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Partie 1

Introduction générale






Chapitre 1

Introduction

1.1 Contexte

Dans l'aéronautique, les progrés sont constants et les technologies nouvelles permettent
de voler avec toujours plus de sécurité. Plusieurs d’entre elles sont en développement
et d’autres sont déja utilisées. Par exemple, une application industrielle nouvelle : le
soudage laser permet d’alléger certaines parties en supprimant des milliers de rivets, tout
en ne touchant pas a la résistance de la structure de l'avion. La résistance d’un avion
de ligne est liée, dans son ensemble, au dessin du squelette de ’appareil, aux matériaux
utilisés, mais aussi aux centaines d’assemblages qui rigidifient les panneaux des cellules.
Les assemblages sont réalisés au moyen de rivets (également de boulons, de colles) : sur

le dernier A340-600, il y a pres de 2.500.000 rivets !

C’est dans cette démarche générale d’allégement des structures aéronautiques que
s’inscrit cette these. Elle entre dans le cadre du projet Allégement des Structures
Aéronautiques (ASA) commencé en I'an 2000. Ce projet se formalise par un réseau
dans lequel interviennent et se réunissent industriels et écoles dans ce but commun
qu’est l'allégement. Ce projet comporte 3 thémes principaux : optimisation du calcul
du dimensionnement des structures aéronautiques, maitrise de ’assemblage par soudage
et allégement par introduction de nouveaux matériaux. Cette thése fait partie du théme
soudage et se situe a I'interface entre la résistance a la déchirure ductile des toles minces
et 'assemblage par soudage. Alors que la simulation des contraintes et déformations
résiduelles lices au soudage sont étudiées par Claudie Darcourt dans sa thése [26], la

précipitation et la fissuration a chaud sont étudiés par Damien Fabrégue [32].
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4 CHAPITRE 1. INTRODUCTION

Le 6056 (AIMgSi) est un alliage d’aluminium doté d’une bonne soudabilité. C’est
précisément la raison pour laquelle ce matériau est a ’heure actuelle un bon candidat
pour permettre de remplacer dans ’avenir le systéme actuel d’assemblage des fuselages
par le procédé de soudage. Ce changement est un enjeu financier important dans la
mesure ou il entrainerait bien évidemment (figure : 1.1) une réduction considérable de

masse, donc de la consommation de carburant et du cotit d’exploitation.

Eavet Soudure
L]
B | | v ]
I v |
gl

[ Masse supplémentaire

Figure 1.1: Schéma simplifié du gain de masse Rivet/Soudure
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La compétition aéronautique a été portée le 19/12/2000 & un niveau jamais atteint
avec le lancement industriel d’un "véritable paquebot des airs du 21éme siécle" : 1’A380.
Avec un budget de 14 milliards d’euros pour I’ensemble du programme et aprés 450 heures
d’essais le premier vol passager aura lieu en 2006 [2]. Voici quelques informations (non
contractuelles) concernant 1’A380 permettant de se donner une idée de I'enjeu :

Masse maximum au décollage : 560 t

Masse marchande maximum : 83 t

Frein : E.=1500 Mégajoules pour arréter 560 tonnes lancées a 268 km /h (2 Mégajoules
pour une voiture lancée a la méme vitesse)

Nombre de passagers : 555

Rayon d’action : 14800 km

Vitesse maximum : M 0.89

Envergure : 79.8 m (I’A380 entre dans un carré¢ de 80 m de coté)

Voilure : 845 m?

Diameétre du fuselage : 7.14 m

Longueur totale : 73 m

Hauteur totale : 24.1 m

Matériaux : Aluminium, acier, titane, composites

4 moteurs

Poussée des moteurs (kW) : 311 (7 kW pour une voiture de 10 CV)

Performance : Décolle en 2900 métres

Consommation : 3.2 litres /100 km par passager

Ravitaillement : 131000 litres de kéroséne en 40 minutes par 10 réservoirs
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1.2 Problématique

Dans cette étude, le probléme porte sur un cordon de soudure bout & bout de 6 mm
d’épaisseur. Pour cette épaisseur, les toles sont uniquement laminées & chaud?!. Le
type bout & bout permet une simplification par rapport aux géométries plus complexes
envisagées (soudure en T).

Plus précisément, le dimensionnement en tolérance au dommage exige de connaitre
la taille maximale admissible des fissures sur les panneaux structuraux de fuselage. La
ténacité élevée des alliages d’aluminium utilisés conduit jusqu’a présent a faire des essais
sur larges plaques (dits de courbe R). Ces essais sont trés cotteux et difficiles & modéliser
par I’approche globale de la rupture. Qui plus est, il n’existe pas de norme d’exploitation
de ces essais dans le cas particulier des éprouvettes comportant un cordon de soudure
constitué de plusieurs matériaux aux propriétés mécaniques différentes. Cette étude vise
alors a utiliser 'approche locale pour comprendre les mécanismes de rupture du métal
de base qu’est I'aluminium 6056 dans plusieurs états de traitement thermique et de son
joint soudé réalisé par laser COy avec métal d’apport 4047 pour limiter ainsi le nombre
d’essais sur larges plaques. Un premier modéle, couplant comportement mécanique et
endommagement ductile, est appliqué au métal de base pour rendre compte de 1'effet
de I’épaisseur des éprouvettes sur le mode de rupture macroscopique (a plat ou en
biseau). Pour ce qui est du joint soudé, la rupture étant brutale, un modéle découplé
est utilisé ; le calcul des champs de contrainte et de déformation est fait sans tenir compte
de 'endommagement. Un critére de rupture est ensuite appliqué en post-traitement. La
modélisation par éléments finis permettra de simuler les essais sur des petites éprouvettes
et de comparer les résultats des calculs aux résultats expérimentaux. L’objectif final de
I’étude est de disposer d’une méthodologie de calcul basée sur un couplage entre éléments
finis et approche locale de la rupture pour prédire la tenue résiduelle des cordons de

soudures dans les structures aéronautiques.

1Un laminage & froid est réalisé aprés le laminage & chaud pour des épaisseurs inférieures 4 6 mm.
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1.3 Sommaire

Ce manuscrit est organisé selon deux thémes (parties II et IIT). L’étude bibliographique
accompagne la présente introduction.

Le premier théme est consacré a la compréhension des mécanismes de rupture du
métal de base 6056 suivant différents traitements thermiques. L’effet de ’écrouissage et
de I'épaisseur seront mis en évidence.

Le deuxiéme théme est dédié a 1’étude du cordon de soudure, mettant en avant
la structure et les mécanismes de rupture. Une caractérisation micro-structurale des
différentes zones de la soudure et des essais mécaniques de traction sur éprouvettes lisses
et entaillées permettent, ici, d’identifier les mécanismes de rupture ainsi que les parameétres
de 'approche locale.

Chacune de ces deux parties est organisée de la méme maniére pour faciliter au lecteur
le repérage : la caractérisation du/des matériaux, les résultats des essais mécaniques,
I’analyse fractographique amenant a la discussion puis & la modélisation numérique.

Les références bibliographiques sont numérotées selon I'ordre alphabétique des auteurs.
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Chapitre 2

Etude bibliographique

Les alliages d’aluminium se répartissent en deux familles : les alliages a durcissement par
écrouissage (dislocations) et les alliages a durcissement structural (précipités). L’AA6056
fait partie des alliages d’aluminium & durcissement structural, du fait de la présence
d’¢léments d’alliages tels que Mg et Si.

Ce chapitre se décompose en trois parties : la premiére concerne les généralités propres
aux alliages d’aluminium de la série 6000, la deuxiéme porte sur I'influence de 1’épaisseