitation),
l'alliage 356 d'origine appartient aux systémes Al-Mg-Si, qui sont largement utilisés
comme alliages structuraux a résistance moyenne combinés a une bonne soudabilité,
résistance a la corrosion et formabilité. Dans ce systéme, une échelle extrémement fine des
précipitations a été observée a température modérée (100-200 °C) bien avant [5]. La

séjuence de pre&ipitation dans ce systéne d'alliage est géné&alement acceptée comme [6]:
SSSS — Mg/Si clusters — GP zones (sphé&ique)
— B" (aiguille) — B' (en forme de tige) — P (Assiettes ou cubes)

Récemment, certaines phases supplémentaires ont été découvertes par des expériences,

donnant la séquence de précipitation modifiée comme suit [7-9]:
SSSS — clusters de solutés avec des teneurs variables en Mg et Si — GP zones
— " — B'+ U1 (type A) + U2 (type B) + B' (type C) — B + Si

Les premiees éapes de la dé&omposition impliquent le regroupement séaréde Si et Mg
suivi d'un regroupement de Si—Mg. Initialement, les clusters seront riches en Si, en raison
de sa solubilitéplus faible et de son taux de diffusion plus éevéen Al. Par la suite, Mg et
plus de Si se diffuseront dans les clusters riches en Si pour former des grappes Mg/Si a
partir desquelles les GP (zones GP-I) se formeront [10]. Avec un temps de vieillissement
prolong€ les particules B " (zones GP-II) se formeront. La phase p " est entieement
cohé&ente avec la matrice Al le long de I'axe b (axe plus long) et semi-cohé&ente le long de
a et ¢, qui se compose d'aiguilles de taille géné&alement 4 x4 x50 nm. La contribution
principale des effets de durcissement par vieillissement des alliages AI-Mg-Si provient
des phases B" et GP-I, ce qui signifie un ramollissement rapide aune tempé&ature

relativement deveée.
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Figure 2.2 Micrographies éectroniques a transmission (zones GP) des spécimens vieillis a 70 °C pendant
333h. (a) Une image HRTEM. (b) et (c) Photographies agrandies de ré&gions marquées par les cercles A et B
dans (a), respectivement. (d) Diagramme de diffraction de zone séectionnétiréde (a). (e) lllustration

schématique du SADP [11].

Figure 2.3 Micrographies TEM de pr&ipité " / ' pendant le vieillissement artificiel: (a) 4 h a 175 °C. (b)

20 h a 200 °C [10]. (c) SimuléSADP [001]Al de phases $ ". (d) SADP exp&imental de phases " [12].

La phase f 'se pré&ente sous forme de b&onnets de plusieurs centaines de nanomeéres de

long et d'environ 10 nm de diamétre. En regle géné&ale, il a &éacceptéd'avoir une structure
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hexagonale, avec des dimensions de cellules unitaires a = 0,705 nm et ¢ = 0,405 nm [11].
Ainsi, son axe c est entiééement cohérent avec la matrice Al le long de <001> a. Cependant,
un parametre de réseau diffé&ent de B’ a éalement &ésignal€[7]. La phase ' coexistait
&jalement avec la phase hexagonale B' (type C) et au moins 2 autres phases: Ul et U2 [8,
13] (émalement appelés type A et type B [11]). Les phases ' et U2 se forment en méne
temps, la quantité et la taille augmentant au cours du vieillissement. La phase  'augmentera
jusqu'aune guantitémaximale suivie d'une diminution rapide, tandis que la quantitéde
phases U2 sera relativement stable bien que de fortes similitudes entre les phases U2 et "
aient été récemment signalées (U2 peut étre obtenu a partir de B' 'par remplacement des
atomes de Mg et Si par Al et ré@arrangement des atomes) [13]. Ensuite, la formation des
phases U1 commencera soudainement aprés la dissolution des phases B' et U2. Une petite
quantité de B' pre&ipite &alement nuclé® de fagn hé&é&ogene dans la matrice. Les
pr&ipités Ul peuvent disparaire dans des conditions de vieillissement excessif dans
lesquelles les phases d'éjuilibre B-Mg2Si et Si sont pré&lominantes [11]. Les informations
concernant certains preeipité signalé dans les alliages Al-Mg-Si sont réertoriées dans

le tableau 2.4.

Tableau 2.4 Les pr&ipité&s existant dans le systéme Al-Mg-Si [13]

Phase Shape Formula Space group Lattice parameters (nm)

GP-zone Needle AlMg4Sig C2im a=1.48 b=0405, c=0648, f=1053"[10]
GP-zone Plate SiMg=1 (fee Llg) a=0405[11]

B Needle MgsSig C2im a=1.516,b=0405, c=0.674, g=1053"[9,13,14]
B’ Needle P6; a=b=0.715, c=0405, y=120" [15-18.20]

B () Lath Hexagonal a=1.04, c=0405, y=120" [1,2,21]

Ul (A) Needle MgAl:Siy P a=b=0405,c=0.674, y=120" [1,23]

U2(B) Needle MgAlSi Pnma a=0.675, b=0.405, c=0.794 [1,23]

B Plate/cube MgaSi Fosm a=0.6354[16.24]

Si Plate Si Fiim a=10.5431
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Figure 2.4 Fréquences relatives de quatre types de phases métastables dans un alliage Al-1.0mass% Mg2Si-

0.4mass% Si changeant avec le temps de vieillissement [11].

Cependant, l'effet de durcissement pourrait étre fortement supprimé si les alliages sont
naturellement vieillis pendant une longue période de temps aprées le traitement en solution.
Il est rapporté que le grand nombre de précipités pré-f" s'est formé si les alliages étaient
vieillis immédiatement apres I'homogénéisation, qui se transforment en une structure dense
de petites particules B". En revanche, la densité numérique des précipités B" est réduite de
80% s'ils sont stockés 7 jours a température ambiante avant vieillissement artificiel [14].
Par ailleurs, la stabilité thermique des précipités de renforcement formés dans le systéme
Al-Mg-Si n'est pas aussi bonne que celle du systéme Al-Cu qui en limitait 1'application a

haute température [15, 16].

Le Cu est généralement ajouté dans les alliages coulés Al-Si pour améliorer les propriétés,
en particulier la résistance aux températures €levées grace a la modification du processus
de vieillissement ainsi qu'au renforcement accru de la solution solide. Les alliages type 356
+ Cu appartiennent généralement au systeéme de vieillissement Al-Cu-Mg-Si [17]. La phase
Q (Q") est une phase précipitée dans le systeme quaternaire Al-Cu-Mg-Si, largement
utilisée pour le renforcement dans la matrice Al. Comme indiqué dans différents alliages,
la phase Q s'est toujours formée avec accompagnée d'au moins un des précipités de type '
et 0' [18]. Ainsi, le processus de précipitation dans les systémes quaternaires Al-Cu-Mg-Si
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est toujours controversé, tandis que, un consensus est que le rapport Mg / Si et la teneur en

Mg / Cu influencent fortement le processus de précipitation [18, 19].

Bien que certaines séquences de précipitation beaucoup plus compliquées aient été
rapportées en fonction des compositions d'alliages, une séquence de précipitation possible
dans une matrice en vrac pendant le vieillissement des alliages Al-Cu-Mg-Si est donnée a

titre d'exemple [20]:
SSSS — atomic clusters— GP zones — ", L, QP, QC — ', Q'— Q

Les preeipités méastables formé apres les zones GP sont entiéement cohé&ents avec Al
dans une direction <001>ai, mais ils prennent difféentes orientations et formes de section
transversale normales acette direction cohé&ente [21], comme les déails le montrent le

Tableau 2.5.

On pense que la phase L est un pré&urseur de Q' et il a &&rapportéqu'elle avait une
contribution significative al'effet de durcissement [22]. La phase QP s'est formé& al'&e
de pointe, le QC s'est produit sur le vieillissement excessif, et le Q' qui sur le vieillissement
prolongéa finalement conduit ala phase d'&juilibre stable Q, et les trois réseaux de Q, QC
et QP sont basés sur le méne réseau latent , le ré&seau QP [23], comme le montre la Figure

2.22. La séguence de la preeipitation est:

QP-QC—-Q —Q

Tableau 2.5 Vue d'ensemble des phases de preipitation dans le systéne Al — Mg — Si — Cu [20].
Phase  Shape Composition  Space group Lattice parameters (nm)
QP Needle Unknown P62m a=h=0.393, c=0.405[21]
QC Needle Unknown P62m a=b=0.670, ¢ =0.405 [21]
C Plate Unknown Monoclinic a=1.032, h=0.81, ¢=0.405, y=101°
L Needle Unknown Unknown Unknown [18, 20]
Q Needle Probably Probably P6 a=bh=1.032, ¢=0.405,

Al;Cu,MgSis _ y=120" [5, 18, 22, 23]

Q Needle Probably P6 a=0b=1.039, c=0.402, y=120° [22, 23]

Al_} Cile g\JSi?
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(b)

Figure 2.5 TEM d'un alliage a base d'Al-Cu-Mg-Si, expériences de chauffage in situ: (a) 30 °C, image de
superstructure d'un précipité QC / C mixte; (b) 250 °C pendant 1 h suivi d'un refroidissement a 30 °C, les
parties QC en vrac sont dissoutes, la partic QC entre les deux parties Q est transformée en phase Q, certaines

des parties QP désordonnées environnantes sont ¢galement transformées en phase Q [24].

2 types de OR de ré&eau QP ont é&érapportés: (1) [001]qp // [001]a et (001)gp // (110)a;
(2) [001]qp // [001] A €t (001)qp // (100)Al Il besoin de noter que la plupart des phases QC
pr&ipitent dans OR (1) sur la base du sous-réseau QP, tandis que la plupart des phases Q
pr&ipitent dans OR (2), ce qui peut expliquer la bonne cohé&ence entre les réseaux Al et

Q dans [510]ai direction, illustréala Figure 2.6 [23].

Le méastable Q' croTsous forme d'aiguilles cohé&entes al'inté&ieur de la matrice d'Al avec
des directions d'aiguille le long de <100> Al, tandis que la phase d'&yuilibre Q a la méne
structure et une composition similaire (un peu plus de Cu dans Q que Q' a &érapport&[21])
avec des paramétres de réseau lgeement difféents suggé&ant que la phase Q d'&uilibre
est en fait une version incohé&ente de la phase Q' et peut se déselopper sous forme de
cristaux macroscopiques al'exté&ieur de la matrice d'Al [25]. Il a &é&constatéque la
composition steechiométrique exacte de la phase Q varie entre différentes études, telles que

Al3Cu2MgeSiz, AlaCu2MgsSiz, AlsCu2MgsSis and ACuiMgsSis [26].

Ré&emment, les relations d'orientation multiples des pre&ipité&s Q dans l'alliage Al — Mg —
Si — Cu ont &alement é&étrouvées. L'angle entre un <1120> Q avec son <100> a le plus
proche a été mesuré pour étre compris entre ~ 3° et 15°. Cing groupes OR différents ont &é&
identifiés et la distribution des valeurs d'angle n'é&ait pas uniforme dans cette plage de

variation [27].
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Figure 2.6 (a~c) Une image TEM montrant un pré&ipit€Q 'avec une section allongeée le long de <510> Al
avec un pre&eipitémixte allongéle long des deux <100> Al dans Al0.86Mg0.13Cu0.43Si [21]. (d) Images de

fond clair dans <100> axe de la zone Al a partir d'un alliage de 260 °C 3h A10.52Mg0.3Cu0.75Si vieilli [20].

Habituellement, les propriéé& méaniques des alliages Al-Si de type 356 diminueront
considéablement ala tempé&ature de travail, en raison de la maturation Ostwald des
preeipité de renforcement conventionnels (principalement le B'-Mg2Si et le Q'-AICuMgSi)
[4, 28]. Par cons&juent, comment am@iorer les propriéés atempé&ature deve des alliages
de fonderie Al-Si est d'une importance primordiale pour leur développement durable. De
nombreuses recherches ont &émeneées en ajoutant des ééments de transition tels que Ni,
V, Mn, Cr, Sc et Zr, etc. pour former des dispersodes et le renforcement de la dispersion
des dispersodes thermiquement stables s'est av&é @re lI'un des meilleurs moyens de

renforcement pour Alliages Al-Si atempé&ature deveés [28-30].

2.2.2 Développement d'alliages coulé& Al-Cu et leurs précipitations

Au début, les alliages aluminium-cuivre sont principalement développés et servis avec
I'é@olution de l'industrie aéospatiale, et la chronologie des applications est indiqués dans
la Figure 2.2 (a). Au cours des 80 derniées annéss, les alliages d'aluminium sont devenus
le principal matéiau des pieees de structure des avions commerciaux et militaires en raison
de leurs excellentes propriéés, de leurs mé&hodes de conception arrondies, de leur
fabrication et de leurs techniques d'inspection fiables. Selon les essais de conception, la

diminution de la densitédu maté&iau est environ 3 &5 fois plus efficace que I'augmentation
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de la résistance ala traction, du module dastique ou de la tolé&ance aux dommages si I'on
considére les performances et le cott [2]. Une illustration du développement résistance-

ténacitédans les alliages d'aluminium pour l'aéospatiale est pré&entée sur la Figure 2.2 (b).

[
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Figure 2.7 (a): Chronologie mettant en évidence l'introduction d'alliages d'aluminium dans les avions; (b):
Illustration du développement continu de la ré&istance-ténacitédans les alliages d'aluminium (modifiéd'aprés

modified based on [31]).

Les alliages Al-Cu sont les principaux alliages appliqués dans les composants structurels
de la cellule oula tolé&ance aux dommages est le principal critée de conception. Les
alliages Al-Cu contenant du magné&ium ont une résistance plus éevé en raison du
renforcement des preéipitations Al.Cu et Al,CuMg et une toléance aux dommages
supé&ieure et une bonne réistance ala croissance des fissures de fatigue par rapport aux
autres se&ies d'alliages d'aluminium. Il est bien connu que diffé&ents composants de cellule
neeessitent diverses propriéé& meésaniques pour une conception optimale en raison des
diffé&entes conditions de charge qui leur sont imposees. Par exemple, le fuselage est
toujours soumis ades charges de traction et de cisaillement de la cabine, oula ténacitéala
rupture (résistance ala croissance des fissures) est souvent le paramétre de conception

limitant [32].

L'alliage 2024 d'origine &ait I'un des alliages les plus largement utilisés dans la fabrication
de fuselage d'aéonef, et il conserve son importance en tant que mat&iau de structure

d'aéonef en raison de sa trés bonne tolé&ance aux dommages et de sa résistance devee ala
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propagation des fissures de fatigue en condition vieillie T3. La limitation de cet alliage
travaillant dans les ré&ions fortement sollicitéss est sa faible limite d'@asticitéet son niveau
de téacitéala rupture mod&€[33]. Grae aux am@iorations des techniques de contrde
et de traitement de la composition, une téacitéala rupture et une réistance al'amorgge
et &la croissance des fissures de fatigue plus éevéss ont &éobtenues en reluisant les

impuretés, en particulier le fer et le silicium.

Cependant, bien que I'ajout de Cu et de Mg dans une solution solide entrame une résistance
plus eve, la ré&istance ala corrosion de l'alliage Al-Cu chute considé&ablement en raison
de la formation de particules de phase interméallique. Les alliages sont généalement
sensibles aux attaques localisées, aux pigqCres faciles a obtenir, & la corrosion
intergranulaire et ala fissuration par corrosion sous contrainte [34]. Plusieurs recherches
basees sur diffé&ents types de rev&ements de conversion (composé de chrome hexavalent,
sol-gel, polyméres conducteurs, films abase de terres rares et acide phytique, etc.), ont &é

menées afin d'augmenter la résistance ala corrosion des alliages de la s&ie 2000 [35-37].

Les compositions chimiques et les proprié&é& meéeaniques de certains alliages d'aluminium

de la s&ie 2000 largement utilisés dans la cellule sont préentées dans les Tableau 2.6 [38].

Tableau 2.6 Composition chimique et propriétés mécaniques de certains alliages Al-Cu aérospatiaux [38].

2000 Series Cu Zn Mg Mn Fe Si Cr Zr Ti Al

2024 4.4 - 1.5 0.6 =0.5 =0.5 0.1 - 015 Remainder
2026 3.6-43 0.1 1.0-16 0.3-0.8 0.07 0.05 - 0.05-0.25 0.06 Remainder
2224 4.1 - 1.5 0.6 <0.15 =012 - - - Remainder
2324 38-44 0.25 12-18 0.3-0.9 012 0.1 0.1 - 0.15 Remainder
2524 40-45 015 12-16 0.45-0.7 0.1z 0.06 0.05 - 01 Remainder
2000 Series UTS (MPa) Yield Strength (MPa) Fracture Toughness, Kic (MPam'?) Elongation (%)
2024-T351 428 324 37 21
2026-T3511 496 365 NA 11

2224-T39 476 345 53 10

2324-T39 475 370 38.5-44.0 8

2524-T3 434 306 40 (TL) 24

Bien que les matériaux composites aient été de plus en plus utilisés pour les fuselages, les
ailes et les autres composants structurels des alliages d'aluminium au cours des deux
derniéres décennies, les alliages d'aluminium a haute résistance restent leur importance

dans la construction de la cellule. Parce que I'aluminium en tant que métal a faible coft,
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1éger, facile a produire et a haute performance peut étre traité¢ thermiquement et chargé a
des niveaux de contraintes relativement élevés, ce qui peut réduire les colits de fabrication
et de maintenance. Un exemple est l'avion de grande taille A380 (Figure 2.8) qui montre
que 66% du poids a vide est composé d'alliages d'aluminium, 16% de composites
(plastiques renforcés de fibres de carbone, CFRP), 10% de titane et d'acier et 4 % de

stratifi¢ de fibre métallique.

Les propriéé& mezaniques des alliages d'aluminium nouvellement développés des s&ies
2000 et 7000 et des alliages Al-Li de nouvelle géné&ation peuvent encore rivaliser avec les
maté&iaux composites modernes, de sorte que l'application aéospatiale des alliages
d'aluminium restera pendant un certain temps al'avenir [38]. Cependant, les mat&iaux non
méalliques, malgréles problémes tels que les cotts de certification et de production plus
deveés, 'absorption d’humidité deviennent mous / cassants lorsqu'ils sont exposés ades
environnements chauds / froids. etc., en raison de leurs proprié&és de résistance speifique
supé&ieures offrent une alternative trés compéitive, les producteurs d'aluminium doivent
donc continuer & investir et faire de grands efforts pour am@iorer les propriéé&
thermomé&aniques des alliages Al-Cu a&ospatiaux, par ex. une résistance et une toléance
aux dommages plus deveées, un meilleur comportement ala corrosion, une densitéplus

faible, etc. [38].

Upper Fuselage Panels: A1 2524 with Al 7000-series high strenth stringers
and Fiber Metal Laminates (GLARE) with Al 2024-stringers

Mid & Inner Wing Panels: /"'

Advanced Aluminum Alloys /. Empennage &
;v)luml' :V“:lg:d ‘ Outer Fiaps, Spoilers & : // un-pressurized Fuselage:
etal bonde) . Ailerons: Monolithic CFRP Monolithic CFRP
Panels }/ s, (except leading edge) Surtace

Inner Flap: Productions, 2%

Miscellaneous, 2%
AIUNM f ; Composite, 16%

Rear Pressure Bulk Head:
Monolithic CFRP
Upper Deck Floor Beams:
\louolnhxc CFRP

s’
S Glare, 4%
\

Titanium & Steel,
10%

/ Fixed Wing Leading Edge:

Engine Cowlings: Thermoplastics

Monolithic CFRP Main Landing Gear
Doors: Aluminum, 66%

Lower Fuselage Panels: Laser-beam-welded Aluminum Alloy Al 6013 Monolithic CFRP

Center Wing Box:
Monolithic CFRP

Figure 2.8 Schéma illustrant les maté&iaux choisis utilisé dans I'Airbus A-380 [32].
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La famille Al-Cu est le systéme anti-dge le plus étudié. En fonction du degré de
sursaturation et de la température de vieillissement, la séquence de précipitation varie. Le
coin riche en Al d'un diagramme de phase d'équilibre Al-Cu avec le solvus métastable de

la zone GP, 6" et 0’est montré sur la Figure 2.9.
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Figure 2.9 Coin riche en Al du diagramme de phase Al — Cu montrant les limites du solvus métastable pour
les zones GP, 0" et 0, ainsi que la ligne de solvus d'équilibre pour la phase 6 [39].

Il est communément admis que la s&juence complée de dé&omposition des preeipités dans
ce systéme est la suivante [1, 40]

Supersaturated Solid Solution (SSSS) — Guinier-Preston zones (GP zones)
— 0" (GP 1l zones) — 6" — 6

La s&juence compléete ne peut se produire que lorsque la tempé&ature de vieillissement est
infé&ieure au solvus de la zone GP. Les atomes de cuivre du solutépourraient se regrouper
spontan@ment dans la matrice d'Al apres trempe ades tempé&atures inf&ieures au solvus
de la zone GP méastable pour former les couches aun seul atome ou les multicouches de
Cu sur les plans {001}, appelés zones GP. Le diamékre critique de la zone GP est signalé
entre 5 et 10 nm, aprés G une p€&iode d'incubation commence pendant laquelle la taille de
la zone et l'effet de renforcement restent constants. La phase 0" précipite alors, qui est

considé&é comme 2 couches d'atomes de Cu mais séparés par 3 couches d'atomes de
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{001} et c'est la difféence avec les zones GP [41], comme leur structures illustrées ala
Figure 2.8. La phase 0" en forme de plaque présente une cohérence avec la matrice Al sur
de larges faces, tandis que les bords des plagues peuvent &re semi-cohé&ents lorsque les
plaques deviennent &aisses [42]. La formation de 6" est également suivie d'une p&iode
d'incubation plus courte et de la formation ulté&ieure de la phase méastable 0'. Le 0’ se
pré&ente comme un disque ou des plaques de forme octogonale avec la mé&ne relation
d'orientation avec 6" ((001)e // (001)s, [010]¢ // [010]s) et la structure cristalline de 0" est
téragonale centrée sur le corps (groupe d'espace 14/mcm, a=0,404nm et ¢=0,580nm) par
rapport ala matrice cubique en aluminium aface centré (a, = 0,405nm). Les plaguettes
en phase 0' finement dispersées sont consid&ées comme extr@nement reésistantes au
cisaillement qui sont cohé&entes sur de larges faces et semi-cohé&entes sur leurs bords [42].
Des recherches réeentes ont suggééque lors de la transformation de 6" en 6', une partie
des pr&ipités de 0" se dissolvent pour fournir des atomes de cuivre supplénentaires car 6'
(Al>Cu) a une concentration en cuivre plus éevé que 6" (AlzCu) et 8' les phases nuclégs
dans le pr&ipité6” via le r@arrangement al'éhelle atomique des ééments, plut@ que la
nuclétion indéendante de la phase 8' aux dépens de la phase 6" [40]. Les segments 6'
préormé peuvent se déelopper al'int&ieur d'un preeipité€6” en forme de plague le long
de sa direction axiale, qui finalement se rencontrent et fusionnent en un précipité 0' entier.
De plus, les phases 6" et 6" ont la mé&ne structure de réeau sur les larges interfaces [43].
Un vieillissement prolongé entraine la formation des phases 0 d'équilibre avec également
une structure cristalline téragonale (14/mcm, a=0,6066nm, ¢=0,4874nm) mais a une
variééd'orientations et de morphologies (159 orientations ont &érapportées pour un relatif

de particules 0 a la matrice a-Al) [44].

Cependant, si la tempé&sature de vieillissement est sup&ieure au solvus des zones GP, 6" va
directement nuclésr dans la matrice et la nuclétion de 6" aux sites 8" sera &éjalement
accé@é&e. La force motrice de pr&ipitation plus petite, la diffusivitédu solutéplus devé
et la fraction volumique infé&ieure de 0" peuvent entramer une taille plus grossiee des
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pre&ipiteés, puis un effet de renforcement plus faible [39].

Single-Layer Multi-Layer o
G.P.zone G.P.zone

Figure 2.10 Diagrammes schématiques de la structure des zones GP monocouche, des zones GP multicouches

et des précipitations 0", respectivement [39].
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Figure 2.11 (a) L'image HAADF &faible grossissement le long de <100> ,.ai; (b) Image HAADF des gros
pre&ipités; (c) I'image agrandie montrant les petits preeipités; (d) Image HAADF des petits preéeipités; (e) les
modées SAED de la matrice 6" et a-Al [40]. (f) Schémas indexé& du diagramme de diffraction éectronique

observéde 6' [45].
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Figure 2.12 (a) Image HAADF d'un preeipité6" endurant la transformation. Les sections n1-n4 se sont
transformées en 0'. (b and ¢) Images HAADF agrandies (filtrées), diagramme schénatique de I'extension des
sections n2 et n3 est superposésur (c), les cercles orange repréentent les atomes de cuivre dans la section

n2 et bleus la section n3, les atomes d'Al sont omis [40].

Les zones GP en forme de disque ou de raboteuse pré&entent une forme de tige normale &
leurs plans d'habitude {001}, donnant lieu &des stries continues dans les directions <010>
a dans les modeles SAED. Habituellement, la caractéristique des précipités cohérents 0" -
AlzCu est les stries discontinues allongées le long des directions <010> o avec des maxima
d'intensitéal/4, 1/2 et 4/3 de la position du ré&seau r&iproque du {200} réflexions, comme
le montre la Figure 2.11 (e). Le 8'-Al,Cu a des ré&3ections ponctuelles autour de {001} et
{011} comme le montre la Figure 2.11 (f).

Lors du grossissement du 6', les changements d'épaisseur moyenne (d) et de diamétre
moyen (L) sont diffé&ents [46, 47]. Lorsque les preeipités sont petits, le modée cinéique
de «croissance du rebord» suggere une augmentation linéaire du rapport d'aspect de 0 'avec
le diamétre moyen, car les pr&ipités «imité ala nuclé&tion limité>s'éalent aune valeur
constante d'épaisseur. Le modée thermod@&astique préit une déendance plus complexe
qui se simplifie 4 k = L/ de=L lorsque les précipités sont importants. Ce qui signifie qu'au
début de la croissance de la phase 0', son €paisseur reste presque aussi constante; tandis
gu'au stade du grossissement, I'éaisseur et le diamétre augmentent simultanénent mais le

diamére augmente encore plus rapidement [48].
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Geénéalement, plus de 2 types de phases peuvent coexister au cours d'éapes donnees du
processus de vieillissement. Le mé&anisme de la transformation de la phase pré&é&lente &
la suivante implique gééalement une nuclé&tion hé&é&ogeéne aux sites des produits

anté&ieurs, une distribution fine et uniforme des preeipité peut donc se produire.

Lorsque le contenu approprieéde Mg est ajoutédans le systéne Al-Cu, le systéne de
vieillissement Al-Cu-Mg se formera. Les alliages Al-Cu-Mg ont de larges applications
dans de nombreuses applications structurelles |€&ge&res importantes, telles que I'aéospatiale,
le transport ferroviaire rapide et les domaines automobiles, en raison de leur haute
résistance speifique et de leur bonne réistance ala corrosion / fatigue. Par exemple, les
alliages AA2024 (compositions nominales autour d'Al — 4,2Cu — 1,5Mg — 0,6Mn (% en
poids)) ainsi que les d&ivés AA2x24 (x = 1-5), avec des limites plus strictes sur les niveaux

d'impuretés Fe et Si.

Il a @ésuggé&éque, pour un rapport Cu / Mg infé&ieur a4, la pre&ipitation de S sera
pré&ominante en supposant qu'aucun Si n'est ajoutédans l'alliage; Pour un rapport Cu/ Mg
compris entre 4 et 8, la séjuence de pré&ipitation conduit ala formation des phases
d'équilibre 6-Al>Cu et S-Al,CuMg. La s€guence de pre&eipitation conduisant au S-Al.CuMg
est connue pour fournir un durcissement plus éevé atempé&ature ambiante que celui
conduisant au 6-Al,Cu [49]. L'indication comcide bien avec la Figure 2.13. La séquence
de précipitation conduisant a S-AlLCuMg est connue pour fournir un durcissement plus

¢levé a température ambiante que celui conduisant a 6-Al,Cu [49].
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Figure 2.13 Diagramme de phase Al-Cu—Mg montrant les limites de phase a 190 °C. Le trait plein épais

définit la limite de phase ./ a + S a 500 °C [39].

La premiee sé&juence de pre&ipitation de la phase S pour le vieillissement des alliages Al

— Cu — Mg a ééproposee par Bagaryatsky au début des années 1950 en quatre éapes [50]:
SSS — GPB zones (Guinier—Preston—Bagaryatsky zones) —

S"/GPB-11+S'—S'+S—S

. R
50nm ¥, 50nm

Figure 2.14 Images TEM et les profils SAED correspondants enregistré prés de <100> Al d'alliages Al —
4Mg — 1Cu - 0,5Si (% en poids) vieillis: (a) 200 =C pendant 1 h, (b) 200 <C pendant 16h (duretémaximale)

[51].
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Figure 2.15 Interpré&ation du diagramme de diffraction avec la direction du faisceau matriciel [00I]. Les croix
repréentent des réflexions primaires tandis que les cercles pleins sont des taches de double diffraction. Les

variantes contribuant aux réflexions A, B, C et D sont répertorié&s dans le tableau [52].

La zone GPB éait considé&é comme un ordre acourte portée des atomes de solutéde Cu
et Mg. Il a @érapportéque S"/ GPB2 avait des structures variées (orthorhombique, cubique,
téragonale et monoclinique). Géé&alement, la phase S' est consid&é& comme semi-
cohéente avec la matrice, possédant la méne structure que la phase S avec seulement une
I&é&e diffé&ence de paramétres de réseau (a = 0,404 nm, b = 0,925 nm, ¢ = 0,718 nm) La
zone GPB éait considé&é comme un ordre acourte portée des atomes de solutéde Cu et
Mg. Il a &érapportéque S" / GPB2 avait des structures variees (orthorhombique, cubique,
téragonale et monoclinique). Géné&alement, la phase S' est considéé& comme semi-
cohé&ente avec la matrice, possé&lant la mé&ne structure que la phase S avec seulement une
I&é&e diffé&ence de paramétres de ré&eau (a = 0,404 nm, b = 0,925 nm, ¢ = 0,718 nm) [53],
par conseguent, de nombreuses publications ré&entes ne font aucune distinction entre elles
[39, 54]. La phase S est une phase d'&uilibre et est incohé&ente avec la matrice Al. Le
modée de phase S avec une composition d'Al.CuMg déerminé comme une structure
orthorhombique Cmcm [55] (a = 0,400 nm, b = 0,923 nm, ¢ = 0,714 nm) connu sous le

nom de modée PW (Perlitz-Westgren) est le plus acceptéjusqu'amaintenant.

Cependant, [56] ont trouveél'existence des quatre phases diffé&entes simultanénent dans
un alliage Al-Cu-Mg vieilli, et ont signalédiffé&ents paramétres de réseau de la phase S
orthorhombique semi-cohé&ente (a = 0,405 nm, b = 0,89 nm, ¢ = 0,76 nm) et phase S
d'&uilibre incoh&ente (a = 0,405 nm, b = 0,921 +0,006 nm, ¢ = 0,719 £0,012 nm). lls
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ont &jalement sugg&e&2 sortes de preeipités abasses tempé&atures, des amas ellipsoaux
riches en Mg contenant des atomes de cuivre et des lacunes, et des zones GPB riches en
Cu monocouches d'éaisseur contenant certains atomes de Mg. Les clusters Mg-Mg sont
les premiers &aappara’ire, suivis des co-clusters Cu-Cu et Cu-Mg car I'éergie de liaison
des atomes de Mg est plus éevee que celle des atomes de Cu et I'éergie d'activation pour

la diffusion du Mg dans Al est &alement plus faible que pour Diffusion de Cu.

g 4] — — 160 S —
- @) 150 °C e = (b) 150 °C
2 140 A Bl s
%120 - o 120}

7]
§100-' _§100' AI11C17M(t/)4
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Figure 2.16 Courbes de durcissement a 150 °C pour (a) AA 2618 et AA 2024 et (b) Al-1.1Cu-1.7Mg (at.%) et

Al-1.1Cu-1.7Mg-0.1Ag (at.%) [57].

Certains ré&sultats de duretédes alliages Al-Cu-Mg avec le temps de vieillissement sont
pré&enté& sur la Figure 2.16 qui peut révéer certaines désouvertes typiques d'alliages
renforcé par des pr&ipité S. L'effet de durcissement au vieillissement aprés trempe se
produit en 2 éapes séparéss avec un plateau pendant plusieurs heures entre les deux. La
premiee éape du durcissement se produit trés rapidement, se termine généalement dans
les 60 ans et occupe presque 60% du durcissement total. Le premier stade de durcissement
dans les alliages Al — Cu — Mg est géné&alement attribuéala formation de zones GPB (S"
n'a pas éeobservedans cette éude), tandis que le deuxiene stade de durcissement est

géné&alement attribuéala formation du S' ou Phase S [39].

Aujourd’hui, la séquence de formation de la phase S par nucléation homogene est de plus

en plus accepté& comme [54, 58, 59]:

SSS — Clusters — S"/GPB-1l — S1(Type I) + S2(Type 1)

29



Les pre&ipités de type | ont la relation d'orientation rationnelle classique: (001)s // (021),,
[100]s // [100]4, qui ont la forme parfaite de lattes acdes paralldes avec plan, avec des
interfaces cohé&entes paralldes &(001)s // (021),. Cependant, il est &alement courant
d'observer les rotations du réseau de la phase S autour des axes communs [100]s // [100]..
Le sens de rotation est unique et unidirectionnel, avec une valeur maximale autour de 7°
[59]. A cette limite de rotation maximale, les pr&ipité de type 11 possédlent une deuxiéme

relation d'orientation rationnelle avec la matrice: (021)s // (014)q, [100]s // [100].. Le type

Il est un preeipiténon cohé&ent et est le plus stable des deux. Les 2 types de presipités sont

représentés sur la Figure 2.17 (a)(b). [60] ont donn€&une illustration de 12 orientations

&Juivalentes de preeipitations S1, comme le montre la Figure 2.17 (c).

{100y,
S8 [001), A (ZT0),
S10: (a0}, 4 (210,
S14: {004, K (120,
S12: [0}, 0 (120),,

[100],, . 700, . i [001],,

S1: (001}, ¥ (012),
2 (801), 4 (6713),
53 (001), 4 (021,
54 (00, 0 mET),

T aoy,, oo, i 1010,
55: (D01}, 0 (T02),,
6 {001],, W (102),
7 {001),, 0 201),,
58 (D01),, 0 207),,

Figure 2.17 Comparaison des précipités (a) de type I et (b) de type II [59]. (c) Illustration schématique de 12

variantes équivalentes de type I dans la matrice Al.

Le systene Al-Cu—-Mg-Ag appartient &jalement ala s&ie 200/2000. Il a é&&démontre
qu'une trace supplémentaire d'Ag (~0,1 at.%) Dans des alliages arapport Cu / Mg éevé
(~10:1) renforce considé&ablement l'alliage apres des traitements thermiques de
vieillissement appropriés en raison de la formation de disques fins et subtils Les pr&ipité&
Q qui nucléent et croissent sur les plans {111} en plus des phases 0 traditionnelles sur les
plans {001}, comme le montre la Figure 2.18 [61, 62]. La phase Q a été proposée pour la
premiee fois par Polmear dans les annés 1960 [63] et la structure cristalline la plus
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acceptée de la phase Q est l'orthorhombique a face centrée avec des paramétres de réseau
a =0,496 nm, b = 0,859 nm, ¢ = 0,848 nm et le groupe spatial Fmmm [61]. La relation
d'orientation des pré&ipit&s Q et de la matrice serait: (001)a//(111)q, [010]a//[101 ]a,
[100]0//[121]a [64].

La sé&uence de pre&ipitation des alliages Al-Cu-Mg-Ag non préontraints & une

tempé&ature de vieillissement entre 120-250<C peut &re €rite comme suit [65]:
SSSS — Ag-Mg clusters — Q phase + 6’ phase — 0 phase

Il est géné&alement admis que la phase Q est simplement 6(Al.Cu) déormé par sa forte
interaction avec la couche limite plaquettaire sur (111), [66, 67]. La surface (111), est le
principal plan de glissement de I'aluminium, ce qui fait que Q possete un excellent effet
de renforcement et une propriéémeeanique relativement éevee par rapport al'alliage
d'aluminium [68]. Les plaques en phase Q possegent une reésistance au grossissement
supé&ieure au vieillissement &des temp&satures infé&ieures 2200 T et pourraient maintenir
une cohéence le long des plans (111), &des tempé&atures allant jusqu'a250 <C [65], mais
un grossissement rapide et une transformation al'&uilibre La phase 6 se dé&oule ades

tempé&atures plus éevees [66].

(a)

22 | © Aluminum matrix
og'
«Q

Figure 2.18 (a) Un diagramme de diffraction montrant les diverses intensités de taches et de stries des phases
Q et 0" dans un alliage A201-T7 avec un axe de zone <011>,; (b) Image TEM achamp clair [69].
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Il a @&confirméque les précipités Q évoluent a partir de co-clusters Ag-Mg en continu,
plut&@ que hé&é&ogenes nuclés sur certaines phases dites pré&urseurs de MgsAg, par
conséguent, sa distribution est uniforme [42, 70]. Les précipités Q contiennent des solutés
de Cu, Mg et Ag dans le pré&ipitéaun stade pré&oce, cependant, les atomes Ag et Mg se
s@arent aux interfaces ©Q / o pendant le grossissement entrame par une énergie de
déformation inadapté& ré&luite ala large interface [70]. Une éude ré&ente a démontréune
structure interfaciale a double couche tres stable entre une phase € grossiére et une matrice
d'Al dans un alliage Al-Cu—Mg-Ag, et certaines substitutions d'Al pour les atomes de Mg
al'interface Q / o pourraient minimiser la déormation inadapté et I'éergie libre, puis

stabilisent considérablement la structure de I'interface ainsi que la phase Q [62].

2.2.3 Potentiel de 1'alliage coulé Al-Cu dans les applications automobiles

Comme nous lI'avons mentionné& les systénes d'aluminium les plus couramment utilisés

dans les applications de moteurs sont les alliages coulé& Al-Si-Mg et Al-Si—-Cu-Mg. Le
silicium dans ces alliages assure une fluiditéidéle, une ré&istance ala déchirure achaud

et de bonnes caracté&istiques d'alimentation de moule [1]. Les tendances réeentes en
matiée d'excogitation des systénes d'alimentation automobile poursuivent des
conceptions modernes & haut rendement par le biais de moteurs plus petits et
turbocompresseés. Cependant, ces moteurs surpressés devraient augmenter la tempé&ature
de fonctionnement du moteur, en particulier la culasse, &300-350 °C dans un proche avenir.
Alors que, dans une telle plage de tempé&atures, les alliages de type 356- ou 319- seront
extr@nement mous en raison de leurs preeipité de renforcement entiéement grossiers ou
transform& al'&uilibre. Bien que les propriéé ahaute tempéature de ces alliages
puissent &re encore amé@iorés en augmentant la stabilit€thermique des preeipité&s de
renforcement principaux ou en introduisant des dispersodes thermostables contenant des
déments de transition (Sc, Zr, V, Mo, etc.) comme diffuseurs lents, le les effets de

renforcement dans les alliages ahaute teneur en Si ne pouvaient guée &re un niveau
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révolutionnaire.

Des alliages Al-Cu 206 ont &jalement &ée utilisés pour la fabrication de culasses
automobiles. Une éude réente [71] a dénontréque l'ajout de traces de Mg dans 224
alliages peut considérablement améliorer la résistance a 142 MPa a 300 °C. Pour clarifier
les grandes diffé&ences de propriéés atempé&ature deveée entre Al-Cu et les alliages de
culasse Al-Si-Cu(-Mg) et Al-Si les plus utilisés, une certaine limite d'élasticité a 300 °C
apres stabilisation est indiquée dans le Tableau 2.7. Gr&e ala propriéésup&ieure ahaute
tempé&ature des alliages coulé Al-Cu, il promet d'&re le mat&iau de moteur automobile
de prochaine généation et de pousser I'efficacitédu moteur aun niveau beaucoup plus

deveé

Tableau 2.7 Comparaison de la limite d'¢lasticité a 300 °C de divers alliages d'aluminium coulé [71].

YS (MPa) a 300 °C avec stabilisations
Alliages
100 h 200h 1000 h
224-(0Mg)-T7 110 ~105 -
224-(0.13Mg)-T7 142 125
Al5CuMg-T6 (206) 60 --
AlSCuNiMnZr-T6 (RR350) 105 --
356-T6 ~28 ~24
356ZrV-T6 41 --
3560.5Cu-T7 33 --
3560.5Cu0.3Mo-T7 47 --
319-T7 51 34
3190.25Mn0.3Mo-T7 60 54

11 a été révélé que les précipités 0’ dans les alliages AI-Cu ont une stabilitéala tempé&ature
deveé beaucoup plus &eveé que les alliages Al-Si—Cu—Mg [15, 16]. La raison des grandes
diffé&ences de propriéé& ahaute tempé&ature entre les alliages Al-Cu et Al-Si—-Cu—Mg
peut @re que certains ééments de soluté comme le Si, ont tendance aaccééer la
transformation de 0’ a 1'équilibre 0, ce qui détériore les propriétés mécaniques des les

alliages Al-Si—-Cu—Mg [72].
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Une éude reente [73] a démontréexp&imentalement que la tempé&ature de travail des
alliages Al-Cu coulé pouvait @re éendue aau moins 300°C en stabilisant le pré&ipité&o’
avec le microalliage Mn et Zr. L'enqué&e a r&éeéque les atomes de solutés&yréyueés aux
interfaces cohé&entes et semi-cohé&entes entre Al et 6' contribuaient ala stabilisation &
haute tempé&ature des interfaces gr&e ala barriée de diffusion, ala trameé du soluté ala
réluction de I'énergie interfaciale et ala modification de la déormation du réseau, comme

le montre la Figure 2.19 [74-77].

Observed Simulated Observed Simulated

T T | .. I T || Oa

0% 1% 0% X 1% 0% 0.5% 0% X 0.5%
Mn Solute Zr Solute

(a) Mn segregation profile  (b) Segregation profile with (c) Zr segregation profile (d) Segregation profile with

solute drag and interfacial lattice strain
energy reduction

Figure 2.19 Profils de ségrégation de soluté prédits par des simulations de champ de phase par rapport aux

profils de ségrégation empiriques observés avec APT [74].

De plus, une base de données de premiers principes désrivant I'éergie de s&yrégation des
solutés aux interfaces o./ 0' basés sur une simulation de la thérie fonctionnelle de la densité
(DFT) a ééré&emment développeé [76, 78], comme le montre la Figure 2.20, qui peut
&jalement servir de ré&ence pour la s&reégation multiple des soluté dans le systene Al-
Cu et la conception d'alliages Al-Cu adurcissement par vieillissement acomposants
multiples avec stabilitéthermique alavenir. De plus, I'existence d'atomes Mn, Zr et Sc
diffusifs lents ont également &é&confirmés aux interfaces o / 6" dans les alliages Al-Cu qui
pourraient inhiber le grossissement des pre&ipités par de nombreuses recherches resentes,
et leur effet de renforcement sur les propriéé& & haute tempé&ature &ait aussi

impressionnant.
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Figure 2.20 Energies de ségrégation DFT de 34 solutés &chaque plaquette (Ali-2, Ali-1 et Ali ) aux interfaces
cohéentes et semi-cohérentes entre la matrice Al et 0'. Seules les énergies de ségrégation les plus faibles a

des plaquettes données sont indiquées [78].

Avant que le comportement de séregation des ééments de transition dans les alliages
d'aluminium ne soit observé le mé&anisme de liaison au solutéest géné&alement utilisé
pour expliquer I'effet des ééments d'alliage sur le processus de vieillissement. Par exemple,
le vieillissement naturel ré&luit ou inhibédans les alliages Sn, Cd et In contenant Al-Cu
pourrait s'expliquer par leurs éergies de liaison ahaute vacance [79]. En fait, le m&anisme
peut aider acomprendre de nombreux processus physiques de base, tels que la diffusion,
la s&yrégation et I'ordre, etc. autre. Les énergies de liaison solutévacance du plus proche

voisin de certains ééments de transition communs sont représentées sur la Figure 2.21 [79].

Les ééments de transition 3d et 4d ont géné&alement une forte interaction répulsive avec
la vacance en raison de la rupture des fortes liaisons sp-d (hGe-impuret@ [80]. Il est prouvée
que la diffusion d'atomes de méaux de transition avec des énergies de liaison au soluté
deveéss dans lI'aluminium telles que V et Ti, est limitée par les &hanges de solutévacance
qui n&essitent des énergies d'activation remarquablement éeveées et leurs diffusivités dans
Al ont de fortes tendances avec le nombre de d éectrons avalence [81]. Alors que, pour

les atomes dont I'éergie de liaison au solutéest faible, comme le Co et le Cu, leur diffusion
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déend fortement de I'é&hange de vacance. En conseguence, les atomes de liaison aforte
diffusion de solutéadiffusion lente peuvent provoquer une déviation de la concentration
de vacance prés d'un atome de solutépar rapport ala valeur en vrac conduisant ala
redistribution des lacunes. Ainsi, la diffusion de ces atomes de liaison &faible vacance sera

influence.

Des recherches reéeentes suggerent que l'existence d'atomes avec une grande amplitude
d'éergies de liaison solutévacance telles que Nb et Zr qui reste dans la matrice a-Al, peut
ralentir la diffusion des atomes de Cu en contrdant les migrations de vacance, contribuant

au ralentissement du grossissement de preeipités que ceux en alliage binaire Al-Cu [82].
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Figure 2.21 Premiers principes calculés des énergies de liaison au soluté du plus proche voisin en fonction
du volume d'impureté du soluté unique [79].

Il a &alement &érapportéque le dispersoe cohé&ent préxistant Sc, Zr contenant L1
dans les alliages Al-Cu peut favoriser la formation et ralentir le taux de grossissement des
phases 0" et 6’ qui découle des comportements d'interaction entre les dispersoides et les
pre&ipités tels que les dispersodes offrant des sites de nuclétion supplémentaires
hé&é&ogeénes pour les pr&ipitations et ré&luisant I'énergie de déformation des champs de

souche disperso'des-preeipitation chevauchants [82]. Ces désouvertes réveent davantage
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d'occasions de repousser davantage les limites de tempé&ature éevees des alliages durcis

par preeipitation.

2.3 L'effet des éléments de transition dans les alliages

d'aluminium

2.3.1 Mn

Les alliages d'aluminium contiennent toujours du fer comme impuret& ce qui favorise
in&itablement la formation de diverses phases interméalliques en fonction de la
composition de l'alliage, de la vitesse de refroidissement lors de la solidification et du
traitement thermique. Les phases intermé&alliques riches en fer sont bien connues pour
avoir une forte influence sur les propriéé& meésaniques des alliages Al-Si. Les alliages
moulé& 3XX contiennent géné&alement deux interméalliques contenant du Fe (=m-
AlgFeMgsSis and B-AlsFeSi). La phase n-AlsFeMgsSis avec la morphologie du script
chinois se dé&eompose géné&alement pendant le traitement de la solution. Cependant, la
phase B-AlsFeSi est thermodynamiquement stable ala tempé&ature de la solution et ne peut
pas &re dissoute pendant le traitement de la solution, comme leurs morphologies sont
représentéss sur la Figure 2.22. On pense que le B-AlsFeSi fragile avec des morphologies
en forme d'aiguille ou de plaque qui s'est formé&ala fin du processus de solidification et
peut inhiber I'alimentation interdendritique conduisant aux pores de réréeissement aurait
des effets néfastes sur la ductilitéet la ténacitéala rupture des alliages [28].

Des recherches ont ét¢ menées pour réduire les effets négatifs de la phase B en la
convertissant en la phase o moins nocive, qui a une morphologie d'écriture chinoise,
comme le montre la Figure 2.22 (a). Ceci est accompli le plus souvent en ajoutant de petits
ajouts de Mn [83]. Il a &ésignaléque le niveau critique de Mn / Fe dans les alliages &ait

d'environ 1,2 pour transformer compléement la phase B, tandis que des quantités plus
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deveéss de Mn conduisent aune augmentation indésirable de la fraction volumique de la

phase a [84].

n-AlgFeMg.Sic

Figure 2.22 Microstructures des 3 différents types de phases intermétalliques du fer: (a) phase chinoise a-Al
(Fe, Mn) Si en script et (b) phase f-Al5FeSi en forme de plaque dans un alliage d'aluminium de type 319.

[83] (c¢) Script chinois n-AlsMg3FeSis en phase dans un alliage d'aluminium de type 356 [85].

La structure de la phase a est largement accepté& comme éant un groupe d'espace Im3
cubique avec un paramére de réseau d'environ 1,25 nm [53, 83, 86]. Son schéma EBSD
avec des <bandes doubles>» asymériques représentant des bandes presque parallées
correspondant aux {235} et {358} est censéére éroitement liéala phase quasicrystalline
m35 icosaédrique, comme le montre la figure 2, cohé&ente avec le o la phase &ant
approximative de la phase icosaédrique. La structure de la phase B est déerminé& comme
éant orthorhombique (groupe d'espace Cmcm) avec des paramétres de réeau: a = 0,618
nm, b = 0,620 nm et ¢ = 2,08 nm [83, 87]. Les plaquettes B éaient des monocristaux

contenant fréguemment une densitédevee de (100) défauts [83].
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Figure 2.23 (a) Diagrammes de diffraction de rétrodiffusion d'électrons de la phase Si du script chinois a-

Al(Fe,Mn)Si. Notez les «bandes doubles» asymétriques dans (b) [83].

De méne, dans les alliages afaible teneur en Si comme 3xxx, Fe diminue la solubilitéde
Mn et augmente donc la probabilitéde formation de grosses particules interméalliques

primaires d'Als(Mn,Fe), qui ont é&alement un effet né&atif sur la ductilité

D'autre part, I'addition de Mn pourrait augmenter la preéipitation des dispersodes a-
Al(Mn,Fe)Si ou Alg(Mn,Fe) de la matrice sursaturés pendant le traitement en solution en
fonction des conditions de I'alliage, et améiorer la limite d'@asticit€ comme tant que la
concentration de Mn éait infé&ieure ala limite de la solution solide [88-90]. Il a &é&signalé
que la <phase u>>est une phase interméliaire lors de la formation des dispersodes o-
Al(Mn,Fe)Si d'&uilibre, qui se nuclént sur les phases p de dissolution en raison de la
similitude structurelle entre la «phase u>et B' ainsi que la matrice. Les dispersoides a-Al
(Mn,Fe) Si nucléent de fagon hé&&ogéne sur la <phase u> et finissent par consommer

compléement la <phase u> Le ré&ultat est une chame de disperso'des a-Al(Mn,Fe)Si le
long de la direction de longitude du pr&ipitép’ d'origine [91]. Ce processus est illustré a

la Figure 2.24.
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Figure 2.24 (a) Micrographie afond clair TEM d'une particule en <«phase u> et de dispersodes apres

chauffage continu &400<C (alliage C). (b) Un modée de prezipitation des dispersodes [91].

2.3.2 Ti (Al-5Ti-B)

Le raffinement du grain a @édéfini comme <«une suppression déib&é& de la croissance
des grains cylindriques dans les lingots et les piéses moulés et la formation d'une fine
structure de solidification éuiaxe dans tout le mat&iau>[92]. Il a &&déouvert en 1930
que des ajouts de titane ade I'aluminium liquide produisaient des grains plus petits et plus
&uiaxes dans le produit par rapport &aucun ajout. L'addition de titane repréente
normalement 0,1 wt.% en poids ou moins de la limite de solubilitéde AlsTi dans a-Al, les
noyaux se dissolvent dans un court laps de temps, puis I'effet d'affinage du grain s'estompe.
Lorsque du bore est ajoutépour former un alliage ma’ire ternaire A1-Ti-B, I'efficacitédu
raffinage des grains sera considé&ablement am@iorée: la taille moyenne des grains est plus
petite que celle avec le m&ne niveau d'addition de titane, et le temps supportable augmente
&jalement [93]. Il a @&démontréqu'une taille de grain plus fine et plus &juiaxe entrame
une augmentation de la résistance, de la ténacitéet de la qualitéde finition de surface du
meal solide et une am@ioration de l'uniformit& des proprié& meeaniques, qui sont

béndiques pour le traitement, le laminage et I'extrusion, etc. [94].

De nos jours, le raffinage des grains en ajoutant des raffineurs de grains comme la tige Al—
5Ti-—B de 9,5 mm de diamétre la plus couramment utilisée a é&largement utilisépour la
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coulé dalliages d'aluminium dans I'industrie, ce qui donne ~100 ppm de Ti et 20 ppm de
B dans le moulages finaux [95]. L'introduction de raffinements des grains peut réluire la
taille des grains moulés a un niveau de 200 um et rendre les alliages d'aluminium plus
coulables. Cependant, le mésanisme exact du raffinage des grains n'est pas encore clair,
bien que plusieurs mé&anismes possibles aient &é proposes depuis 1945, lorsque des

raffineurs de grains Al-Ti-B ont &édéouverts [94, 96].

La nuclé&tion hé&é&ogene est beaucoup plus courante que la nuclé&tion homogeéne lors de
la solidification de l'aluminium car il y a toujours des impureté& présentes sous forme de
parois de reeipient et de particules contaminantes dans le liquide. La nuclé&tion hé&&ogene
est &jalement plus courante en géné&al en raison du fait qu'elle est plus favorable sur le
plan énergéique que la nuclé@tion homogeéne, car I'éergie interfaciale entre la nouvelle
phase solide et I'ancienne phase liquide est plus faible pour la nuclé&tion hé&&ogeéne (en
raison de la plus petite surface de la calotte sphé&ique au contact du liquide) [97].

L'AlsTi a la structure cristalline D022. Cette structure est I'une des longues structures
pé&iodiques dé&iveées de la structure L1, et L1, est une structure réguliée typique basé
sur FCC. En introduisant une limite antiphase (APB) avec le vecteur 1/2[001] sur la face
No. M (001), les longues structures p&iodiques peuvent &re construites. Alors pour D022,
M=1, (c/a)=2; for D023, M=2, (c/a~4)... comme indiquésur la Figure 2.25. Tous les

ééments du groupe 1VB et VB, y compris Sc, peuvent former les interméalliques AlzM

avec des structures D022 ou D023 [98].
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Figure 2.25 La structure de LI,-type, DOx-type et DO2s-type [98].

On pense que I'A13Ti peut avoir 3 morphologies diffé&entes en fonction de I'historique de
tempé&ature de Il'alliage matire. Le refroidissement rapide d'une solution saturé ahaute
tempé&ature forme des formes de péales; un refroidissement lent &haute tempé&ature
produit des plaques; et les réctions chimiques abasse tempé&ature produisent un cristal
AlzTi "en bloc". Il a &&constatéque la réponse de raffinage des grains de I'alliage dépend
de la morphologie de I'aluminiure de titanee [99, 100]. Les cristaux en blocs ont tendance
aagir rapidement, mais leur effet s'estompe rapidement. Les structures en pétales et en
flocons agissent plus lentement, mais leur efficacitéd'affinage des grains s'ame@iore avec
le temps et dure plus longtemps. La structure en blocs est la plus importante sur le plan
commercial pour les producteurs d'aluminium qui effectuent des ajouts de raffineur de
grains sous forme de tige lorsqu'un raffineur de grain aaction rapide est requis; cependant,
la structure en forme de plaque plus durable est pré&&é& lorsque des ajouts au four sont
effectués [93]. Les structures cristallographiques des trois formes sont similaires, comme
le montre la Figure 2.25. Elles se forment toutes et se déseloppent le long de (100) plans,
empileées en diffé&entes morphologies en fonction de la vitesse de refroidissement. Les
plans cristallins pr&ominants en contact avec le méal liquide sont les (100) et (110) avec
une bonne correspondance avec certaines certaines orientations en Al qui sont des substrats
de nuclétion efficaces pour I'aluminium solide.

Une repré&entation schénatique du processus de nucléition et de croissance est donnée sur
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la Figure 2.26(d). La ré&ction péitectique: L + Al3Ti — Solid, ades tempé&atures
supé&ieures au point de fusion de I'aluminium pur, a une influence particuliére sur la vitesse
de croissance des noyaux d'aluminium solides. Peu de temps aprés I'ajout d'un alliage
ma‘ire, un champ de diffusion se formera autour des particules d'/Al1sTi. La teneur en titane
dans le méal liquide pres de la surface de I'AlsTi est beaucoup plus devé que la
concentration loin de la particule. Le titane @ééve le point de fusion du méal et I'A1sTi est
un nuclé@nt extr@nement efficace.Ainsi, lorsque le méal est refroidi, de I'aluminium solide
se forme ala surface des particules d'AlsTi ades tempé&atures sup€&ieures au point de
fusion du méal en vrac. Ensuite, la croissance suppl@nentaire devient limité& par la
diffusion de titane &partir d'’A1sTi parce que la particule A13Ti est recouverte par la coque
en aluminium solide. Une croissance dendritique normale est difficile aréliser car le

noyau méallique solide est toujours au-dessus de la tempé&sature de croissance du méal en

vrac [99, 100].
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Figure 2.26 Dessins schématiques des difféentes morphologies préentées par les cristaux d'AlsTi: (a)
cristaux en forme de flocons, (b) cristaux en forme de péales et (c) cristaux en blocs; (d) procé&lé de
solidification dans des &hantillons d'aluminium agrains affiné avec du titane. Les &ats 1 &7 représentent

les stades progressifs trouvés pendant le refroidissement [93].
Il a @&démontréque le sous-refroidissement constitutionnel entramant la croissance dans
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un systéme d'alliages multicomposants est liéala composition de I'alliage. Le paramétre
utilisépour deerire I'influence de la composition de I'alliage sur la croissance s'appelle le
facteur de restriction de croissance, Q (en un autre mot, le facteur de croissance, X) qui

peut &re d&ivédu diagramme de phase correspondant du systeme [94].
Q=1/X = YXymi(k; — 1)Cy; (2.1)

Oum est le taux de variation du point de fusion (la pente du liquidus, en T/wt.%), k est
le coefficient de partage al'éuilibre de I'@ément (concentration en solide divisé& par
concentration en liquide) et Co la concentration de I'@ément d'alliage, i, dans l'alliage. Le
paramétre de surfusion connexe, P = Q/k [101] est éalement utilis€ mais il semble gu'il
soit moins applicable dans de nombreuses situations. lls peuvent &re dé&luits du diagramme

de phase correspondant du systéne, comme annotésur la Figure 2.27.
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Figure 2.27 Diagramme de phases Al-Ti montrant une réaction péritectique d'aluminium liquide et d'Al;Ti

pour former a-Al [102].

Certaines données sont répertoriées dans le Tableau 2.8. D'aprés le tableau, il est clair
gu'avec la mé&ne concentration, I'addition de titane fournit une restriction de croissance
significativement plus importante dans I'aluminium que tout autre éément d'alliage courant.
En outre, le titane peut &re ajoutéades concentrations plus faibles que tout autre @ément

tout en acqué&ant la méne restriction de croissance. De petits changements dans la
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concentration de titane é&juivalent a de grands changements dans la restriction de

croissance et par la suite le taux de croissance.

Tableau 2.8 Données requises pour calculer le facteur de restriction de croissance, Q, et le paramére de
surfusion, P, pour les alliages d'aluminium binaires. La magnitude relative de Q et P des diffé&ents soluté&

peut &re comparé en utilisant les données dans les colonnes m(k-1) et m(k-1)/k respectivement [103].

Element k i max. conc, (wi%) mik—1) m(k—1)k
Ti T8 333 .15 ~220 ~30
Ta 25 70 0.10 105 42
V 4.0 10.0 ~0.1 30.0 7.5
Hf 24 8.0 ~(0.5 11.2 4.7
Mo 2.5 5.0 ~0.1 7.5 3.0
Zr 2.5 4.5 0.11 6.8 2.7
Nb 1.5 13.3 ~(.15 6.6 4.4
Si 0.11 —6.6 ~12.6 59 53.7
Cr 2.0 3.5 ~().4 35 1.8
Ni 0.007 —3.3 ~0 33 4714
Mg 051 -6.2 ~3.4 3.0 59
Fe 0.02 3.0 ~1.8 29 145
Cu 0.17 3.4 332 28 16.5
Mn 0.94 —-1.6 1.9 0.1 0.1

Recherches réeentes [96] ont rapportéque le raffinement du grain de l'aluminium en
ajoutant des alliages maires Al-5Ti-B passe par la formation d'une couche dynamique
d'AlsTi & la surface des particules de borure (l'interface AlsTi/borure s'est révéeée
cohé&ente). La concentration de titane doit &re maintenue aun certain niveau qui non
seulement peut former des couches dynamiques d'AlsTi lors de la solidification, mais peut
&jalement éviter l'aggloméation ou la croissance d'AlsTi. La couche dynamique, par
nature, n‘aura qu'une ou deux atomes d'éaisseur. TiB, ré&gira avec l'aluminium pour
former une solution solide (Ti,Al)B2 conduisant ala libé&ation constante de titane dans
I'aluminium pour maintenir une couche dynamique d'AlsTi en pré&ence de titane et de bore
excé&lentaire par rapport ala stoechiomérie du TiB: lorsqu'un Al-Ti-B un alliage matre
est ajouté TiB, favorise la formation d'une couche d'AlsTi atravers une interface de

cohéence et la libé&ation constante de titane par la formation de solution solide (Ti,Al)Ba.
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Le raffineur de grains peut induire une structure dendritique en colonnes ou éjuiaxe, tandis
qu'une faible surchauffe (ou un temps de solidification court) produit généalement des

morphologies de grains ressemblant &des rosettes ou non dendritiques [104, 105].

Selon les expé&iences [93], il appara® que Cu, Si et Zn dans I'aluminium empoisonnent
I'efficacitéd'AlsTi en tant que nuclént, mais favorisent le r&e de (A1, Ti)B>. Les éénents
de transition comme V, Zr, Sc et Mo semblent faire le contraire qui empoisonne l'action
des borures dans I'aluminium [106-110]. Dans les alliages ahaute teneur en Si comme les
alliages 356/319, les niveaux de Ti sont sugg&eés comme éant infé&ieurs ou proches de

0,10 wt.% [111].

234V

En tant qu'@ément du groupe 5B, le vanadium devrait &re un diffuseur extraordinairement
lent en a-Al, beaucoup plus lent que Sc et ses ééments voisins du groupe 4B Ti, Zr ou Hf.
En raison de sa faible diffusivitéet de sa solubilitédans les alliages d'aluminium, le V est
connu pour am@iorer la réistance ahaute tempé&ature des alliages d'aluminium en formant
des dispersodes contenant du V thermiquement stables [112, 113]. Semblable aux
systémes pé&itectiques tels que les alliages Al-Zr, la solidification p€&itectique du systéne
Al-V a eu tendance aséarer et aenrichir les atomes de vanadium dans les centres de
dendrite pendant la solidification et par la suite un plus grand nombre de dispersodes dans

les centres de cellules de dendrite [114].

Les dispersodes binaires contenant du V intitul& Ali1V (Cubic, Fd3m, a= 1.4568 nm) ou
Al21V2 (Cubic, Fd3m, a= 1.4492 nm) peuvent se produire dans certains alliages spe&ifiques
géné&alement afaible teneur en Si dans des conditions appropriées [112, 115]. Une
augmentation significative de la résistance ala recristallisation pendant le recuit post-
déformation et une meilleure résistance a haute tempéature dans les alliages 7150
(Al6.3Zn2.2M@2.3Cu0.16Si) ont é&eérapportees avec une addition de 0,1~0,2wt.% V en

présence d'un grand nombre de dispersodes Al2:1V2 [112], comme le montre la Figure 2.28.
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Figure 2.28 Distribution de dispersodes contenant du V dans un alliage 7150 + 0,19 V: (a) distribution
normale dans la cellule de dendrite et (b) distributions en forme de bande et non uniformes acertains endroits

[112].

L'ajout de 0,1~0,15wt.%V peut gén&alement am@iorer les propriéés globales de I'alliage
Al-Si (3xx) eutectique, y compris la résistance, I'allongement, la résistance al'usure et le
CRSS (contrainte de cisaillement résolu critique), en particulier dans un éat extrudéen
raison de la fin a-Al(Fe,V)Si dispersodes [116, 117]. Dans les alliages 6xxx, une addition
de 0,1 wt.% V a acc@&¢€la cinéique de pr&ipitation des preipités et B et conduit ala
formation de disperso'des AlFeMnVSi. L'effet de VV comme inhibiteur de recristallisation
a éé clairement observé Cependant, au contraire, les ajouts de V aux alliages 6063
(Al10.6Mg0.4Si0.05Mn) ont géné&alement un effet néfaste sur la limite d'@asticitéet la
résistance maximale ala traction, ne montrant qu'un effet bénéique pour certaines

conditions speifiques [115].

Bien que I'AlzV ne soit pas considéé&comme éant en éjuilibre avec a-Al [114], les
trialuminides L12-Al3V1xMy sont potentiellement plus stables thermiquement que I'AlzSc
et I'AlzZr conventionnels. 1l a é&&rapportéque les pr&ipité&s AlsSci-xVx maintiennent le
diamétre ~12-15nm méme apreés un vieillissement isochrone a500<C avec du V toujours

sursaturédans la matrice [113].

Les recherches sur I'effet de I'addition de V sur le renforcement des preipités d'Al-Cu sont
encore limitéss. 1l est &alement rapportéque V favorise les pr&ipitations 0' le long des
joints de grains, mais augmente le taux de croissance de 0' dans la matrice Al  [118]. Bien
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que l'ajout de V puisse augmenter la taille moyenne des grains d'un alliage d'Al ahaute
teneur en Cu [119], il a tendance aaffiner le grain de l'alliage Al-(Mg)-Si [115-117]. En
tant que raffineur de grains, le vanadium est plut& inefficace par rapport aux raffineurs de
grains normaux tels que le titane et le zirconium [53, 120]. L'addition de vanadium a &&
approuves pour &oquer le raccourcissement de la longueur des particules en forme

d'aiguille &base de Fe comme correcteur de fer dans les alliages coulés Al-Si [121].

2.3.57Zret Sc

Le renforcement par des précipités nanométriques de type L1, stables Al3Sc et métastables
AlsM (M = Zr, Li...) qui peuvent maintenir leur cohérence avec la matrice a des
températures €élevées sont souvent appliqués dans les alliages d'aluminium corroyé [114,

122-124].

En plus de favoriser la formation de précipités de taille nanométrique cohérents, 1'ajout de
Sc et de Zr peut également modifier l'interface précipité-matrice, retardant la cinétique de
grossissement du précipité de 0', Q', etc. et améliorant ainsi la stabilité thermique [125-
128]. La relation d'orientation entre la matrice fcc a-Al, L1,-AlzZr et les précipités 0'/6”

peut étre écrite comme suit: [001]a1 // [001]as6 // {001} 12, (001)a1 // (001) aver // {001} 112,

Par exemple, il est confirmé que Sc a tendance a se ségréger a l'interface a-Al / 6' avec une
concentration maximale 10 fois plus élevée dans la matrice, ce qui inhibe efficacement le
grossissement des précipités 0' [127]. En effectuant un traitement thermique approprié, tel
que le traitement thermique de Rétrogression et de Re-vieillissement (RRA), le 6' dissous
pourrait offrir plus de précurseurs d'AlsSc, d'autre part, la haute densit¢ d'Al3Sc
uniformément distribuée pourrait servir de sites de nucléation hétérogénes pour 0', comme
le montre la Figure 2.29 [126]. L'énergie interfaciale est réduite et la diffusion de Cu est
ralentie, en conséquence, la résistance grossiére des précipités est considérablement

améliorée.
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Figure 2.29 Schéma montrant l'interaction de AlsSc et des preeipité 0' dans un alliage Al-Cu-Sc traitépar
RRA: (a) Microstructure. (b) Ségréyation Sc al'interface a-Al / 6. () 0' preéeipite nuclé&sur les particules

d'AlsSc [126].

Il a également &érapportéque les preipités d'AlsZr fournissent des sites de nuclé&tion
hé&é&ogénes pour les pr&ipités 0”7 / 0’ [82, 129]. Les preipité&s d' AlsZr peuvent &re
entourés de larges faces de pr&ipité 6” pour former des morphologies de pre&ipités de
type sandwich, ce qui peut ré&luire considéablement la déformation de cohé&ence (énergie
de déormation @astique) et retarder la croissance des preeipités 0" ainsi que la
transformation en semi-cohé&ent plaques 6'. D'un autre aspect, les atomes de Zr pré&entent
une énergie de liaison de vide de solutééeveé de I'ordre de 0,24 £0,02 eV par rapport aux
atomes de Cu (0,0 £0,12 eV). Bant donné&que la diffusion du solutése produit par
migration de vide, une é&ergie de liaison de solutévide Zr plus evé ralentit la diffusion
des atomes de Cu dans la matrice, retardant ainsi la croissance et le grossissement des

pre&ipités de 0” et 6’ [82, 129].

11 a été montré que la combinaison du soluté de formation eutectique Sc (ko < 1) et du soluté
de formation péritectique (Ko > 1) Zr peut éliminer les régions exemptes de précipité [130].
Dans l'alliage ajouté combiné Sc et Zr, les précipités L1z peuvent avoir un noyau riche en
Sc avec une coque externe riche en Zr dans certaines conditions, montrant le contraste
brillant associ¢ a la coque comme indiqué sur la Figure 2.30, qui offre une meilleure
résistance au grossissement que seulement Sc mais avec une densit¢ numérique é€levée,
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compte tenu de la grande différence de vitesse de diffusion entre Sc et Zr [114, 131-133].
Cependant, le cotit élevé du Sc et sa disponibilité limitée limitent son utilisation dans les

alliages d'Al commerciaux [82].
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Figure 2.30 Image HAADF et analyse des précipités d' AlsZrSc . (a) L'image HAADF d'une particule
montre le contraste plus élevé de la région de la coquille entre les fléches, en raison de 1'augmentation de la

concentration des atomes de Zr plus lourds. (b) Le balayage linéaire EDS de la particule [131].

Cependant, I'existence d' AlsZr (L12) méastable dans les alliages de fonderie Al-Si avec
un taux de Si éeve(>3 wt.%) est trés controversee et a rarement &é&observee, car on pense
que le Si acc@ere la transformation d' AlzZr de L1, astable. Structure D023 [134-138]. Il
est largement admis que l'ajout de Zr dans les alliages Al-Si conduit géné&alement ala
formation de dispersodes al'&uilibre en forme de b&onnet (Al,Si)sZr (D023) [125, 139].
[140] ont rapportéque les interméalliques (Al,Si)sZr formé dans les alliages de coulé
Al-(3-13)Si et sa structure cristalline sont similaires aD023-AlsZr (systéme téragonal
centrésur le corps) avec certains atomes d'Al substitués par Si dans le la structure en treillis.
En outre, des interméalliques (Al,Si)Zr formé dans des alliages Al-(14-60)Si avec une
structure de réseau orthorhombique centrée sur les extrémités. L'ajout de 0,11% de Zr peut
am@iorer la propriééglobale des alliages Al-Si, tandis que I'ajout de 0,46% de Zr est

prgudiciable aux propriéés [140].

[120] ont observéles particules pé&itectiques primaires d' AlsZr prés des centres de grains,
conduisant au raffinement de la matrice a-Al dans l'alliage Al-7Si-3Cu-0.3Mg; V a un effet
d'affinage du grain similaire en fournissant un sous-refroidissement constitutionnel plus
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important, ce qui fait que certaines particules deviennent actives pour la nucléation de a-
Al; L'addition combinée de V et de Zr donne le meilleur raffinement du grain, attribuable
al'accumulation de V dans et al'augmentation de la densiténumeéique du trialuminide

riche en Zr et &l'augmentation du sous-refroidissement constitutionnel.

Il a @&démontréque l'addition de Sc et de Zr avait un effet néfaste important sur la
pr&ipitation des dispersodes a-Al(Mn,Fe)Si conduisant aune densitéde nombre moindre
et une taille plus grossiee, bien qu'ils ne semblent pas &re les @éments essentiels pour la
formation de o-Al(Mn,Fe)Si dispersodes [124]. Cela pourrait &re attribuéau fait que
I'ajout de Zr réluit la solubilitédu Mn [141]. Une autre explication est que les pr&ipités d'
AlsZr peuvent éalement nucleer et consommer la phase u (hexagonale, a= 0,670 nm et ¢
= 0,808 nm) qui est le pré&urseur des dispersodes a-Al(Mn,Fe)Si qui est semi-cohé&ent

avec le réseau Al dans une [100]ai direction [91, 142].

2.3.6 Mo

Le Mo attire éjalement I’attention des gens en tant que formateur dispersoide dans les
alliages de fonderie Al et les alliages corroyés reeemment. La diffusivitéde Mo dans Al
est de 2,3%10% m? st a 300 °C, et la solubilité solide limitée dans Al est d'environ ~0,25
wt.% a la température péritectique 660 °C), qui diminue rapidement avec la tempé&ature

deé&roissante.

Le 0,10wt.% de Fe peut &re entieéement consommepar 0,27 wt.% de Mo dans l'alliage
A356 (Al7Si0.5Cu0.3Mg) pour former des phases a-Al(Fe,M0)Si. YS, UTS et El &300°C
des alliages contenant du Mo ont &&augmentés d'environ 25, 15 et 35% respectivement et
sa propriééde fluage est &alement considé&ablement am@ioré en raison de la formation

de dispersodes a-Al(Fe,Mo)Si et de la modification des intermétalliques B-Fe [28].

A.R. Farkoos et. al. [143] ont éudi€la combinaison de I'addition de Mo et de Mn sur la

formation de dispersodes dans I' Al-7Si-0.5Cu-0,3Mg. La densité numé&ique des
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dispersodes a-Al(Fe,Mn,Mo)Si augmente et la taille moyenne des disperso'des diminue

avec l'augmentation de la teneur en Mn jusqu'a0,5%. Puisque le coefficient de partage

solide-liquide de Mo, k, = Cs/C, > 1 tandis que Mn avec k, =Cs/C, <1, la

combinaison Mo et Mn conduit & une distribution uniforme des dispersoes et a
I'&imination de la DFZ, comme le montre la Figure 2.31. On peut voir que Mo est s&grege
dans le noyau d'Al dendrite tandis que Mn est s&gréédans la reégion interdendritique. Mn

remplace les atomes de Fe dans la structure de la phase dispersode a-Al(Fe,Mo0)Si. Les

dispersodes dans diffé&ents alliages A356 contenant du Mn ont la formule

stoechiométrique approximative de Alxz(Fe1-sMns6Mo0)Sia. Et leur structure cristalline ne

change pas avec la teneur en Mn, juste avec une constante de ré&eau |&é&ement croissante.

La diffusivitédu Mn est de 6,24x101° m? st &400°C, ce qui est ~ 10 fois plus faible que

celle du Fe, 5,41 x10-18 m? s ala méne tempé&ature. On rapporte que Mo ainsi que Mn

(variant de 0,18% a0,95%) ont peu d'influence sur le SDAS de I'alliage A356 tel que coulé
[28, 143].
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Figure 2.31 Distribution des dispersoides aprés 600 min de traitement en solution a 540°C dans les régions
interdendritiques des alliages, montrant (a) un DFZ en A356 + 0,5Cu + 0,3Mo et (b) les présences des
dispersoides dans une région interdendritique de A356 + 0,5Cu + 0,3Mo + 0,15Mn. (c) Balayage de ligne
¢lémentaire EDS a travers une cellule de dendrite montrant les gradients de concentration de Mo et Mn

(microségrégation) dans l'alliage A356 + 0,5Cu + 0,3Mo + 0,15Mn tel que coulé [143].

Les particules interméalliques Al:2Mo formées en alliage Al-Mn-Mg 3004 avec une teneur
en Mo supé&ieure a0,35wt.% qui sont difficiles adissoudre mé&ne a600°C. La teneur
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optimale en Mo est de 0,3% avec une taille de dispersode plus fine et une fraction
volumique plus @evé [29]. On a observéque la fragmentation et la sphé&odisation des
particules eutectiques de Si ralentissaient avec I'addition de Mo pendant le traitement en
solution dans les alliages Al-13%Si, ce qui entramait de meilleures proprié&es atempé&ature

plus éeveé pendant une exposition thermique along terme [30].

2.4 Nucléation et cinétique grossiere des précipités

La nuclé&ition est un processus de ré&luction de I'éergie libre du systéme, et la possibilité
de preeipiter la phase pre&ipitée a partir de la solution solide sursaturé dévend
principalement de 3 parties, asavoir I'éergie libre chimique, I'éergie d'interface et
I'éergie de déformation &astique. Le premier est la force motrice de la transformation de
phase, tandis que les deux derniers entravent la transformation de phase [144]. La Figure
2.32 montre un diagramme sché@natique de I'éergie libre de Gibbs changeant avec la taille
de la phase preeipitée pendant le processus de nuclétion de la phase préeipitée en forme
de baonnet. On peut voir que I'éergie libre de Gibbs a une valeur maximale avec la taille
critique de nuclé&ition de la phase pre&ipitée. Ce n'est que lorsque la taille est sup&ieure &

la taille critique de nuclé&tion R} que le noyau peut &re stable.

lntetfacial energy
AG=2xrly

Strain energy

~

AG=AG+AG+AG,

| «———Gibbs energy AG ———+

_-Chemical 1[’00 energy
86, w1 -2m |,

Figure 2.32 Représentation schématique de la variation de I'énergie libre de Gibbs avec le rayon du
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précipité pendant le processus de nucléation (un exemple de particules en forme de batonnet) [145].

Selon la théorie classique de la nuclé&tion, la nuclé&tion est un processus dans lequel un
noyau de preipité stable appara® dans une solution solide sursaturée en raison des
fluctuations locales des composants. Pour une nuclé@tion homogeéne, la vitesse de

nuclé&tion est gén&alement exprimeé par le modée de nuclétion KWN [144, 146]:

(Z—IZ = NoZpB"exp (— ﬁ:T) exp (— %) (2.2)

Ou N est la densité de nucléation; N, est la densité volumique effective des sites de

nucléation en solution solide; Z et [ sont respectivement le facteur de Zeldovich et le

16my3

taux de condensation des atomes de soluté dans un groupe de taille critique; AG* = 7
v

est I'énergie critique d'activation de nucléation, c'est-a-dire I'énergie nécessaire pour former
un noyau de taille critique de nucléation Rp; kj, est la constante de Boltzmann; T est la
température de vieillissement;exp(—7/t) est utilisé pour impliquer le temps d'incubation

de la nucléation, ou 7 = 2/(nB*Z?); et t est le temps de vieillissement.

Pour les alliages Al ahaute tempé&ature, les phases de durcissement doivent &re stables
et ne pas se transformer en les autres phases indésirables lors d'une exposition de longue
durée alatempéature appliquée. Selon la thérie de Lifshitz et Slyozov et Wagner (théorie
LSW) du grossissement contrdépar diffusion pour les dispersions dilués de particules
binaires sphé&iques en n&yligeant I'éergie de déormation, la taille moyenne du pr&ipité

devrait augmenter avec le temps conformément ala relation [122, 147, 148]

T‘_?’ - T'03 == astAt (23)

ou 7 estle rayon moyen des particules, et «a;gy, représente la constante de vitesse
donnée par [148, 149]

8¢y (1—co)yDViy
2
9RT(cp—cq)

Arsw = (2.4)
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oy c, est la solubilitéatomique solide de I'@ément pertinent dans la matrice Al, cz est

la solubilitéstoechiomérique de I'@ément dans la phase de pr&ipitation, y est I'éergie
interfaciale moyenne du pre&eipité D est la diffusivitédu solutécontrdant la vitesse, V,,
est le volume molaire de la phase dispersée, R est la constante du gaz idé&l et T est la
tempé&ature absolue. Ainsi, la phase disperseée idé&le doit avoir une limite de solubilité
une éergie interfaciale et une diffusivité faibles, c'est-&dire une faible c,yD, pour

emp&her le sur-vieillissement dGala diffusion en vrac ala tempéature d'application.

En tant qu'extension de la théorie LSW, le modéle de Kuehmann-Voorhees (KV) a éé
développépour calculer la constante grossiée qui traite des systé@mes ternaires et plus

composants. La constante de grossissement selon le modde KV est donnée par [130, 150]

_ 8YVim
Okv = 9RT([Y. c¥(1—k;)?/Dy] (2.5)

oy k; est le coefficient de distribution du i@ne éément entre la phase matrice (a) et
dispersode (B), soit k; = cf/ci“.

Les diffusivités D des solutés dans a-Al peuvent &re calculees par une relation d'Arrhenius

[114]:

D = Doexp (- =) (2.6)

ou Q est I'enthalpie d'activation pour la diffusion du solutéet D, est le facteur pré
exponentiel. Certaines données de diffusion des pr&ipitations et disperso’des couramment

utilisé& induisant des @é@nents de transition sont r&sumess dans le Tableau 2.9.
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Tableau 2.9 Données de diffusion calculées pour les solutés de métaux de transition dans a-Al.

Solutes in a-Al
Pre-exponential, Dy
m?s?
Activation enthalpy, Q
kJ mol™
Diffusivity at 200°C, D
m2s-1
Diffusivity at 300°C, D
m2 s-1
Diffusivity at 400°C, D
m2 s-1

Al

1.37E-05

1.24E+02

2.77E-19

6.80E-17

3.25E-15

Sc

5.31E-04

1.73E+02

4.16E-23

8.99E-20

1.98E-17

Ti

1.12E-01

2.60E+02

2.17E-30

2.22E-25

7.39E-22

\%

1.60E+00

3.03E+02

5.52E-34

3.82E-28

4.85E-24

Mn

8.70E-03

2.08E+02

9.30E-26

9.50E-22

6.24E-19

Fe

7.70E-01

2.21E+02

3.02E-25

5.49E-21

5.41E-18

Cu

6.54E-05

1.36E+02

6.25E-20

2.61E-17

1.82E-15

Zr

7.28E-02

2.42E+02

1.37E-28

6.32E-24

1.20E-20

Mo

1.40E-03

2.50E+02

3.44E-31

2.27E-26

5.52E-23

2.5 Renforcement des modeéles de renforcement des demandes

En raison de la diffé&ence dans les caracté&istiques de taille et de déformation des phases

pr&ipitées dans la matrice, il existe géné&alement deux types de meeanismes de

renforcement par pré&ipitation atempéature ambiante, asavoir le méanisme de coupe de

particules (cisaillement) et le mé&anisme de contournement (boucle) d'Orowan [151]. Au

stade pré&oce du vieillissement, les tailles des phases preeipitées sont assez petites, et elles

restent cohé&entes avec la matrice, dans laquelle le mouvement de dislocation par

déeoupage des particules joue un rde majeur. Avec la prolongation du temps de

vieillissement, les phases pre&ipitées continuent de croire, et l'effet géuant sur la

dislocation est renforcé& faisant glisser les dislocations en contournant la phase pr&ipitée,

il y adonc une taille critique ry que le mé&anisme se transforme apartir de le méanisme

de passage au meeanisme de d&ivation, comme illustréala Figure 2.33.
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Figure 2.33 Luxations passant un pré&ipitépar a) cisaillement et b) bouclage (méanisme Orowan). c)

illustration des diffé&entes contributions de la réistance ala limite d'@asticitétotale [152].

La Figure 2.34 montre l'interaction entre les dislocations et les phases pr&ipités.
représente I'angle critique requis par la ligne de dislocation mobile pour surmonter la phase
preipité. La taille de cet angle est liee ala taille de la phase preéipitée. On pense
généralement que lorsque 120°<y.<180°, la dislocation traverse la phase précipitée
(Particules facilement déformables, obstacle faible), et lorsque 0<y.<120 < les
dislocations contournent la phase preipitée (Particules difficilement déormables, fortes
obstacle). Selon I'éjuation de contrainte de cisaillement critique et le principe d'&uilibre,

la formule suivante peut &re obtenue:

r
T, = b_RC (27)
F =2l cos (%) (2.8)

ou, 7. estlacontrainte de cisaillement critique, I" est la tension de la ligne de dislocation,
R, estle rayon de courbure de la ligne de dislocation, b est la valeur du vecteur de Burgers,
et F est la force moyenne des phases de précipitation. En considérant la relation entre
l'espacement effectif des particules de phase de précipitation Lg et le rayon de courbure
de la ligne de dislocation R, sur la surface de glissement: Lp = 2R sin(6./2) =
2R.cos(y./2), donc
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T, = — (2.9)

(@)

Direction of discolation
motion

Discolation line

Obstacle
Figure 2.34 Repréentation schématique de la force d'&yuilibre entre un préipitéet une dislocation [145].

Le cisaillement des preeipités, le contournement des preé&ipités par boucle de dislocation
ou une combinaison de ces deux meeanismes peuvent &re géné&alement utilisé& pour
expliquer le durcissement des alliages renforcé par preeipitation agros grains non durcis
par déformation atempéature ambiante [153].

Pour les pr&ipités cohé&ents de petites tailles, le renforcement est contrdé par le
méanisme de cisaillement, ot une dislocation coupe et contourne le preipité Le
renforcement du preeipitéa trois contributions principales: (1) la discordance de module,

(2) la discordance de réseau, et (3) le renforcement d'ordre.

L'incrénent de résistance dOau renforcement du module, Aoy, causépar le désalage
entre les modules de cisaillement de la phase pr&ipitée et de la matrice d'aluminium est

donnépar [154]

1 3m

AGyms = M - 0.0055(AG)z (Z) (2)7_1 (2.10)

ouM = 3,06 est le facteur d'orientation de la matrice, AG est le dezalage de module entre
la matrice et les pre&eipité (suppos€avoir la méne rigidit& 68 GPa), f est la fraction

volumique du preipité G est le module de cisaillement de Al (25.4 GPa &24 °C), b est
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la grandeur du vecteur de Burgers pour les dislocations 1/2(110)4, sur le plan de

glissement {111},; (0,286 nm), et m = 0,85 est une constante [153].

Le renforcement de l'inadéguation (cohé&ence) du réeau est dO aux interactions
déformation-champ entre un pré&ipité cohé&ent et une dislocation. L'incrénent de

résistance dGau renforcement de I'inadé&juation du réseau, Ao, s, €st donnépar [154]

1

3 r2rf\2
Moys = M x(6) (51 ) (211)
ou y = 2,6 pour les mé&aux cubiques afaces centrées (fcc), € est le paraméire de réseau
inadapté ¢ = (2/3)5, avec § = Aa/a comme paramére de ré&eau de tempéature

ambiante inadapt& r est le rayon moyen du pr&ipité

Le renforcement de l'ordre est dG&la formation d'une frontiee antiphase (APB), qui se
produit lorsqu'une dislocation de matrice cisaille un preipitéordonné L'incrément de
force dGau renforcement d'ordre, Ao, est donnépar [154]

_ . Yapb (31f 1/2
Aoy, = M - 0.81 722 (1) (2.12)

o0 ygapp estI'éergie APB de la phase preipites.
L'incrément de résistance Aocgpeqr, qui est attribuéau méanisme de cisaillement, est

considéécomme la valeur maximale des méappariements de module et de réeau ou le

renforcement d'ordre (Acgpeqr = max{(Ac,s), (Acyus + Aoiys))).

Le mé&anisme de contournement d'Orowan est généalement applicable pour les pr&ipité&s
qui ont des tailles relativement grandes. La contribution &la limite d'@asticité Acp,owan

des diffé@entes phases due ace meéeanisme est d&erminé comme suit.

Pour les dispersions alétoires de particules sphé&iques [153, 155],

0.4Gb 2T
AGorowan =M - D In (?r) (2.13)

Ou v =0,345 est le coefficient de Poisson de Al, ¥ = /2/3 r est le rayon moyen d'une
section transversale circulaire dans un plan alétoire pour un preeipitésphé&ique, et A est

I'espacement inter-preipité
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A= [(i—’}f)”z - 1.64] r (2.14)

Pour application sur <100> particules en forme de b&onnet orientés (') de diamére

effectif D, etde longueur 1, (>>D,) [16, 156],

Gb 1 1.316D;
AO-.B’ =M- 2mVi—v ((1.0750X1.1663_1.316)DT> In b (215)
N

Pour I'application aux {100} particules en forme de plaque (6') de diamétre d;q, et
d'éaisseur tg, (<<do,) [157],

Gb 1 0.981,/d;g/tgr
Aogr = M- —=—= e In =22 (2.16)
123\/?—7—10611:9,
vator

L'effet de renforcement du cisaillement et les méanismes de contournement d'Orowan
sont pertinents pour la fraction volumique des pré&ipités, qui augmentent avec
l'augmentation de la fraction volumique des particules. Cependant, la diffé&ence est que
I'effet du méanisme de cisaillement augmente avec une plus grande taille de particule,
tandis que I'effet du meéeanisme de contournement d'Orowan diminue avec une plus grande

taille de particule.

L'incrément de résistance total dii a la structure de précipité mixte cisaillable et non
cisaillable est déterminé en utilisant la loi de superposition ad hoc [158]. Les résultats du
modele de cisaillement et du modele Orowan combinés a une loi d'addition exponentielle
avec un exposant de 1,4 se sont avérés donner le meilleur ajustement empirique pour les

combinaisons de particules fortes et faibles. Ainsi, 1'augmentation totale prévue de la

résistance au cisaillement due a la présence de précipités est donnée comme [159]

At = Atgiear + (2 AT rowan) 1 (2.17)

Cependant, a température €levée, la dislocation peut contourner les précipités en grimpant
en raison d'une énergie thermique suffisante. Le mécanisme de montée de dislocation peut

devenir actif lorsqu'il est déformé a une température élevée avec de faibles taux de
60



déformation parce que la diffusion des lacunes devient significative a une température
supérieure a 0,5Tm [155, 160]. Les composants de la réaction élastique sont dus a une
discordance de réseau et a une discordance de module. En conséquence, l'incrément de
résistance caus¢ par le renforcement de la montée par dislocation est la somme de
l'inadéquation du réseau et du renforcement de 1'inadéquation du module (Ao jimp =

Ao yc + Aoymc)-
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CHAPITRE 3 PROCEDURES
EXPERIMENTALES

3.1 Préparation de I'alliage et traitement thermique

Deux alliages coulés en série ont été préparés dans le présent travail: de type Al-Si 356 (Al-
7S1-0,6Cu-0,35Mg) et de type 224 (Al-4,8Cu-0,33Mn-0,13Mg-0,09S1). Divers niveaux et

combinaisons d'éléments de transition ont été ajoutés.

3.1.1 356 alliages

Pour l'alliage moulé de type Al-Si 356, cinq alliages avec différentes teneurs en V, Zr et
Mo ont été préparés avec Al pur commercial (99,6%), Mg pur (99,9%), Al-50% Si, Al-25%
Mn, Al-5% Ti-1% B, Al-50% Cu, Al-10% Sr, Al-5% V, Al-15% Zr et Al-10% Mo d'alliages
meres. Leurs compositions chimiques analysées par un spectrometre d'émission optique

sont présentées dans le Tableau 3.1.

Tableau 3.1 Composition chimique des alliages expérimentaux 356 (wt.%)

No.| Si | Fe [ Mg | Mn | Ti | Cu | Sr V | Zr | Mo | Al

0 |73]0.13/0.36(0.18{0.19]|0.61 |0.01 | - - - | Bal
1 |74]0.15|0.35]0.20|0.20|0.60 | 0.01 | 0.28 | - - | Bal
2 |172(0.13|035(0.18{0.19]|0.59(0.01 | - |023| - |Bal
3 174]0.1410.35(0.20{0.19|0.60 | 0.01 | - - 10.31 | Bal.
4 16.8(0.1210.33|0.20(0.19]0.60 | 0.01 | 0.20 | 0.20 | 0.28 | Bal.

Pour chaque alliage, environ 3,5 kg de matériaux ont été fondus dans un creuset en argile-
graphite a l'aide d'un four a résistance électrique. Le métal liquide a été maintenu a ~750 °C
pendant 30 minutes, puis dégazé pendant 15 minutes avec de I'Ar haute pureté. Les cinq
lots ont été affinés en grains en ajoutant l'alliage maitre Al-5% Ti-1% B et modifiés par
l'addition d'alliage maitre Al-10% Sr. Le métal liquide a été versé dans le moule permanent
préchaufté a 250 °C. Deux moules permanents différents ont été utilisés pour obtenir les

différentes vitesses de refroidissement: 1'un est un moule en acier permanent avec une faible
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vitesse de refroidissement (~ 2°C/s) et 'autre est un moule en cuivre permanent avec une
vitesse de refroidissement élevée (~10 °C/s), comme le montre la Figure 3.1. L'échantillon
du moule en acier était en forme de bloc en «Y» avec une dimension de 80 mm x 40 mm
x 30 mm, qui a été désigné comme «Y» tandis que I'échantillon du moule en cuivre était

la plaque mince d'une dimension de 100 mm x 80 mm x 4,5 mm et désigné par «S».

Figure 3.1 Dimension des moules de coulée du (a) bloc «Y» (80 mm x 40 mm % 30 mm); (b) Plaque en «S»
(100 mm x 80 mm % 4,5 mm).

Apres la coulée, tous les échantillons ont été soumis a un traitement en solution en deux
étapes (500°C/2h + 520°C/2~12h) comme le montre la Figure 3.2, pour évaluer les
microstructures, la formation de dispersoides ainsi que les propriétés selon les littératures
[1, 2]. Pour préparer les éprouvettes de traction, les alliages sont vieillis artificiellement a

200°C pendant 5 heures puis recuits a 300°C pendant 100 heures.
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Figure 3.2 Procédures de traitement thermique de 356 alliages
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3.1.2 224 alliages

Pour l'alliage moulé de type Al-Cu 224, cinq alliages avec différents ajouts de Zr, V et Sc
ont été excogités dans la présente ¢tude. Les résultats de 1'examen de leurs compositions
chimiques analysés par un spectrometre d'émission optique sont présentés dans le Tableau
3.2. Les alliages ont été préparés avec Al-50%Si, Al-25%Mn, Al-5%Ti-1%B, Al-50%Cu,
Al-5%V, Al-15%Zr, Al-15%Sc alliages maitres, Mg pur (99,9%) et aluminium pur
commercial 1020 (99,6%). Pour chaque alliage, environ 3,2 kg de matériaux préparés ont
été fondus et agités pour homogénéiser dans un creuset en argile graphite en utilisant un
four a résistance électrique. Apres avoir été maintenus a environ 750°C pendant 30 min
avec une atmosphére protectrice pour dissoudre les éléments d'alliage, puis dégazés
pendant 15 min avec du gaz Ar de haute pureté, les alliages ont été versés dans le moule en
acier permanent préchauffé par gravité de 250°C (80 mm x 40 mm x 30 mm), le idem avec
le bloc «Y» désigné sur la Figure 3.1.

Tableau 3.2 Composition chimique des alliages exp&imentaux 224 (wt.%)

Alloys | Si Fe Cu | Mg | Mn Ti Zr A% Sc Al
(0] 0.12 | 0.13 | 493 | 0.13 | 0.38 | 0.11 - - - Bal.
A 0.1 | 013|495 0.11 | 036 | 0.1 | 0.18 - - Bal.
B 0.1 | 0.13 | 481 0.13 | 0.38 | 0.1 - 0.25 - Bal.
C 0.08 | 0.13 | 4.65 | 0.12 | 0.35 | 0.09 | 0.15 | 0.13 - Bal.
D 0.09 | 0.12 | 443 | 0.11 | 0.33 | 0.08 | 0.15 - 0.16 | Bal.

Tous les alliages Al-Cu 224 ont été traités en solution avec un procédé en 2 étapes
(495°C/2h + 523°C/10h) suivi d'une trempe a 1'eau afin d'éviter une éventuelle fusion
naissante des phases contenant du Cu [1]. Le vieillissement artificiel (200°C/4h) et suivi
de 300°C/100h de stabilisation ont également été exécutés respectivement indiqués par T7
et T7A, comme le montre la Figure 3.3, pour préparer des éprouvettes de compression et

de fluage.
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Figure 3.3 Représentation graphique des procédures de traitement thermique de 224 alliages

3.2 Caractérisation des matériaux

3.2.1 Métallographie

Pour 1'observation métallographique, les échantillons apres découpe ont été montés en
utilisant un matériau de montage en poudre de graphite puis broyés consécutivement avec
des papiers de verre SiC #120, #240, #320 et #500 avec de 1'eau comme lubrifiant. Le
polissage a été réalisé avec des suspensions DP de 6 pm et 1um avec du lubrifiant DP de
Strues. Le polissage final a ¢té effectu¢ avec une suspension de silice colloidale de 0,5 um
avec de I'eau comme lubrifiant. Les échantillons polis ont été gravés avec une solution de
0,5% HF pendant 90 secondes pour révéler les dispersoides dans 356 alliages. Les
échantillons EBSD peuvent étre gravés avec les gravures de Keller pour obtenir une

meilleure réponse.

3.2.2 Analyse de la microstructure

The brief microstructures including dendrites, intermetallic phases, dispersoid zone, etc.

were observed with a metallurgical microscope (OM, Nikon ECLIPSE ME600OL).

L'observation des phases intermétalliques et des dispersoides a fort grossissement ainsi que
la détermination de la composition ont été effectuées sur un microscope électronique a
balayage (SEM, JEOL JSM-6480LV) fonctionnant a 15kV ou 20kV avec une spectroscopie
a rayons X a dispersion d'énergie (EDS, instrument Oxiford) . La granulométrie et la
détection de phase structurale cristalline ont été réalisées avec un systéme de diffraction

par rétrodiffusion électronique (EBSD, instrument HKL Oxiford) équipé sur le SEM.
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Pour étudier en détail les dispersoides et les précipités, un microscope électronique a
transmission (TEM, JEOL JEM-2100) fonctionnant a 200kV avec STEM-EDS a été utilisé.
Les plaquettes de TEM perforées a 3mm de diamétre ont été broyées et polies a environ 50
um d'épaisseur, suivies d'un double jet a 15V DC dans une solution d'acide nitrique a 30%
et de méthanol a 70% avec une température controlée a environ -20 °C par l'azote liquide.
Les logiciels d'analyse d'image CLEMEX PE 8,0 et ImageJ sont été utilisés pour effectuer

des quantifications des dispersoides et des précipités sur la base des images numériques.
3.2.3 Propriétés mecaniques

La microdureté Vickers a été¢ mesurée pour évaluer les propriétés a température ambiante.
Les essais ont été réalisés par une machine d'essai de micro-dureté NG-1000 CCD avec
une charge de 10g et un temps de séjour de 20s pour 356 alliages, une charge de 25g et un
temps de séjour de 15s pour 224 alliages. 10 mesures ont été effectuées a la matrice a-Al
pour calculer la valeur de dureté¢ moyenne pour chaque échantillon poli. La conductivité
¢lectrique a €té mesurée par le dispositif d'essai de conductivité €lectrique Sigmascope

SMP10 a température ambiante, avec 1'unité% IACS.

Les essais de traction ont été menés a température €élevée (300°C) avec le systeme d'essai
thermomécanique Gleeble 3800 avec un taux de déformation réglé a 0,001s™ sur 356
alliages. Les alliages apres traitement T7 (500°C/2h + 520°C/4h + 200°C/5h) puis de
stabilisation (300°C/100h) ont été usinés pour étre des «Subsize Specimensy d'épaisseur

de 4,0 £ 0,Imm selon ASTM ES8 [3], comme le montre la Figure 3.4.
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Figure 3.4 Dimensions des éprouvettes de traction (G=25,0+0,1 mm, W=6,0+0,1 mm, T=4,0 mm, R=6 mm,

L=100 mm, A=32 mm, B=30 mm, C=10 mm).
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Les essais de compression ont été réalisés a température ambiante et a 300°C avec le
systéme Gleeble 3800 avec une déformation totale de ~0,4 et une vitesse de déformation
fixe de 0,001s™! sur 224 alliages traités T7 et T7A. Les échantillons ont été usinés en

cylindres de 10,0 mm de diametre et 15,0 mm de hauteur, comme le montre la Figure 3.5.

«—D—>»

Figure 3.5 Dimensions des éprouvettes de compression et de fluage (H=15,0+0,1 mm, D=10,0+0,1 mm).

Des essais de fluage en compression ont été réalisés a 300 © C pendant 100 heures avec une
charge constante de 50 MPa sur des alliages 224-T7A. Chaque condition a été répétée trois
fois. Les éprouvettes de fluage partagent la méme dimension que les éprouvettes de

compression du systéme Gleeble 3800 (Figure 3.5).
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CHAPITRE 4 EFFET DES ELEMENTS DE
TRANSITION, DU TAUX DE
REFROIDISSEMENT ET DES
TRAITEMENTS THERMIQUES SUR LES
DISPERSOIDES ET LES PROPRIETES A
HAUTE TEMPERATURE DE 356
ALLIAGES

De nos jours, les alliages de type 356 ont de nombreuses applications dans les culasses de
moteurs automobiles. Ce chapitre vise a étudier le potentiel des propriétés a haute
température des alliages de type 356 avec un traitement thermique traditionnel en
introduisant certains éléments de transition populaires (introducteur de dispersoides).
Diverses ¢tudes de microstructures et essais de traction a haute température ont ét¢ menés

pour évaluer les effets des V, Zr et Mo sur les alliages de type 356.

4.1 Microstructures telles que coulées et mises en solution

79



R

P &
i

AV,

Element | Weight% | Atomich

Q -AlsCuZM 3S1

ZEkL H1. 188

o ] 2 4
ull Scale 799 cts Cursor: 3.523 (3 cfs) ke ull Scale 234 cts Cursor: 0.000 ke

Figure. 4.1 Microstructures telles que coulées sous un microscope optique de (2) #0-S, (b) #1-S, (c) #2-S,
(d) #3-S, (e) #4-Y, (f) #4-S alliages. (g) Une image MEB d'électrons secondaires d'alliage # 0-Y tel que
coulé comprenant des phases a bas point de fusion Al,Cu, M@2Si et Q-AlsCuzMgsSis. (h), (i) et (j) sont des

résultats EDS des phases Al,Cu, MgSi et Q-AlsCu2MgsSis, respectivement.
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Dans le présent travail, on observe que les microstructures coulés dalliages
exp&imentaux sont composées de a-Al dendritique, de silicium eutectique et de diverses
phases interméalliques, qui présentent une variéé de types et de morphologies et
dépendent fortement de I'ajout d'@éments de transition, comme illustréala Figure 4.1. On
a pu constater que les alliages #0 et #3 posse&dent gené&alement des structures de dendrite
directionnelles manifestement longues, au contraire, les alliages #1, #2 et #4 possé&dent
géné&alement des structures de dendrite de type rosette. Ces diffé&ents effets de
modification de la dendrite des ajouts de V, Zr et Mo indiquent leurs diffé&ents effets
d'affinage du grain. La vitesse de refroidissement éeveée (&hantillons S) a produit des
microstructures plus fines comprenant l'espacement du deuxiéne bras (SDAS), des
particules de Si et des interméalliques, par rapport &ala faible vitesse de refroidissement
(échantillons Y). Les échantillons S tels que coulés ont le SDAS moyen de 20 um, tandis
que le SDAS moyen des échantillons Y est de 35 um. A titre d'exemple, les microstructures
typiques de l'alliage #4 sous deux vitesses de refroidissement sont données &titre d'exemple
sur la Figure 4.1(e)(f), qui montre les divers interméalliques formé& en raison de I'ajout
combinéd'déments de transition ainsi que le microstructures plus fines dans I'é&hantillon

S (Figure 4.1b).

Tableau 4.1 Phases intermétalliques dans la microstructure brute de coulée de différents alliages

Alliage Phases intermé&alliques
#0 a-Al(Mn,Fe)Si, (ALSi);Ti
#1 a-Al(Mn,V,Fe)Si, (ALSi)3(Ti, V), (ALSi)2(V,Ti,Mn
( )1 (ALSIS(TLY), (ALSD:A ) MgsSi, 0-AlCu,
#2 a-Al(Mn,Fe)Si, (Al,Si)3(Ti,Zr) .
. . . ) Q-AlsCuxMgsSis
#3 a-Al(Mn,Mo,Fe)Si, (Al,Si1)3Ti, (Al,Si)2(Mo,Ti,Mn)
#4 | 0-Al(Mn,Mo,V,Fe)Si, (A1,Si)3(Ti,V,Zr), (AL,Si)2(V,Mo,Ti,Mn)

Tableau 4.2 Quelques informations sur la structure cristalline liées aux phases intermétalliques (Al,Si1).M

L o Groupe Type de
Phase Cellule unitaire (nm): Ré&éence . Pearson
spatial structure
. 4.719 x<4.719 %6.569 P6222 .
MoAISi ICSD #109106 hP9 CrSiz
<90.0°x90.0°x120.0°> (180)
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_ 4.674 x4.674 x6.558
Mo(Si,Al), PDF#10-0277
<90.0°x90.0°x120.0°>

_ 4.645 x4.645 x6.547
Mo(Si,Al), PDF#19-0032
<90.0°x90.0°x120.0°>

i 4.596 x4.596 x6.55
MoSi; PDF#17-0917
<90.0°%90.0°x120.0°>

) 4.5726 x4.5726 >6.3744
VSi; ICSD #96025
<90.0°x90.0°x120.0°>

) 4.5723 x4.5723 %6.373
VSi; PDF#38-1419
<90.0°x90.0°x120.0°>

_ 4.475 x4.475 x6.427
MnAlo.75Si1.2s PDF#18-0037
<90.0°x90.0°x120.0°>

. . 4.699 x4.699 %x6.524
(TiogM0g.2)Siz PDF#07-0331
<90.0°x90.0°x120.0°>

L'alliage de base #0 a une phase interméallique majeure o-Al(Mn,Fe)Si et une trace
(AL,Si)sTi interméallique en raison de la préence de Ti par I'addition de raffinement des
grains. Dans l'alliage V-ajouté#1, en plus du principal a-Al(Mn,V,Fe)Si interméallique,
une phase (Al,Si)2(V,Ti,Mn) a &étrouvé comme sugg&épar [1, 2] avec un peu de Si
substituépar Al et un certain V substitu€par Ti et Mn sur la base des phases Si>V en raison
de leur rayon atomique similaire [3]. De mé&ne, dans l'alliage #3 ajoutéau Mo, certaines
particules interméalliques riches en (Mo,Si)-rich (Al,Si)2(Mo, Ti,Mn) ont éjalement &é&
trouveées qui pourraient @re dé&ivees de la phase hexagonale Mo(Al,Si). [4, 5]. Dans
l'alliage #4 avec l'addition combiné de V, Zr et Mo, trois phases interméalliques
principales avec une composition chimique compliqués ont &étrouvees, qui sont la phase
a-Al(Mn,Mo,V,Fe)Si, en forme de plague (AlSi)3(Ti,V,Zr) et hexagonale
(ALSI)2(V,Mo,Ti,Mn). Il convient de mentionner que les cing alliages contiennent du
Mg.Si et deux phases 6-Al>Cu et Q-AlsCu2MgsSis contenant du Cu en raison de la présence
de Mg, Si et Cu dans les alliages exp&imentaux. Les déails des diverses phases
interméalliques trouvées et identifiés dans les microstructures telles que coulées de cing
alliages sont résumeés dans le Tableau 4.1. Certaines donnees relatives ala structure

cristalline de ces phases (Al,Si)2M qui ont la mé&ne structure cristalline sont rassembléss
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dans le Tableau 4.2. Il est possible que V, Mo, Ti, Mn en tant qu'éénents potentiels de
«M>puissent se remplacer sans changer la structure cristalline dans ce type de phases. La
phase (Al,Si)2Zr n'est pas observeée dans la pré&sente &ude, qui a &&rapportee dans des
alliages Al-Si aplus haute teneur en Si [6].

(@) a—N(Mn,Mo,V, Fe)Si
| ]

1 (ALLSi)s(Ti,V.Zr)
s
B S
\ P ¢ %

(Al,Si)2(V,Mo,Ti,Mn)

—_— (]
X788  ZB8rm 18 45 SEI

Element | Weight’s | Atomic®
6451

10.86

ull Scale 633 cts Cursor: 5605 (9 cts) keVv|

Figure 4.2 Image d'¢lectrons secondaires SEM de 1'échantillon #4-Y aprés traitement en solution a 520 °C
pendant 4 h (a) avec résultats d'analyse EDS des intermétalliques: (b) (ALSi)2(V,Mo,Ti,Mn); (c)

(ALS1)3(Ti,V,Zr); (d) a-Al(Mn,Mo,V,Fe)Si.

Au cours du traitement en solution en deux éapes, les particules eutectiques de Si ont &é&
sphé&odisérs, tandis que les trois phases intermésalliques contenant du Mg/Cu &bas point
de rencontre, y compris Mg.Si, 6-Al2Cu et Q-AlsCu2MgsSis (marquésur la Fig.4.1 (g)),
ont &é& compl & tement dissoutes dans la matrice a-Al. En géé&al, les phases
interméalliques contenant Fe/Ti/\V/Zr/Mo (dans la colonne de gauche du Tableau 4.1)
&aient les phases apoint de fusion éevé lls peuvent &re fragment& et partiellement
dissous pendant le traitement en solution 2520 °C mais la plupart d'entre eux restent dans

la microstructure apres le traitement en solution. La Figure 4.2 donne un exemple de

microstructure en solution de I'é&hantillon #4-Y, dans laquelle a-Al(Mn,Mo,V,Fe)Si,
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(ALSI)3(Ti,V,Zr) et (Al,Si)2(V,Mo,Ti,Mn) formees lors de la solidification ont encore &é

observeées apres traitement en solution.
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Figure 4.3 Fraction volumique des phases intermétalliques restées aprés un traitement en solution de

520°C/4h dans divers alliages

Les fractions volumiques totales des phases interméalliques restantes apres un méne
traitement en solution dans diffé&ents alliages ont &€mesurées pour &aluer les effets de
difféents ééments de solutéet la vitesse de refroidissement sur leur formation, et les
résultats sont pré&enté sur la Figure 4.3. On peut trouver que l'alliage de base #0 a les
fractions de volume les plus faibles de composé& interméalliques aux deux vitesses de
refroidissement. Avec l'ajout d'@éments de transition, les fractions volumiques des
intermésalliques augmentent, tandis que la vitesse de refroidissement deveée ré&luit la
formation d'interméalliques et davantage d'déments de transition peuvent &re retenus
dans la matrice a-Al. Il est éident que l'alliage #4 avec addition combinés posséde la
fraction volumique la plus deveé dinterméalliques, qui a plus que doubléla fraction
interméallique par rapport al'alliage de base. L'alliage #2 ajoutéau Zr a la deuxiéme plus
grande fraction volumique d'intermésalliques parmi tous les alliages, mais la plus grande
fraction interméallique parmi trois alliages individuels ajouté& par éément de transition

(#1 a#3) en raison de la faible capacitéde solutédu Zr dans Al.
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4.2 Evolution des dispersoides lors des traitements thermiques

avec différents contenus en éléments de transition

Dans les alliages de fonderie Al-Si, les dispersodes se forment géné&alement lors du

traitement en solution [7-10]. Pour surveiller la preeipitation des dispersomes pendant le

traitement en solution et pour comparer I'effet de durcissement des ééments de transition,

la microduretéVickers (HV) et la conductivité@dectrique (CE) en fonction du temps de

maintien ont &é&émesurées et les réultats sont pré&sentés sur la Figure 4.4.
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Figure 4.4 Microdureté Vickers (a, b) et conductivité électrique (c, d) en fonction du temps de maintien lors

du traitement en solution a 520 °C dans différents alliages
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Hormis la consommation dans les phases interméalliques, tous les ééments d'alliage
formant dispersode (Mn, Fe, Si, Zr, V et Mo) sont sursaturé dans la microstructure telle
que coulés. Pendant le traitement en solution et avec l'augmentation du temps de maintien,
la microduretéet la CE augmentent progressivement, indiquant que les dispersodes
pr&ipitent a partir de la matrice d'aluminium sursaturée. Aux deux vitesses de
refroidissement, la microduretémaximale est atteinte aprés 4 h de temps de maintien, tandis
que la CE s'approche éalement de la valeur maximale, suggé&ant que les dispersodes sont
entiéement preipités apres 520°C/4h; ainsi, le traitement en solution de 520°C/4h est
choisi pour une éude mésallographique plus poussée des dispersodes. Avec un temps de
per@ge prolongéapres 4 h, les valeurs de microduretédes cing alliages préentent une
tendance ala baisse, tandis que les valeurs de CE atteignent un plateau, ce qui est tres
probablement attribu€au fait que les dispersoes commencent agrossir avec un temps de

maintien prolongéas20 °C.

Les diffé&ences de microdureté&entre les diffé&ents alliages sont principalement attribuées
ala quantitéde dispersodes pr&ipités et aleur effet de renforcement. Comme le montre
la Figure 4.4a-b, I'alliage #4 avec addition combiné de V, Zr et Mo a la microduretéla
plus deveée parmi tous les alliages aun moment de maintien donné L'alliage #3 ajoutéau
Mo pré&ente une am@ioration évidente, montrant la deuxiéne microduretéla plus éeveé.
Les alliages #1 et #2 ne montrent qu'une I&ée am@ioration par rapport al'alliage #0. De
plus, la vitesse de refroidissement devée (&hantillons S) a toujours la microduretéla plus
deve par rapport ala faible vitesse de refroidissement (éhantillons Y) pour chaque
alliage. Cela signifie la plus grande quantitéde dispersodes preeipités en raison du niveau

de sursaturation plus devéala condition de vitesse de refroidissement evee.
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Figure 4.5 Zone de dispersion (DZ) et zone libre de dispersoide (DFZ) formées pendant le traitement en

solution (520°C/4h) (gravées avec 0,5% de HF pendant 90 s): (a) #0-S; (b) #1-S; (c) #2-S; (d) #3-S; (e) #4-
Y; (f) #4-S.

Les dispersodes pre&ipitent généalement dans les cellules dendrites (la zone dispersode
(DZ) dans la région intradendritique). A I'exté&ieur de la zone dispersode, il forme la zone
libre de dispersode (DFZ), qui se situe prés des limites de la dendrite et des particules
interméalliques en raison des soluté d'alliage appauvris dans la zone. La Figure 4.5
montre des images optiques donnant une vue d'ensemble de la distribution des zones

dispersodes et des zones libres de dispersoes apres traitement en solution dans les
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alliages # 0, # 1 et # 3 atitre d'exemples. Tous les &hantillons sont gravés avec 0,5% HF
pendant 90 s afin de rév@&er clairement les DZ et DFZs. On peut trouver que le volume de
DZ est plus faible mais avec un DFZ plus éeveédans le #0 par rapport aux alliages #1 et
#3 tandis que le #3 a le volume maximal de DZ.

Tableau 4.3 Fractions de surface des DZ dans les alliages en solution

Fraction DZ (%) | #0 #1 #2 #3 #4

Echantillons Y | 41+5 | 64+6 | 64+8 | 74+5 | 66+7

Echantillons S | 4444 | 62+7 | 6546 | 73+3 | 68+7

Les fractions de surface mesurées des DZ dans diffé&ents alliages sont pré&senté&s dans le
Tableau 4.3. Sur la base des mesures, il est clair que les vitesses de refroidissement ont une
influence limitée sur la fraction de DZ, tandis que les ééments de transition ajout&s ont des
effets importants sur celle-ci, qui peuvent &re lié aleurs coefficients de partition inverse
(ko (Mn, Fe et Si) < 1 tandis que ko (Ti, V, Zr and Mo) > 1 [2, 9, 11]). Par cons€&juent, la
formation de DZ a &€augmentée avec des ééments de transition. La fraction DZ maximale
a é@étrouver dans l'alliage #3, environ 73% avec les deux moules, indiquant que Mo est
un éément d'@imination DFZ puissant pour les alliages de fonderie Al-Si-Cu-Mg. Les
alliages #1, #2 et #4 ont des fractions DZ similaires qui sont plus petites que celles de
I'alliage #3, en raison de leurs DFZ relativement plus grandes autour des limites de la
dendrite, comme nous pouvons le voir sur la Figure 4.5. Cependant, ils ont absolument des

DZ plus grands que l'alliage #0 dont les DZ sont mé&ne difficiles aidentifier.
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Figure 4.6 Images SEM de dispersoides dans des échantillons Y pendant le traitement en solution pendant 2
heures (a, c, e, g, i correspondant aux alliages # 0, # 1, # 2, # 3, # 4) et 12 heures (b, d, f, h, j correspondant

aux alliages # 0, # 1, #2, #3, #4).
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Figure 4.7 Images SEM de dispersoides dans des échantillons S pendant le traitement en solution pendant 2
heures (a, c, e, g, i correspondant aux alliages # 0, # 1, # 2, # 3, # 4) et 12 heures (b, d, f, h, j correspondant

aux alliages # 0, # 1, #2,#3,#4).

Les Figure 4.6 et Figure 4.7 montrent les déails de la zone disperso'de avec SEM apres
solution traitée pendant 2 et 12 heures des alliages dans les &hantillons Y et S-&hantillons
respectivement pour montrer I'éolution des disperso’des avec le temps de maintien.
Comme diffé&ents dispersoes ont des ré&ctions diffé&entes al'agent de gravure, les
dispersodes dans l'alliage de base se sont ré&/éé& sous forme de trous; tandis que dans les
alliages ajoutés en V, Zr ou / et Mo, la matrice semble &re pré&ee pour &re graveée que
certains dispersodes, et les dispersoes dépassaient géné&alement de la surface de la
matrice grave plus profondénent combiné &certains trous dans une plus ou moins grande
mesure. Ces images montrent le processus de grossissement des dispersodes entre 2 heures
et 12 heures de temps de maintien, ainsi que les effets de promotion et de raffinage des
dispersodes induits par une vitesse de refroidissement plus éevee, puisque les &hantillons
S ont toujours les dispersodes avec une taille plus fine et une densiténuméique plus devée

que le Y- e&hantillons.

En ce qui concerne la morphologie des dispersodes dans difféents alliages, les alliages #0
ne contiennent que des disperso'des représenté& par des trous arrondis, indiquant les
dispersodes a-Al(Fe,Mn)Si classiques. Dans les alliages #1 et #2, la plupart des
dispersodes présentent des morphologies en forme de b&onnets, qui sont plus évidentes
avec un temps de maintien prolongé Les alliages #3 préentent des disperso'des presque
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sphé&iques denses et fins qui se sont revée& &re a-Al(Fe,Mn,Mo)Si [10]. En comparant
les effets de diffé&ents @éments de transition, les alliages #3 avec ajout de Mo ont un grand
avantage sur la densitéet la taille du nombre de dispersodes par rapport aux alliages #0,

#1 et #2.

Pour étudier les détails des dispersoides (type, morphologie, taille et densité en nombre)
dans les états de dureté maximale, une enquéte TEM est effectuée pour chaque état d'alliage,
et la distribution des dispersoides dans la DZ des alliages expérimentaux est illustrée a la

Figure 4.8.
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Figure 4.8 Images TEM révélant les dispersoides dans toutes les conditions d'alliage avec des échantillons Y
et des échantillons S (a-j); Résultats TEM-EDS des dispersoides typiques (ALSi)3(Ti,V,Zr) et a-

Al(Mn,Mo,V,Fe)Si dispersoides (k-1).

Pour aider al'identification des disperso'des, TEM-EDS a &éutilis€pour analyser les
compositions chimiques de diffé&ents types de disperso'des. En généal, les dispersodes
trouvés sous TEM peuvent &re divisé& en deux groupes: les disperso'des de type a-
Al(Mn,Fe)Si avec une morphologie en bloc et les dispersodes de type (Al,Si)sM avec une
morphologie en forme de b&onnet et leur distribution dans les les alliages sont r&sumés
dans le Tableau 4.4. La diffé&ence de morphologie entre ces deux types de dispersodes
peut @re expliquée par leurs structures cristallines cubiques et té&ragonales D022 / D023
respectives [9, 12-14]. En outre, le diamére éjuivalent global et les densité& en nombre

des dispersodes ont éé&analysés quantitativement sur la base de I'analyse d'image sur des
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images TEM, avec des rapports des 2 types de dispersodes estimé& empiriqguement sur la

base des résultats TEM-EDS dans chaque éat d'alliage, comme indiquédans Figure 4.9.

Tableau 4.4 Dispersoides confirmés par TEM dans différents alliages

Alliages Dispersoides
#0 a-Al(Mn,Fe)Si
#1 a-Al(Mn,V,Fe)Si, (ALSi)3(Ti,V)
#2 (ALSi1)3(Ti,Zr)*, a-Al(Mn,Fe)Si
#3 a-Al(Mn,Mo,Fe)Si
#4 (ALSi1)3(T1,V,Zr)*, a-Al(Mn,Mo,V, Fe)Si

* Dispersoides dominants
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Figure 4.9 Diamétres équivalents moyens de dispersoide et densité numérique dans différents alliages et

moules

Dans les alliages de base #0, un certain nombre de dispersodes en forme de blocs sont
apparus (Figure 4.8a-b), qui sont identifiés comme a-Al(Mn,Fe)Si, en raison de la pré&ence
de Mn dans l'alliage de base. Cependant, I'alliage de base a le plus grand diamétre moyen
de dispersode (98 nm dans les &hantillons Y et 79 nm dans les &hantillons S) et la densité

numéique la plus faible par rapport aux autres alliages.

Dans l'alliage #1 ajout€en V, la densité numérique des a-dispersodes en forme de bloc
semble &re similaire avec l'alliage de base mais avec une taille plus petite. De plus, les

dispersodes en forme de b&onnets (Al,Si)3(Ti,V) se sont &alement formé (Figure 4.8¢c-

94



d). Les diamétres moyens des dispersodes sont de 86 nm dans les &hantillons Y et de 74
nm dans les &hantillons S, ce qui est modé&énent diminuépar rapport al'alliage #0. A la
vitesse de refroidissement &evé (&hantillons S), la proportion de dispersodes
(ALSI)3(Ti,V) est sup&ieure acelle de I'&hantillon Y, qui est m&ne similaire aux o-

dispersodes.

Dans l'alliage #2 ajout&au Zr, un certain nombre de (Al,Si)3(Ti,Zr) avec une morphologie
en forme de batonnet se sont formés a la place des a-dispersodes (Figure 4.8e-f). Puisque
Zr a une solubilitétrés limité dans Al, 0,083 at.% de solubilitésolide al'é&juilibre
maximum et 0,0005 at.% A 400 °C [11], la densité numé&ique des dispersodes
(ALSIi)3(Ti,Zr) formé& dans le l'alliage #2 est relativement faible & la vitesse de
refroidissement infé&ieure. Cependant, la formation de dispersodes (Al,Si)s(Ti,Zr) est
fortement favorisé& aune vitesse de refroidissement plus deve et devient la majoritédes
disperso'des avec une densitéen nombre relativement devé (Figure 4.9) mais la formation
de a-Al(Mn,Fe)Si dispersode semble &re inhib& On pourrait attribuer &ce que Zr ré&luit
la solubilitédu Mn [15] et consomme le préeurseur des dispersodes a-Al(Mn,Fe)Si [16,

17]. Le diamétre moyen des dispersodes est de 82 nm dans les &hantillons Y et de 71 nm

dans les é&hantillons S, ce qui est I&erement plus petit que I'alliage #1.

L'addition de Mo dans l'alliage #3 a effectivement favoriséla formation de dispersodes a-
Al(Mn,Mo,Fe)Si avec une morphologie en bloc, qui sont les seuls dispersodes trouves
dans la microstructure (Figure 4.8g-h). L'alliage a le plus petit diamétre de dispersode (65
nm dans les &hantillons Y et 58 nm dans les &hantillons S) parmi les cing alliages. De
plus, les densité en nombre de disperso'des dans l'alliage #3 augmentent considéablement
par rapport aux alliages #0, #1 et #2. En outre, l'interaction idéle de Mo et Mn conduit

&jalement ala plus grande fraction DZ comme mentionnéci-dessus.

L'effet synergique de l'addition combiné& de V, Zr et Mo dans l'alliage #4 est assez
compliqué De toute éidence, l'alliage produit le plus grand nombre de dispersodes fins
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parmi les cing alliages (Figure 4.8i-j). La taille moyenne du disperso'de est d'environ 67
nm dans les &hantillons Y et S, ce qui est remarquablement plus fin que les alliages #0,
#1 et #2 mais lgé&ement plus grossier que l'alliage #3. Cependant, il a les densité& en
nombre les plus éevées parmi les cing alliages (Figure 4.9). Probablement en raison de
I'effet combinéde V et Zr, la plupart des disperso'des dans les alliages # 4 sont en forme
de b&onnet (Al,Si)3(Ti,V,Zr), qui sont pré&és pour pr&ipiter autour du centre des cellules
de dendrite et la promotion des dispersodes o par Mo semble &re affecté& de manié&e
similaire avec l'alliage #2. En consé&juence, la fraction DZ dans l'alliage #4 n'est pas aussi

grande que celle dans l'alliage #3.

En ce qui concerne la densiténume&ique des dispersodes, I'addition individuelle de V ou
Zr dans les alliages # 1 et # 2 a une augmentation limité& par rapport &l'alliage de base.
L'addition de Mo et I'addition combiné de V, Zr et Mo ont un impact important sur la
densiténumérique et ces deux alliages posseslent des densités numé&iques beaucoup plus
deveés aux deux vitesses de refroidissement que les alliages # 0, # 1 et # 2. En raison de
sa densiténumeéique la plus éevée de dispersodes fins, I'addition combiné& de V, Zr et
Mo induit le plus grand effet de durcissement parmi les cing alliages. Pour les ajouts
individuels de V, Zr ou Mo, la séguence de I'effet de durcissement dGau renforcement

dispersode est Mo > Zr > V (Figure 4.4a-b).

La vitesse de refroidissement devé augmente la densiténumé&ique et diminue la taille des
dispersodes dans les 5 alliages. D'autre part, avec les ajouts de V et Zr dans les alliages #1,
#2 et #4, il est &alement inté&essant de noter que la vitesse de refroidissement deveée
conduit géné&alement aune plus grande partie de la tige (Al,Si)sM dispersodes de type en

raison de l'augmentation de la teneur en V, Zr et Ti en solution solide.

4.3 Propriétés mécaniques

Les essais de traction a 300 °C ont été réalisés avec des alliages apres traitement T7 et

stabilisation (500°C/2h + 520°C/4h + trempe a l'eau + 200°C/5h + 300°C/100h).
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Figure. 4.10 (a) Image STEM de lalliage T7 #0-Y aprés stabilisation &£300°C/100h. (b) Image de
cartographie EDS mixte des ééments Cu (bleu), Mg (vert) et Si (rouge). (c) Résultats de cartographie

EDS individuels de Cu, Mg, Si et Mn.

Comme on peut l'observer sur I'image STEM de la Figure. 4.10, aprés la stabilisation
thermique, les phases de durcissement par vieillissement se sont extrémement grossies et
la plupart d'entre elles se sont transformées a 1'état d'équilibre avec perte des orientations
ordonnées. Les résultats de la cartographie EDS révelent les accumulations simultanées
d'¢léments Mg, Si et Cu sur les gros précipités indiquant que les phases de durcissement
par vieillissement sont des précipités de type Q-AlCuMgSi. Ces précipités ne sont pas
thermiquement stables a 300°C et ils ont des tailles beaucoup plus grandes par rapport aux
dispersoides contenant du Mn aprés stabilisation comme représenté dans la cartographie
EDS de Mn. En conséquence, on pense que les précipités de Q-AlCuMgSi ont une

contribution de renforcement limitée a haute température.
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Les courbes d'écoulement de traction et les résultats de la limite d'élasticité (YS), de la
résistance ultime (UTS) ainsi que du pourcentage d'allongement (EL%) sont présentés sur

la Figure 4.11 et le Tableau 4.5.
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Figure 4.11 (a) Courbes d'essai de traction d'échantillons Y a 300°C, (b) mesures des propriétés YS, UTS et

EL.

Tableau 4.5 Résultat du test de traction 300°C de l'alliage # 4-Y

Alloy YS(MPa) UTS (MPa) EL(Pct.)

#0-Y 44.91+137 53.44+1.54 53.5442.65
#1-Y 48.53+0.56 55.51+0.37 52.92+0.19
#2-Y  48.95+1.17 56.65+0.17 50.68+1.35
#3-Y  50.47+0.55 57.48+0.39 50.98+0.36
#4-Y  54.00+1.61 59.87+0.98 50.21+1.51
#0-S  50.64+3.94 60.47£0.96 67.1343.76

L'alliage #0 est un alliage de type 356 modifiéau Mn avec une bonne ductilit&par rapport
aux alliages sans Mn contenant 356 rapportés dans la litté&ature [7], car les interméalliques
B-Fe sont transformé& en phases interméalliques a moins prgudiciables par Mn. On
constate que tout ajout d'@eéments de transition dans lalliage #0 provoque une
augmentation de la limite d'@&asticité&/limite d'@asticitéavec une ré&luction de I'allongement
a300°C comme le montre la Figure 4.11. Les effets de renforcement des ééments sur les
résistances montrent une bonne concordance avec leurs effets sur la microdureté par
exemple Mo>Zr>V Bien que le V ait une influence moins néaste que Zr ou Mo sur

I'allongement dans l'essai de traction &haute tempé&ature.
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Figure 4.12 Courbes de traction de 1'alliage # 0 a différentes vitesses de refroidissement.

Etant donnéque les &hantillons S dans les travaux actuels contiennent généalement des
défauts graves tels que des porosités et des inclusions qui sont nuisibles aux proprié&é de
I'alliage, des données limité&ss pourraient &re utilisées pour faire des comparaisons valables
avec des &hantillons Y. Ici, une courbe de traction repré&entative d'un é&hantillon S moins
défectueux d'alliage #0 est utilisé pour dé&rire I'influence d'une vitesse de refroidissement
deve sur les propriéés de l'alliage, comme pré&entésur la Figure 4.12. L'éhantillon S
avec une vitesse de refroidissement plus éeveé pendant la solidification montre de bien

meilleures performances YS/UTS/EL par rapport &l'&hantillon Y.
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Figure 4.13 Micrographies électroniques secondaires de la surface de fracture par traction a 300°C d'alliages
#4-Y (a)(b) et #4-S ainsi que micrographies électroniques rétrodiffusées de grands intermétalliques en

alliages #4-Y (c) et #4-S (g).

Des images SEM typiques de fractures de traction ahaute tempé&ature apartir d'alliages
#4 sont illustrées ala Figure 4.13. Les alvedles uniforménent réparties montrent une bonne
ductilitéde l'alliage, et les &hantillons S ont géné&alement des structures d'alvéles plus
fines par rapport aux €hantillons Y, comme le montre la Figure 4.13 (b)(e). Alors que
certains grands interméalliques pro-eutectiques (AlSi)s(TiVZr) et (AlSi)2(MoVTiMn)
mentionnés ci-dessus, ont souvent servi al'origine de I'accumulation de contraintes et de
la fracture, comme le montre la Figure 4.13 (c)(g), ce qui est consid&&comme la raison
pour lagquelle les éénents de transition contenant des alliages ont un allongement infé&ieur
acelui de l'alliage #0. En regle géné&ale, les é&hantillons S ont plus de porosités de coulé&
et d'inclusions dans la microstructure, comme le montre la Figure 4.13 (d) avec les surfaces
ou vides non alvédlaires géné&alement autour des défauts graves indiquant une articulation
faible des microstructures dendritiques (Figure 4.13 f), ce qui peut conduire ades propriéés

déyradé&es.

4.4 Analyse des contributions des différents mécanismes de

renforcement sur les propriétés finales de 1'alliage 356

Pour éudier plus en déail les contributions des diffé&ents éémnents de transition et des
vitesses de refroidissement sur les propriéés ahaute tempéature, les alliages modifiés par
les déments de transition ont &é&considéé& comme renforces par des meéanismes de
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renforcement en solution, de renforcement dispersode et de renforcement de la taille des

grains (Hall-Petch).
La limite d'dasticitéglobale pourrait s'é&rire comme sulit:
0y = Oy + Aogs + Aoyp + Aoyisy 4.1)

Ou o, est la limite d'@asticit€ o, est la résistance de la matrice estime sur la base de
I'alliage #0, et la contribution des pr&ipité& 6' ou Q est &alement considé&é& comme une
partie de la résistance de la matrice; Ao, est la contribution au renforcement de la

solution réultant des ajouts de V, Zr et Mo; Acyp est la contribution au renforcement de

Hall-Petch et Aogisp est la contribution au renforcement des dispersodes.

4.5.1 Renforcement en solution solide

On s'attend ace que les @éments d'alliage qui ont des tailles ou des modules de cisaillement
diffé&ents avec des atomes de matrice contribuent au renforcement de la solution solide par
le biais de champs de déormation locaux (déormation du réeau -5,6%, 11,9% et -2,1%
pour V, Zr et Mo dans Al, respectivement). En généal, la contribution ala limite

d'@asticitédes atomes de solutépeut &re facilement pré&sentée comme [18]

Acgs = HC® (4.2)

Ou C est la concentration (wt.%) des atomes de soluté H et a sont des constantes.
Malheureusement, la recherche sur le renforcement en solution solide de V, Zr et Mo dans
les alliages d'Al est encore limitee. Alors que, en raison de la formation de dispersodes et
de I'existence d'interméalliques non dissous, ainsi que des solubilités solides limitées de
V, Zr et Mo dans la matrice Al, les contributions de renforcement de la solution des trois

ééments sont ignorées dans les travaux actuels.

4.5.2 Renforcement de Hall-Petch
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La vitesse de refroidissement pourrait influencer la granulomérie et le SDAS de 356
alliages. Un systéne EBSD fixé&sur SEM a éé&utilisépour déerminer la taille des grains
afin d'@udier l'influence de la vitesse de refroidissement et des &éments de transition. La
désorientation >15° a @éddinie comme le critée des joints de grains. Les ré&ultats de la
cartographie EBSD de chaque alliage d'&hantillon Y et dalliage #4 d'&hantillon S
provenant d'un moule en feuille mince sont illustré ala Figure 4.14 atitre d'exemples. Les

granuloméries moyennes calculées sont indiquées dans le Tableau 4.6.

Figure 4.14 Résultats de la cartographie EBSD des alliages (avec grid 250%200, step size 3um) (a) #0-Y, (b)
#1-Y, (c) #2-Y, (d) #3-Y, (d) #4-Y, (e) #4-S
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Tableau 4.6 Diameétres moyens des grains calculés et contributions de renforcement respectives

Diamétre d (um) Calculated Aoup (MPa)
#0 | #1 | #2 | #3 | #4 | #0 #1 #2 #3 #4
EchantillonY | 151 | 136 | 79 | 193 | 87 | 0.00 | 0.30 | 2.12 | -0.64 | 1.76
Echantillon S | 115 | 103 | 52 | 146 | 54 | 0.81 | 1.17 | 3.90 | 0.09 | 3.72

L'ajout de Zr a eu le meilleur effet de raffinage du grain dans l'alliage 356, V avait un effet
relativement limité sur la taille du grain, cependant, le Mo avait un effet poison évident sur
le raffinage du grain avec certaines zones montrant méme des structures de grain en
colonne dans les échantillons S, indiquant l'augmentation de colonne a équiaxe les
distances de transition équiaxes (CET) de la surface du moule (Fig. 4.14d). La raison
pourrait étre que Mo ne pourrait ni former les particules pro-péritectiques primaires
fournissant efficacement des sites de nucléation hétérogenes potentiels comme Ti et Zr ni
augmenter la surfusion constitutionnelle plus grande comme V, ce qui est plus important,
la précipitation de pro-eutectique (AlSi)2(MoTiMn) ont consommeé des €léments Ti comme
raffineur de grain lors de la solidification [1, 19, 20]. Toutes les raisons conduisent

simultanément aux plus grandes tailles de grain dans les alliages #3.

La contribution du renforcement granulomérique atempéature ambiante pourrait &re

calculée selon la relation Hall-Petch [21]:
Aoyp = ky,A(d™Y/?) (4.3)

oul k,, est le coefficient de Hall-Petch des alliages d'Al (k,= 68 MPa-um®®) et d est la
taille moyenne des grains [22]. Les contributions calculées au renforcement
granulomérique dans difféents alliages sur la base de I'alliage # 0-Y ont &épré&entées
dans le Tableau 4.6.

Cependant, ahaute tempé&ature, les joints de grains des alliages d'Al deviendront plus doux

qu'atempé&ature ambiante, ce qui signifie que leurs effets de restriction de dislocation
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diminueront, de sorte que les contributions au renforcement de la taille des grains &haute

tempé&ature seront infé&ieures aux attentes en thérie.
4.5.3 Dispersoid strengthening

Pour calculer les contributions des dispersodes, la mé&hode é&oqué par Li et Arnberg [23]
avec une modification a &ééutilisé pour estimer la fraction volumique des dispersodes.
En supposant que les dispersodes sont en forme de téragone (a=b <c, a=f=y=
90°), répartis alé&toirement dans la zone disperso'de, et les dispersoes sont séparés

manuellement une fois superposes.

Le facteur de forme K, peut &re calculépar I'&uation suivante (k=a/c=b/c, 0 <

k<1).
_ V. ~emk?
k= AD ~ (k2+2k)15 (44)
Ensuite, la fraction volumique des dispersodes peut &re calculé par
KD
Wy =4, XD+t (1— Aprz) (4.5)

ou A, et Appz sont la fraction de surface des dispersodes dans I'image TEM et la
fraction de surface de PFZ, respectivement, et t est I'éaisseur de la zone observés dans la
feuille TEM. Dans les travaux actuels, la technique de diffraction par faisceau d'@ectrons

convergents (CBED) a ééutilisé pour estimer I'éaisseur des éhantillons TEM.

En raison de la taille relativement grande des particules de dispersodes, le meéanisme de
contournement d'Orowan sera appliquépour calculer la contribution du méanisme de

renforcement des dispersodes sur la limite d'@asticité[14]

0.84MGb r
AGDiSp = mln; (4.6)
21 1/2
r=r(%) (47)
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Oy le facteur de Taylor pour la matrice polycristalline fcc, M=3,06; G est le module de
cisaillement de la matrice Al (diminution de 25,4 GPa atempé&ature ambiante &21,1 GPa
a300 °C [24]); le vecteur burgers d'aluminium b =0.286 nm; et v est le rapport Poison
&jal a0,33 pour I'aluminium. A est I'espacement inter-particules des dispersoes; r est le
rayon moyen et f est la fraction volumique des dispersodes. Les contributions de
renforcement des dispersodes calculées de chaque alliage sont pré&entés dans le Tableau

4.7.

Tableau 4.7 Résultats des contributions de renforcement des dispersoides a 300°C et a température ambiante

dans divers alliages

Alliage #0-Y #0-S #1-Y #1-S #2-Y #2-S #3-Y #3-S #4-Y #4-S

Aa (%) 251 312 249 481 324 774 517 799 1415 13.76
K 038 037 034 033 034 031 041 040 031 031

D (nm) 97.65 78.67 85.69 73.90 8233 7139 63.76 56.57 67.33 67.05
Nv (um-) 16 31 20 56 28 93 59 166 181 214
f/ Vv (%) 014 017 020 036 025 050 035 072 082 1.02
A (nm) 1898 1375 1374 895 1199 733 781 484 538 481

Aopisy @300°C (MPa) 451 575 594 863 6.71 1039 931 1429 1382 1544
Aopisy @RT (MPa) 543 692 715 1039 8.07 1250 1121 1721 16.63 18.58

4.5.4 Résumeé des effets de renforcement

En conclusion, la limite d'@asticitéestimee et exp&imentale des alliages en forme de Y a
é@edémontree sur la Figure 4.15. En termes de tendance, le calcul et les données mesurees
sont en bonne comcidence pour les éhantillons Y, et les facteurs des é&arts doivent
consister en un renforcement de la solution solide ignoréapartir d'é@éments de transition,
une influence ignoré& des ééments de transition sur les comportements de preeipitation
des phases de durcissement par le vieillissement (Q' or B'), et effet de renforcement de la

granulomérie surestimé etc...
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Figure 4.15 Limite élastique estimée et expérimentale des alliages de moules en forme de Y a 300°C.

Compte tenu de la limite d'@asticitéala traction 2300°C, les contributions de renforcement
des dispersodes dans divers alliages &&hantillon Y vont de 10% dans l'alliage #0 &25%
de la limite d'd@asticitéglobale dans l'alliage # 4. Tandis que la vitesse de refroidissement
plus éeveé a toujours des effets positifs sur les propriéés ahaute temp&ature gr&e au
renforcement accru du dispersode, au renforcement de la taille des grains et &la réistance
de la matrice. Selon le calcul, les limites d'@asticitéde certains alliages a€hantillon S
devraient &re d'environ 60 MPa en supposant qu'il n'y ait pas de défauts de coulé lourds

dans I'&hantillon, ce qui sera une propriéétres deveée pour un alliage de type 356.

4.5 Sommaire

Les V, Zr et Mo individuels et combinés ont été ajoutés a des alliages de type 356. La
composition et la morphologie des dispersoides formés dans divers alliages au cours du
traitement en solution en 2 étapes ont ét¢ démontrées en utilisant SEM/TEM avec EDS.
Des essais de traction a 300°C ont été réalisés pour comparer les effets de différents

¢léments de transition sur les propriétés mécaniques a haute température.
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L'addition de V peut conduire a la précipitation de dispersoides(Al,Si)3(Ti,V) et V peut
¢galement s'accumuler dans des dispersoides a-Al(Mn,V,Fe)Si, tandis que Zr favorise
principalement la précipitation de (ALSi)3(Ti,Zr). Le Mo peut promouvoir
efficacement la précipitation des dispersoides o-Al(Mn,Mo,Fe)Si. L'addition
combinée de V, Zr et Mo favorise les précipitations de dispersoides a-

Al(Mn,Mo,V,Fe)Si et (Al,Si1)3(Ti,V,Zr).

L'addition combinée de V, Zr et Mo a le meilleur effet de durcissement que les autres
en raison de sa contribution de renforcement de dispersion la plus élevée. Pour les
ajouts individuels de V, Zr ou Mo, la séquence de l'effet de durcissement di au

renforcement dispersoide est Mo> Zr> V.

Zr est plus efficace sur le raffinage du grain de 1'alliage de type 356 que V. Cependant,

le Mo a des effets néfastes sur le raffinage du grain.

La vitesse de refroidissement élevée réduit non seulement le SDAS, la taille des grains
et la fraction des phases intermétalliques dans la microstructure telle que coulée, mais
affine également la taille des dispersoides et augmente la densit¢ numérique des
dispersoides dans tous les alliages pendant le traitement en solution. Une vitesse élevée
de refroidissement peut améliorer remarquablement la résistance des alliages de type

356.
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CHAPITRE 5 EFFET DES ELEMENTS DE
TRANSITION ET DES TRAITEMENTS
THERMIQUES SUR LES PROPRIETES A
HAUTE TEMPERATURE DE 224
ALLIAGES

Les alliages Al-Si présentent des inconvénients sur les performances a haute température
dans la nature, tandis que les alliages Al-Cu 224 ont généralement des résistances plus
¢levées a la fois a température ambiante et a hautes températures, ce qui est un candidat de
matériau de culasse de moteur automobile de nouvelle génération. En outre, les éléments
de transition sont bénéfiques pour la stabilité thermique des précipités. Ce chapitre étudie
les effets de Zr, V ainsi que Sc sur les propriétés a haute température et I'évolution des

microstructures de 224 alliages.

5.1 Microstructures telles que coulées et mises en solution

Les microstructures a 1'état de coulée de tous les alliages sont composées d'une matrice o-
Al équiaxe et de divers intermétalliques. Apres gravure électrique, les structures des grains
sont révélées, comme illustré a la Figure 5.1. Les effets de poison sur le raffinage des grains
causés par les ajouts d'éléments de transition ont été observés avec la séquence (Sc+Zr) =
(V+Zr) = V > Zr dans la présente étude, et les tailles de grain moyennes des différents
alliages sont présentées dans le Tableau 5.1. L'effet poison de Zr, Sc et V sur le raffineur
de grains Al-5Ti-B a été étudié en affectant les particules de TiB» ou les morphologies de
croissance cristalline Al3Ti [1-5]. L'alliage O et I'alliage A présentent des morphologies de
grains de forme plus globulaire, bien que certains bras dendritiques primaires puissent étre
observés mais sans preuve de bras dendrites secondaires. Cependant, dans les 3 autres

alliages, les structures de grains dendritiques évidentes sont observées et existe une certaine
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quantité de bras de dendrite secondaire. Les résultats suggerent que 1'alliage maitre AI-Ti(-
C) pourrait étre un choix compétitif en plus de 1' Al-5Ti-B en tant que raffineur de grain

dans le systéme d'alliage de type 224.

P LB

‘mﬂ‘,um'

Figure 5.1 (a~e) De coulée structures de grains de l'alliage O ~ D aprés anodisé avec 3,0% d'acide

fluoroborique dans I'eau, (20/25 V dc, 2 min) sous la teinte de lumiére et sensible a la polarisation.

Tableau 5.1 Granulomérie moyenne mesurée des diffé&ents alliages

Alliage o A B C D
Granulométrie moyenne D/um | 43.1+3.3 | 57.54¢3.1 | 86.9+6.6 | 82.1+6.3 | 92.6+5.1

L'alliage O, A, B, C a des compositions intermétalliques similaires a la fois dans les
conditions de coulée et de traitement en solution. Les phases intermétalliques existant dans
les alliages O, A, B, C sont constituées principalement de 6-Al,Cu, Al;Cux(Fe,Mn) avec
rarement des phases a-Al(Fe,Mn)Si a I'état tel que coulé. La plupart des phases 0-Al,Cu se
sont dissoutes au cours du traitement en solution en 2 étapes, ne laissant que les phases a
peine solubles contenant du Fe, Al;Cux(Fe,Mn) et quelques phases a-Al(Fe,Mn)Si dans la
matrice, comme le montre la Figure 5.2 (a). Remarquablement, 1'addition individuelle et
combinée de Zr et V n'a pas conduit a la formation notable de phases intermétalliques

supplémentaires comme Al3(Ti,V,Zr) méme a 1'état coulé, ce qui signifie que presque tous
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les atomes de Zr et V sont sursaturés dans la matrice en aluminium, ce qui implique un

rendement élevé de ces éléments.

Contrairement aux 4 autres alliages, en plus des interméalliques mentionné ci-dessus,
I'alliage D contient également une phase W-(AI-Cu-Sc) pré&lominante unique qui s'est
formée pendant le processus de solidification afaible taux de solidification et est apeine
soluble lors de la solution traditionnelle. traitement [6]. Aprés le traitement en solution,
beaucoup de phases fragmentées de W-(Al-Cu-Sc) se répartissent le long des limites de la
dendrite comme le montre la Figure 5.2 (b). L'efficacitéde Sc et Cu dans l'alliage D n'est

pas dans un éat idé&l par rapport aux autres alliages.

Al;Cuy(Fe,Mn

Jut h '\u_‘

;."B kY /{ a9 SOLm & - .}D 58 BEC e SBRm ZakKY X3 a Sk 18 45 BEC
] g -

A ! d
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- . 2
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Figure 5.2 Rétrodiffusée SEM images de phases intermétalliques typiques de (a) de coulée en alliage de C,
(b) solution traitée en alliage C et (c) des composés intermétalliques mixtes en alliage C. (d) de coulée en

alliage D, (e) traité en solution Alliage D et (f) intermétalliques mixtes dans I'alliage D.

Les résultats des essais de microduretédes alliages coulés et SHT sont présentés sur la
Figure 5.3(a). La duretédes alliages al'@at coulérévde leur renforcement en solution
solide. L'alliage C est le plus dur conformément aux attentes, suivi de l'alliage D renforcé
par Zr et Sc mais avec un certain sacrifice de la teneur en Sc et Cu. Les alliages B sont un

peu plus durs que l'alliage A, ce qui est raisonnable éant donnéque la teneur en V dans
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I'alliage B est sup€&ieure aZr dans l'alliage A. L'alliage O en tant qu'alliage de base est le

plus bas comme prévu.

Les incréments de duretéde I'éat de coulée al'éat SHT dans les alliages O, A, B et C sont
trés similaires, ce qui devrait &re principalement attribuéal'augmentation du degréde
sursaturation de Cu en raison de la dissolution des phases Al.Cu pendant le traitement en
solution. Alors que les @éments de transition induits par les disperso'des peuvent ne pas
avoir de contribution é&idente sur la microduretéatempé&ature ambiante comme nous le
voyons. L'augmentation plus faible de lI'alliage D suggére moins de dissolution du Cu dans
une solution solide, bien que les dispersodes Alz(Sc,Zr) dans l'alliage D puissent avoir des

contributions positives.
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Figure 5.3 (a) Ré&ultats des essais de microduret&(HV) des alliages aux éats de coulée et SHT, (b) Ré&ultats
de conductivitédectrique (CE) des alliages adivers éats.

Les ré&ultats de conductivitédectrique (EC) des alliages dans 4 conditions sont présentés
sur la Figure 5.4 (b). La comparaison globale de la CE montre: CE(Alliage o)~ CE(Alliage p) >
CE(Alliage o) > CE(Alliage B) > CE(Alliage c). Les effets de r&luction des ajouts individuels et
combiné& de V, Zr sur la CE sont bien repré&entés, suggéant leur bonne efficacitéen
solution solide. L'éolution des mesures de EC dans diffé&entes conditions démontre que
les ééments se dissolvent et pr&ipitent dans la solution solide. La diminution de la EC
entre I'é@at couléet I'é&at SHT indique principalement la dissolution du Cu dans la matrice
d'aluminium. Les incréments dans les éats T7 et T7A indiquent la preeipitation des phases
de durcissement par vieillissement apartir de la matrice et du processus de grossissement.
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Cependant, tant la simulation que les expé&iences suggerent que les phases W-AIScCu
peuvent se former pendant la solidification et le traitement traditionnel en solution [7, 8],
bien qu'elles puissent &re supprimeéss par l'addition de Fe [9]. En conséguence, lors du
traitement en solution de I'alliage D, la dissolution des phases 6'-Al>Cu (EC dé&roissante)
et la formation de phase interméalligue W-AIScCu ainsi que des dispersodes (EC
croissante) se produisent simultan@ment et semblent atteindre un €éjuilibre qui conduit &

des valeurs CE trés similaires entre les éats tel que couléet SHT de l'alliage D.

5.2 Propriétés mécaniques dans différentes conditions

5.2.1 Essais de compression a l'état T7

Les essais de compression a la fois a température ambiante et a 300°C ont été réalisés pour
les alliages avec traitement T7. Les vraies courbes de déformation-contrainte a température
ambiante sont montrées sur la Figure 5.5 (a) avec les limites d'élasticité respectives (prises
comme point d'écoulement décalé de 0,2%) répertoriées sur la Figure 5.5 (b). Les courbes
de compression a température ambiante de l'alliage O, A, B, C traité au T7 sont assez
similaires et présentent des avantages notables par rapport a l'alliage D et les mémes
tendances se refletent également dans la limite d'élasticité. Les contraintes de compression
des alliages a I'état T7 augmentent de maniére monotone avec la déformation a température
ambiante. Cependant, les courbes de compression a 300 °C atteignent un point de pointe a
la déformation autour de 1,25%, suivi d'une étape de dépression comme le montre la Figure
5.6 (a), en raison de la nature instable des fines phases de précipitation a haute température.
La séparation des courbes de compression est généralement plus €évidente entre les 5
alliages a 300 °C, en raison des différentes stabilités thermiques de différentes
microstructures dans différents alliages, et les limites d'¢lasticité réduisent généralement a
environ la moitié¢ des valeurs a température ambiante comme le montre la Figure 5.6 (b).

Un détail important est que la pénurie d'alliage D a 300°C (~16% de moins que l'alliage O)
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est relativement réduite par rapport a celle a température ambiante (~4% de moins que

l'alliage O).
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Figure 5.4 (a) Courbes déformation-contrainte reéelle ala compression, (b) limites d'@asticitémoyennes des

alliages T7 atempé&ature ambiante.
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Figure 5.5 (a) Courbes déformation-contrainte réelle en compression, (b) limites d'd@asticitémoyennes des

alliages T7 &300°C.
5.2.2 Compression tests in T74 state

Apres stabilisation des alliages T7 a 300°C pendant 100 heures, les précipités sont
considé& comme suffisamment grossiers et plus stables thermiquement. Les courbes de
compression des alliages T7A atempé&ature ambiante ont toujours une tendance a
l'augmentation monotone comme le montre la Figure 5.6 (a). Cependant, les courbes de
test des alliages T7A a 300 °C montrent moins de tendance a la descente apres la résistance

ala compression atteinte ala déormation entre 2,5%~5,0%, et un stade proche du plateau
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appara dans les alliages O, B et D comme le montre la Figure 5.7 (a), indiquant que les

microstructures dans les états T7A sont relativement stables a 300°C. De plus, la disparité

des limites d'@asticitéapres stabilisation entre les diffé&ents alliages est plus nette. Les

alliages O et B posse&dent la limite d'@asticitéla plus faible et la deuxié@me plus faible dans

.....

de l'alliage A, et l'alliage C a la résistance la plus éevé& aux tempéatures ambiantes et

deveéss, comme deé&erit dans la Figure 5.6(b) et Figure 5.7(b).
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Figure 5.6 (a) Courbes de compression vraie déformation-contrainte, (b) limites d'élasticité moyennes des

alliages T7A a température ambiante.
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5.2.3 Essais de fluage a l'état T7A
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Figure 5.8 (a) Courbes de fluage en compression a 50MPa/300°C, (b) mesure la vitesse de déformation en
fluage.

Les tests de fluage ont &éré&lisé pour chaque alliage &2300°C avec une charge de 50 MPa
pendant 100 heures. Les performances globales de résistance au fluage des alliages O, A,
B et C comicident bien avec leur propriééde limite d'@asticitérelative, c'est-adire alliage
C> alliage A> alliage B> alliage O. Cependant, I'alliage D surpasse I'alliage C avec le taux
de dé&formation de fluage global le plus bas &un ordre de grandeur d'environ 10° s, bien
qu'il ait un taux de déformation de fluage relativement éeveéau stade initial du fluage. On
pense que la structure dispersode plus grossiere de l'alliage D, qui augmente I'inad&juation
du réseau entre le dispersode et la matrice, augmente l'interaction &astique réulsive avec
les dislocations, conduisant ade meilleures performances de ré&istance au fluage [10].

D'autre part, les granuloméries relativement grandes des alliages B, C et D comme indiqué
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dans le Tableau. 5.1, sont supposé&s avoir une contribution positive sur leurs résistances au

fluage, en particulier pour le fluage Coble (frontiée de grain) contrdépar diffusion [11].

5.3 Observation TEM des évolutions des précipitations dans divers

alliages

L'examen de la microstructure des preeipités et des dispersodes est ré&lis€avec un TEM
conventionnel pour chaque alliage. Les identifications de phase sont effectuées sur la base
de la déection TEM-EDS, du motif de diffraction de zone de s@ection (SADP) le [001]al
et de I'image de champ noir. Géé&alement, la caract&istique des preeipité cohé&ents 0'-
Al>Cu est les stries discontinues avec des maxima d'intensitéal/4, 1/2 et 4/3 de la position
regiproque du réseau des réflexions {200}a1 dans SADP. Les trois variantes 0'-Al>Cu
pré&entent des réflexions ponctuelles telles que déerites schématiquement dans la litt&ature
[12], qui comprennent également 2 spots de réflexion mineurs aproximitéde {001} La
structure ordonnée L1, a des réflexions aux positions {001} et {001}a1. En conséguence,
I'image de fond noir centré& prise avec un (001) super-ré&seau Al pres de I'axe de la zone Al
est capable de révéler la microstructure de 0" et 0' précipite le long de la direction <001>x

ainsi que L1, ordonnédes dispersodes simultanément.
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Figure 5.9 (a~e) Images TEM en champ clair de 'alliage T7 O, A, B, C et D, avec les SADP respectifs.

Le SADP de I'alliage O a I'état T7 montre un motif de chevauchement typique de précipités
0 'et 8", comme le montre la Figure 5.9 (a) [12]. Selon I'image en champ clair, la plupart

des précipités doivent étre considérés comme 6 'accompagnés d'une petite quantité de 0".

Dans l'alliage A, les pr&ipités ordonné 6, 6” et L12 sont identifiés dans le SADP, et
I'image en champ clair indique une grande fraction de 6” et révéle une microstructure
unique, c'est-adire les zones de pr&ipitation 6” entourées de plusieurs un grand 0’ précipite
comme le montre la Figure 5.9 (b). Les dispersodes pré&xistants ont souvent des preeipités
0’ nucléés sur eux, comme le montre 1'image en fond noir Figure 5.10 (a). La composition
des disperso'des ordonné& L1, est déerminé comme éant Als(Zr,Ti) par EDS, avec des
tailles relativement petites et une densiténume&ique éevee se répartissant dans leur zone

de pre&ipitation.
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Figure 5.10 (a~c) Image TEM en champ noir du super-réseau {001} o; de l'alliage C et D. (d) Comportements

de précipitation continue et discontinue des dispersoides ordonnés L1, dans 1'alliage D.

L'alliage B-T7 a un SADP similaire avec l'alliage O, mais I'image en fond clair (Figure 5.9
(c)) montre des pre&ipité 0” plus nombreux et plus fins que l'alliage O, mais aucun
dispersode contenant du V n'est observédans cet alliage. Les preeipité&s 0’ et 6” dans

I'alliage B forment &alement un mé&ange relativement uniforme par rapport al'alliage A.

L'alliage C-T7 posséde un SADP similaire &l'alliage A, mais a encore plus de preeipités 6”
en champ clair (Figure 5.9 (d)). Bien que les alliages C contiennent une teneur en Zr
similaire acelle de l'alliage A, la nuclé&tion homogene des dispersodes L1, semble &re
inhibé par rapport al'alliage A en raison de la teneur en V, et ils ne peuvent &re trouves
gu'occasionnellement, en particulier prés de certaines dislocations qui peuvent abaisser la
barriee énergéique pour leur nuclé&@tion, comme indiqué en Figure 5.10 (b). Un

phénoméne similaire de précipités d’Alz(Zr,Ti,V) a &érapporté& tandis que le microalliage
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de V dans AlzZr est éjalement suspectéde changer leurs structures L1, en structures D02

avec perte d'effets de renforcement [13].

0.57 um

Figure 5.11 Images TEM en champ noir provenant d'alliages T7 montrant des dispersoides L1, avec des
espaces PFZ plus grands que 0”/6’ dans (a) Alliage A et (b) Alliage D.

L'alliage D-T7 contient la plus faible quantitéglobale de preeipités 0’ et 6”en raison de la
perte de teneur en Cu en solution solide liée ala formation de phases interméalliques W-
AlScCu pendant la solidification et le traitement en solution, comme le montre la Figure
5.9 (e). Les dispersodes Alz(Sc,Zr,Ti) ordonné L1, sont &idents dans la microstructure
et forment toujours les morphologies compactes uniques de type <sandwich>>avec des
pre&ipités 0'/6” qui se nuclént de maniée hé&&ogéne sur les dispersodes sphé&iques
préxistants [14]. Les dispersoes dans l'alliage D-T7 qui sont produits pendant le
traitement traditionnel en solution solide posse&dent un diametre moyen plus grand et une
densiténumé&ique infé&ieure par rapport aux dispersodes de l'alliage A, comme le montre
I'image en fond noir Figure 5.10 (c). Alors que des preipité discontinus en forme de tige
/ en &entail L1, ordonné& Als(Sc,Zr, Ti) ont éalement &&observés dans l'alliage D, qui
ont éésignalés comme éant progressivement fragmenté& et sph&oisés et finalement
transformés en dispersodes sph&iques avec un vieillissement prolongé&/ temps de solution
[15]. I semble que la transformation des preeipités ait la prioritépres des joints de grains
par rapport aux noyaux de grains, mais toujours avec la directivitépréélente comme le
montre la Figure 5.10 (d). De plus, l'alliage D avec addition combiné& de soluté de
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formation eutectique Sc (ko = 0,9) et de solutéde formation pé&itectique Zr (ko = 1,4)
préente un avantage essentiel pour éiminer les zones interdendritiques sans disperso’de
L1, et avoir un dispersode plus uniforme. Distribution par rapport &l'alliage A [16].
Cependant, l'espacement DFZ dans l'alliage D (0,51 um) n'a généralement qu'une petite
supériorité par rapport a l'alliage A (0,64 um), bien qu'ils soient généralement beaucoup
plus larges que l'espacement PFZ des phases 6" et 6’ (~ 0,1 um), comme le montre la Figure
5.11. Bien que, la raison de ce réultat pourrait &re que la formation de phases W le long
des limites des dendrites a consommédes @énents Sc qui auraient pu contribuer ala
formation des dispersoes aproximitédes limites des dendrites pendant le traitement en

solution.

5.3.2 Etat T7A
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Figure 5.12 (a~e) Images TEM en champ clair de I'alliage T7A O, A, B, C et D, avec les SADP respectifs.
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L'alliage O de I'&@at T7A qui s'est stabilis€a300 °C pendant 100 heures a partir de 1'état T7
montre une grande diffé&ence sur la microstructure de pré&ipitation. Le SADP et I'image
en champ clair indiquent que tous les précipités 0 "cohérents sont transformés en précipités
0 'semi-cohéents et les pr&ipités 0' sont extrémement grossiers aprés stabilisation.
L'alliage A pré&ente une bien meilleure résistance au grossissement que l'alliage O al'é&at
T7A, et les tailles des dispersodes L1> ne présentent pas de changement notable par rapport
al'é@at T7 comme le montre la Figure 5.12 (a), indiquant que le grossissement des
dispersodes L1 est trés limitépendant la stabilisation. La longueur moyenne des pr&ipité&s
grossiers dans l'alliage B al'é@at T7A est intermé&liaire entre l'alliage O et l'alliage A,
comme le montre la Figure 5.11 (c). Les microstructures de preipitation fines et denses
dans l'alliage C-T7A indiquent les meilleures performances en termes de résistance au
grossissement parmi tous les alliages (Figure 5.11 (d)). En outre, la distribution des
dispersodes L1>-Als(Zr,Ti) est encore hé&&ogene sans changement &ident pendant la
stabilisation, comme le montre la Figure 5.12 (b). Aprés la stabilisation, l'alliage D
conserve des microstructures 0 'plus fines par rapport a l'alliage B, en outre, des
disperso'des Alz(Sc,Zr,Ti) plus nombreux et plus fins éalement produits apartir de la
matrice, ce qui implique que le Zr et le Sc sont toujours sursaturé pendant la stabilisation.
L'am@ioration de la stabilitéthermique de l'alliage D est attribuée asa faible vitesse de
grossissement 0’ 'et a plus de nucléation des dispersoides L1 Als3(Sc,Zr,Ti) lors de la

stabilisation.

Figure 5.13 (a~c) Image TEM en champ noir &partir de {001} réflexions de l'alliage T7A C et D.
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5.3.3 Apres le test de fluage

Certaines microstructures typiques des alliages coulés ont @éééudiés par TEM, comme
le montre la Figure 5.14. On observe que les dispersodes et les pr&ipité& 0’ ont de fortes
interactions avec les dislocations atravers le meésanisme de boucle d'Orowan avec des
boucles de dislocation éidentes entourées d'alliages fl&his, comme le montrent les images
de champ sombre a faible faisceau de la Figure 5.14 (c). Les phases d'équilibre 6 ont une
interaction limitée avec la dislocation, ce qui signifie qu'elles ont une faible contribution &
la résistance au fluage. L'alliage de fluage O présente principalement un équilibre 6 dans
la microstructure, qui coficide avec sa plus faible résistance au fluage. L'alliage B contient
plus de 0 'aprés fluage, reflétant l'effet de V sur la stabilisation accrue des précipités 6'.
L'alliage de fluage A contient une densiténuméique deveé de dispersodes L1, Alz(Zr,Ti),
qui sont un peu plus grossiers qu'avant le fluage. Bien qu'il y ait toujours des preeipites 6’
qui collent sur les dispersodes Als(Zr,Ti), et ils ont montrédes microstructures trés fines
et compactes aprés fluage. Notant que les orientations des pr&ipité 0' pourraient étre

déviéss de celles d'origine en raison du chargement de fluage, ce qui peut augmenter la

déformation locale du réseau.
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Figure 5.14 (a) Image TEM en champ clair de l'alliage O pre‘s fluage. (b) Image TEM en champ clair de
I'alliage B apreés fluage. (c) Image en champ sombre afaisceau faible (g / 3g) montrant des dislocations dans
I'alliage B. (d) Image en champ clair de l'alliage A apreés fluage. (d) Image de fond noir centréde I'alliage A
montrant les structures ordonnées L1,.

Certaines microstructures typiques des alliages coulés ont ééé&udiées par TEM, comme
le montre la Figure 5.14. On observe que les dispersodes et les pre&ipité 6’ ont de fortes
interactions avec les dislocations par le biais du meéanisme de boucle d'Orowan avec des
boucles de dislocation évidentes entourées d'alliages fléhis, comme le montrent les images
de champ sombre afaible faisceau de la Figure 5.14 (c). Les phases d'équilibre 6 ont une
interaction limitée avec la dislocation, ce qui signifie qu'elles ont une faible contribution &
la ré&istance au fluage. L'alliage de fluage O présente principalement un équilibre 6 dans
la microstructure, qui coficide avec sa plus faible résistance au fluage. L'alliage B contient
plus de 0 aprés fluage, reflé&ant l'effet de V sur la stabilisation accrue des pr&ipités 6'.
L'alliage de fluage A contient une densiténumeique éevee de dispersodes L1> Als(Zr,Ti),
qui sont un peu plus grossiers qu'avant le fluage. Alors qu'il y a toujours des preeipités 6’
qui collent sur les dispersodes Alz(Zr,Ti), et ils ont montrédes microstructures tres fines
et compactes apres fluage. 1l convient éjalement de noter que les orientations des pr&ipité&s
0’ pourraient &re déviees des directions originales <001>a. Les interactions internes telles
que la compression et les tensions des grains voisins polycristallins pendant le chargement
de fluage pourraient &re la cause des distorsions, ce qui peut augmenter la déformation
locale du réseau, mais €galement augmenter le deealage et I'énergie interfaciale entre les

faces de la carte des preeipités 6’ et de la matrice Al. Par consé&juent, ces pre&ipités 6’ avec
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des orientations déformés peuvent avoir une stabilité thermique infé&ieure et sont
soup@nnés d'avoir une vitesse de grossissement et une transformation d'&uilibre plus

rapides.
5.3.4 Quantification des précipités dans divers alliages et conditions

Puisque la troncature des pre&ipités 6" et 8’ en forme de plaque se produit toujours au
niveau des surfaces de la feuille, une modification doit &re apportée pour obtenir le

diamére réel. La forme parfaite du disque dans 1'espace 3D est supposée pour 6" ou 6' pour

simplifier, avec I'épaisseur de la feuille, ¢t et le diamére moyen du preipit€ dgr o est

lieala longueur moyenne mesurée du preeipite lgr o1 par la relation [17]:

t+2d s o
de//e// = <M) le//ell (51)

t+del/ell

qui peut étre résolu selon [18]:

Z(ZGI/GH—t)+2J(le//e//—t)2+Tl'le//e//t

A

de’/e” = (52)

Le nombre total de précipités 8" ou 8’ Nr peut étre calculé sur la base du nombre mesuré

de précipités le long des 2 directions explicites (001)a1 N,,, en utilisant I'équation [19]

Np = Ny (1 + e (5.3)
T m 2\/A—s .

ou, A estla zone sélectionnée des images TEM.
La densité volumétrique des précipités ou dispersoides dans la matrice N, est obtenue
comme [20]

_ _Nr
VT Ag(t+d)

(5.4)
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ou, d peut étre le diamétre moyen des precipités, dgrjg ou le diamétre moyen du

dispersoide, dy,q,.
Et la fraction volumique du précipité f de 6" ou 0' est estimée comme suit:

2
Nyn'(del/en) fel/ell

f©/8") = ” (5.5)

la fraction volumique du dispersoide ordonné L1, est estimée comme suit:

2
NVTL'dle

AGHER (5.6)

Les résultats de quantification de différents alliages aux états T7 et T7A sont présentés

respectivement dans les Tableaux 5.2 et 5.3.

Tableau 5.2 Quantification des 8", 8’ et dispersoides L1, dans les alliages a 1'état T7

Incrément Augmentation

o Incrément o
Précipités lor g dorjg  torsen di, N, f CRSS de la limite
Alliage ) CRSS o
quantifiés (nm) (nm)  (nm) (nm)  (um3) (%) (MPa) global d'élasticité
a
(MPa) (MPa)
0" 33.1£11.0 343 29404 509 0.13 14.7
(0] 88.4 270.5
o' 93.5£31.7 101.6 6.6+1.2 930 4.2 83.2
6" 27.949.1  28.6 2.9+0.4 8198 1.45 45.6
A 6’ 98.2+33.6 105.2 6.5%1.6 674 3.34 62.8 92.1 281.8
L1z - Al3(Zr,Ti) 209+4.9 510 0.24 20.1
6" 29.0+7.6 29.6 3.0+0.4 3663 0.74 33.0
B 92.8 278.8
6’ 103.3£29.4 109.9 6.3+1.0 795 4.17 74.8
6" 27.4+6.8 283 2.9+0.2 12373 2.15 55.2
C 91.8 281.0
o’ 92.2427.6 97.8 6.2+1.3 655 2.70 56.8
0" 34.6+£8.2 356 42404 1300 0.54 31
D o' 112.9+43.5 121.9 6.8+l1.1 409 2.79 57.2 75.5 230.9
L12 - Al3(Sc,Zr,Ti) 32.5£9.5 149 0.27 15.1

Tableau 5.3 Quantification des 6’ et dispersoides L1, dans les alliages a 1'état T7A

Incrément Augmentation
o Incrément o
Précipites o' /g7 dorjg e se dis, N, CRSS de la limite
Alliage o
quantifiés (nm) (nm) (nm) (nm)  (um?) (%) global d'¢lasticité

(MPa)
(MPa) (MPa)
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o 0’ 126.4+£87.8 140.6 13.0+5.9 147 2.65 36.8 36.8 112.6

0’ 82.1+41.7 869  8.1+2.3 527 225 45.8

A 50.5 154.6
L12-Als(Zr,Ti) 20.1£5.8 604 0.26 213

B 0’ 112.6+54.8 1224 93+2.4 283  2.63 429 429 131.3
0’ 76.4+29.2  81.6  6.8+1.0 781 244 533

C 544 166.5
L12-Als(Zr, Ti) 31.7£79 83 0.14 10.9
0’ 77.3+£31.6  82.6  8.9+1.6 475  2.26 43.7

50.1 153.3
L12-Al3(Sc,Zr,Ti) 29.6£8.0 426  0.58 24.5

5.4 Discussion

5.4.1 Renforcement dans les états T7 / T7A et stabilité thermique

La famille Al-Cu est bien connue sous le nom de systéme d'alliage a durcissement par
vieillissement. Il est communément admis que la séquence compléte de décomposition des
précipités dans ce systeme est: Solution solide sursaturée (SSSS) — Zones Guinier-Preston
(zones GP) — 0" (zones GP II) — 6' — 0 [21, 22]. En raison de la différence dans les
caractéristiques de taille et de déformation des phases précipitées dans la matrice, il existe
généralement deux types de mécanismes de renforcement des précipitations a température

ambiante, a savoir le mécanisme de cisaillement et le mécanisme de boucle d'Orowan [23].

Les pr&ipité& shearable peuvent empé&her le mouvement des dislocations glissantes par
diverses interactions dislocation-particule. Ces mé&anismes comprennent le renforcement
interfacial (chimique), le renforcement de la cohé&ence, le renforcement du module, le
renforcement de l'ordre et le renforcement des défauts d'empilement [24]. Les phases 6"
cohé&entes sont considéés comme des pre&ipités de shearable qui renforcent
principalement les alliages par des méeanismes de renforcement de cohé&ence et de
renforcement interfacial avec une discordance de module et un renforcement d'ordre

censénent ne&gligeables [25, 26].

La contribution au renforcement de la cohérence (mismatch) de 8” peut étre estimée comme

[12, 25, 26]

1/2
Tonms = 4.1+ G - [¢3/2] - [ 22| (5.7)
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ou G est le module de cisaillement de la matrice a-Al (28 GPa [27]),, € est la déformation
du réseau (0.006 [27]), b est la grandeur du vecteur de Burgers pour l'aluminium (0.284

nm [28]).

L'augmentation du CRSS due au renforcement interfacial résulte de la formation de
nouvelles interfaces lors de ses interactions avec les dislocations [27, 29]. Pour les
précipités en forme de plaque comme 6 " qui se forment le long de {001} aj, il peut étre

estimé a [24]

1 3
0.908dg b 2 5
ATGHIS = ( £ )(_f)Z yiz (58)

2
ton Ton

Ou, y; est l'énergie interfaciale (0.21 J/m? [30]), et T' représente la tension de la ligne de
dislocation, qui est exprimée par

Gb? d3
Tow = —In_ |2~
O = Hon 2b2f

(5.9)
Les incréments CRSS de cohérence et de renforcement interfacial par les précipités 0” dans
les alliages T7 sont calculés respectivement avec les résultats indiqués dans le Tableau 5.4.
Les résultats indiquent que la contribution au renforcement interfacial des précipités 0"

dans les alliages T7 varie entre 1/7~1/3 de la valeur de leur contribution comme

renforcement de cohérence en fonction de leurs morphologies dans différents alliages.

Tableau 5.4 Contribution calculée de la cohérence et du renforcement interfacial de 8” dans les alliages T7

Alhage ATe,,LMs/MPa ATe”Is/MPa

o 14.7 4.1
A 53.5 12.7
B 33.0 8.3
C 55.2 15.0
D 31.0 4.4

Par conséquent, la contribution au renforcement des précipités 0 ” dans le présent travail

est prise comme la wvaleur du renforcement de cohé&ence ( Atg, =

max{(Atguos), (ATeurs), (ATenmms + ATenims)} = ATonims)
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L'&juation de base pour l'incrément de force via le meéanisme d'Orowan dans le cas d'un
précipité 0' en forme de plaque se développant le long des directions {001} a: est donné&

par ce qui suit [19]

Gb 1 0.981,/dg/,tg/
. In 2221 (5.10)
v 1.23 - —1.061tg,
1/1\’-|;de, 8

En raison des diamétres moyens relativement importants des dispersoides ordonnés L1»
dans les travaux actuels, le mécanisme de contournement d'Orowan est considéré. Pour les
dispersoides sphériques L12, le CRSS pour Orowan contournant Aty est calcul€ a partir

de I'équation suivante [31]

Gb 1 In mdy1,
2V 1—v 1075 TdLi, 4b
Nvdle

Atyy, = (5.11)

L'incrément global CRSS di a la structure entiere du précipité dans 1'état T7 de la présente
¢tude est déterminé en utilisant la loi de superposition ad hoc suivante avec des exposants

suggeérés par [32]
1.4
Athrr = Atgy + [(Atr + AtEy )" (5.12)

Puisque les précipités 6" partageables n'existent pas dans la condition T7A, Atgpeqr = 0,

alors la contribution CRSS dans I'état T7A est calculée comme
Atpperra = (At + AtEy )OS (5.13)

L'incrément de limite d'¢lasticité di a la structure globale des précipites, Aoy, est obtenu

comme [27]
A0ppr = M AT (5.14)

ou, M (= 3,06) est le facteur de Taylor pour les alliages polycristallins fcc [19].
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Les contributions calculées des précipitations et du renforcement des dispersoides sur la
résistance a la température ambiante de divers alliages aux états T7 et T7A sont énumérées
dans les 3 derni¢res colonnes du Tableau 5.2 et du Tableau 5.3. Il est a noter que 1'alliage
C ne présente pas un grand avantage par rapport a l'alliage O a 1'é¢tat T7 méme avec la
densité en nombre extrémement ¢levée de phases 0" dans la microstructure, car I'effet de

renforcement de 6" dépend fortement de sa morphologie [26].

La propriét¢ mécanique des alliages dans les applications a haute température dépend
fortement de la stabilité thermique a long terme des structures de précipitation. Selon
Aoy, calculé de chaque alliage aux états T7 et T7A, il est évident que les alliages O (58%)
et B (53%) ont des sacrifices relativement élevés de renforcement par précipitation, alliage
A (45%) et C (41%) possedent une perte de renforcement intermédiaire, tandis que l'alliage
D (34%) est le moins affect¢ par 1'exposition thermique. Les calculs théoriques des
contributions de résistance des microstructures sont en bon accord avec les mesures de la
limite d'élasticité des Figures 5.5 et 5.7. Etant donné que les dispersoides de la présente
étude contribuent a un renforcement beaucoup plus faible a température ambiante par
rapport aux précipités 6" (voir les Tableaux 5.2 et 5.3), la contribution des précipités
résistifs au grossissement modifiés par des éléments de transition est clairement démontrée

a la fois du point de vue de la microstructure et des propriétés mécaniques.

5.4.2 Effets des éléments de transition sur les précipitations et les comportements

grossiers

Selon les résultats de quantification basés sur les images TEM, 1'addition combinée de V
et Zr dans l'alliage 224 retarde effectivement le processus de précipitation de 8' avec la plus
grande quantité de 6" dans la matrice. L'addition individuelle de Zr a un effet de retard plus
¢évident par rapport a V.La combinaison de Sc et de Zr a également produit une fraction
légeérement plus élevée de phases 8" bien que la teneur en Cu soit inférieure dans I'alliage

D, ce qui peut accélérer la cinétique de précipitation, ce qui indique également son retard
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potentiel de précipitation effet. Les éléments de transition modifient également la
morphologie des précipités de plaque. Par exemple, le rapport hauteur / largeur moyen des
précipités 0' est généralement plus grand avec une épaisseur réduite, mais la longueur des
précipités 0" diminue généralement avec une €paisseur maintenue presque inchangée a
I'état T7. Alors que I'on pense que les précipités 0" fins grossissent et se transforment en
phases d'équilibre 6 beaucoup plus rapidement que les 0 'précipitent pendant une exposition
de 300 °C, et que les ¢léments de transition ont considérablement augmenté la fraction de
0" et ont inhibé la formation de 0' précipités [26]. Par conséquent, les traitements de
vieillissement insuffisants pour les alliages ajoutés d'éléments de transition dans les travaux
actuels sont en fait défavorables pour leur stabilité¢ thermique. La longueur et 1'épaisseur
moyennes les plus importantes des phases 0' dans l'alliage T7A O suggerent que les
précipités sont au stade tardif de grossissement avant la transformation d'équilibre [33]. En
revanche, les éléments de transition en alliages modifiés, en particulier les alliages A, C et
D, conservent des microstructures relativement fines aux états T7A, ce qui indique le

rendement élevé sur la résistance au grossissement 0 'des éléments de transition.

I1 a été rapporté que I'ajout d'éléments de transition comme Sc et Zr dans les alliages Al-
Cu favorise les précipités 0’/ 0” en offrant des sites de nucléation extra hétérogenes sur des
dispersoides ordonnés L.12 de taille nanométrique [12, 31, 34]. Bien que la nucléation de
0’ sur les dispersoides soit universellement observée, cependant, le grand nombre de
précipités 0" dans les alliages riches en dispersoides sont en processus de transformation
en 0' a I'é¢tat T7 et la nucléation des précipités 0’ pourrait ne pas €tre considérablement
améliorée en raison aux tailles de dispersoides relativement grandes. Selon les résultats du
calcul de renforcement des Tableaux 5.2 et 5.3, les dispersoides ont généralement une
contribution limitée par rapport aux précipités 0' résistants au grossissement. Sans aucun

doute, les dispersoides dans les alliages A et D ne sont pas produits dans leurs conditions

optimales dans les travaux actuels, et une efficacité plus élevée pourrait étre obtenue grace
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aux procédures de traitement thermique spécialement modifiées [31, 35]. Par conséquent,

les propriétés a haute température de 224 alliages peuvent encore étre améliorées.

Tableau 5.5 Informations relatives a la diffusion et a la ségrégation des éléments de transition en Al

Solutés dans a-Al \ Zr Sc Cu
Diffusivité D a200°C / m? s* 5.52 10| 1.37 <1028 |4.16 x10%3|6.25 <102
Diffusivité D a300°C / m? s* 3.82 x10?8| 6.32 x10% [9.00 x10%°| 2.61 <10
Energies de liaison soluté— vacance du voisin le plus
-0.33 -0.28 -0.17 0.02
proche AEy / eV [36]
Energie de s&réyation ala plaquette (Al;) de l'interface
gie de serey plauiette (AL) 0.04 -0.24 -0.49
semi-cohé&ente 0’ AEsq / eV atome™ [37]
Energie de s&régation vers la plaquette suivante (Al;.
gie 0 Seregato biad A1 520 -0.46 -0.42
de l'interface cohéente 0’ AEsq / €V atome™ [37]

Tableau 5.6 Discordances treillis de différentes interfaces dans les alliages Al-Cu (-Tm)

) Deux larges faces
Visage large de
Interface AlsZr-Al | Al3Sc-Al 06" Al Bord de 6"-Al 0'/0" enfermées
) AlLZr-Al
Discordance +0.75 +1.32 +0.2 -5 +0.3
treillis (%) [38] [38] [14] [14] [14]

(Pt

* (200)

(020)

(200) A
2
»  (020) ®

Figure 5.15 Images TEM montrant des dispersoides dans l'alliage A aprés recuit a (a) 400 °C pendant 16

heures et (b) 450 °C pendant 16 heures.
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Il existe généralement des compromis entre les distributions des atomes de soluté, qui
peuvent influencer le processus de précipitation et de grossissement des alliages a travers
différents mécanismes dans la présente ¢tude. Par exemple, l'individu ajouté Zr dans
l'alliage A ainsi que Sc et Zr combinés dans l'alliage D d'une part pourrait induire la
formation de disp ersoides qui offrent généralement des sites de nucléation hétérogénes
pour 8’ en raison de la réduction de l'inadéquation du réseau ainsi que l'interface
interfaciale énergie [14, 39], tandis que, d'autre part, les solutés restés en solution solide
pourraient contribuer a réduire le taux de grossissement de 0' par liaison de soluté [36] et
la ségrégation a des interfaces matricielles cohérentes et semi-cohérentes 8'/ a [37, 40],
comme certaines données présentées dans les Tableaux 5.5 et 5.6. La formation de
dispersoides dans l'alliage A a 400 °C a montré une forte directionnalité le long des
directions [001]a1, partageant la méme orientation avec les plaques 6’, ce qui est une
conséquence de la ségrégation des éléments de transition vers la matrice 6’/ a interfaces,
comme illustré a la Figure 5.15. L'individu V dans 1'alliage B a un potentiel de ségrégation
a l'interface de matrice cohérente 6’/ a et a un effet de liaison de soluté-vide élevé. Le V
et le Zr combinés pourraient inhiber l'effet des dispersoides mais améliorer la liaison soluté-
vide et la ségrégation du soluté a l'interface précipité / matrice conduisant a la résistance a

haute température la plus élevée parmi les 5 alliages.

5.5 Sommaire

Les microstructures de précipitation et les propriétés mécaniques a température ambiante/a
haute température ainsi que la résistance au fluage des alliages de type 224 avec addition
de Zr, V, Zr + 'V, Sc + Zr dans des conditions T7 et T7A ont été étudi¢es dans le présent

travail. Certaines conclusions principales peuvent étre tirées de cette section:

1. Zr etV peuvent retarder la cinétique de transformation de 6" a 0' dans 224 alliages

Al-Cu dans le processus de vieillissement et peuvent également améliorer la
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résistance au grossissement de 0'. L'ajout de Zr est plus efficace que I'ajout de V. La

combinaison Zr + V est la meilleure.

Pour la limite d'¢lasticité a haute température, 1'alliage avec addition combinée Zr
+ V a les meilleures performances. L'effet de renforcement est de 1'ordre de: Zr +

V>Z7Zr>Sc+Zr>V > Base.

En termes de propriété de fluage, I'alliage avec addition combinée Sc + Zr a les
meilleures performances. La résistance au fluage est la suivante: Sc + Zr > Zr +V >

Zr >V > Base.

L'ajout de Sc conduit a la formation d'intermétalliques W-AlScCu pendant la
solidification et le traitement en solution, qui consomment des solutés de Cu et de
Sc, ce qui entraine une détérioration de la résistance, en particulier a température

ambiante.

L'ajout de Sc conduit a la formation d'un grand nombre d'Al3(Sc, Zr). La présence
de deux populations de précipités 6’ et Al3(Sc,Zr) ainsi que les grosses

granulométries ont donné la meilleure résistance au fluage a haute température.
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CHAPITRE 6 CONCLUSIONS ET
RECOMMANDATIONS POUR LES
TRAVAUX FUTURS

6.1 Conclusions

Les ¢éléments de transition V, Zr et Mo en alliages de type 356 améliorent les propriétés
mécaniques a haute température mais ont un effet de renforcement relativement faible. Mo
a une efficacité plus élevée avec le renforcement des dispersoides par rapport a 1'addition

de Zr et V. Certaines raisons peuvent étre énumérées ci-dessous:

1) La teneur ¢élevée en Si des alliages 356 peut entrainer une formation plus facile de
phases intermétalliques pro-eutectiques contenant des éléments de transition, résultant

en une sursaturation réduite des ¢léments de transition dans une solution solide d'Al;

2) La production de dispersoide ordonné L1, cohérent est strictement supprimée pendant
le traitement en solution, et les dispersoides a 1'équilibre formés ont généralement une

grande taille et une faible densité en nombre;

3) Les alliages 356 ont une cinétique de grossissement rapide des phases de durcissement

par vieillissement méme avec modification des ¢éléments de transition a diffusion lente.

Les ¢éléments de transition V, Zr et Sc dans les alliages de type 224 ont une efficacité de

renforcement beaucoup plus élevée par rapport aux alliages de type 356, en raison des faits:

1) la solubilit¢é des éléments de transition dans les solutions solides Al-Cu est

généralement plus élevée;
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2) la nucléation homogéne des dispersoides ordonnés L1, peut se produire a la fois

pendant le traitement en solution et la stabilisation thermique;

3) la présence d'une densité raisonnablement élevée de précipités 0' peut étre bénéfique
avec une résistance au grossissement plus élevée des éléments de transition pendant
l'exposition thermique grace a la ségrégation des solutés a l'interface précipité / matrice,
a un effet de liaison soluté-vide élevé et a une interaction avec de fins dispersoides

cohérents.

En conséquence, les alliages de type 224 sont plus favorisés pour les applications a haute
température en raison de leurs résistances et stabilités thermiques généralement plus
¢levées par rapport aux alliages de type 356. On s'attend a ce que ce soit la prochaine
génération d'alliage d'aluminium pour les piéces de moteur d'automobile recherchant une

efficacité énergétique plus élevée.

6.2 Recommendation pour les travaux futurs

Le systéme d'alliage 224 est spécial car il contient divers €¢léments qui pourraient former
différentes phases de renforcement, tels que les précipités de durcissement par age 6 'et S',
ainsi que les dispersoides induits par Mn, (V), Zr, Sc, etc., en fonction de la compositions
spécifiques. En conséquence, sa microstructure et ses propriétés mécaniques peuvent
changer de fagon proéminente en fonction de différentes routines de solidification et de

traitement thermique.

1) Différents avec le systéme ternaire Al-Cu-Zr, les dispersoides produits a 400 / 450 °C
dans le Zr contenant 224 alliages sont principalement des dispersoides a-Al (Fe, Mn)
Si au lieu d'AlsZr. Mais, apres traitement en solution a 523 °C, les dispersoides Al (Fe,
Mn) Si peuvent difficilement étre trouvés, et Al3Zr est le dispersoide principal. On

pense que la plupart de I'é1ément Mn est en solution solide d'Al dans les travaux actuels.
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2)

3)

Cependant, on pense que les procédures de traitement en solution en deux étapes telles
que 400 °C / 16h + 523 / 1h pour 224 alliages produisent plus de dispersoides par
rapport a la présente étude, ce qui pourrait conduire a des propriétés améliorées, en

particulier pour la propriété de fluage.

Pour optimiser l'efficacité¢ de 1'élément péritectique Sc dans le systeme Al-Cu, les
phases W-AlIScCu doivent étre évitées. On pense que 'augmentation de la vitesse de
solidification et la limitation du temps de traitement en solution au-dessus de 500 °C

empéchent la formation de phases W.

Les ¢éléments de transition peuvent renforcer l'alliage non seulement par des
dispersoides, mais également par une solution solide lorsqu'ils sont dissous dans une
matrice en Al. Les éléments de transition restent en solution solide peuvent influencer
la procédure de diffusion du Cu et ont tendance a se séparer a l'interface 0' / matrice,
ce qui améliore la stabilité thermique des précipités, qui se sont avérés avoir une
contribution de résistance plus élevée par rapport aux dispersoides dans la présente
étude. Il sera intéressant de comparer les 2 cas extrémes: dominé par les dispersoides
et dominé par les précipitations. Pour une exécution juste, un moule permanent
refroidissant I'eau est recommandé pour éviter autant que possible le gaspillage
d'¢léments solutés dans les formations intermétalliques. De cette maniere, les ¢éléments
de soluté comprenant Cu et d'autres ¢léments seront bien sursaturés en solution solide
juste apres la solidification, et le traitement traditionnel en solution peut étre évité. Un
groupe consiste a produire les dispersoides dans les conditions optimales par
traitement thermique a ~ 400 °C, suivi d'une stabilisation. L'autre groupe est congu
pour éviter toute formation de dispersoide, il sera donc directement vieilli et stabilisé.
La comparaison de la résistance a haute température apres différentes durées de
stabilisation entre les 2 groupes sera instructive pour la conception d'alliages coulés

Al-Cu a haute température.
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4) La conception des propriétés de résistance ou de fluage a souligné que les alliages

5)

d'aluminium ont un accent différent sur les microstructures. La résistance a haute
température préfére une petite discordance de réseau pour une faible vitesse de

grossissement des précipitations et une petite taille de grain. Cependant, la propriété

de fluage préfere le grand décalage de réseau (Sa—Al(Fe,Mn)Si > Balsc > Oalzr >

8 a1, (zr,Ti)) €t le gros grain Taille.

On observe que les 224 alliages avec le raffineur de grains Al-5Ti-B possedent des
granulométries plus grandes apres 'addition d'éléments de transition dans les travaux
actuels. Etant donné que les mécanismes ne sont toujours pas clairs, il est significatif
d'essayer de comparer avec d'autres raffineurs de grains comme Al-Ti ou Al-Ti-C pour

révéler si les effets de poison sont liés aux phases TiB,.
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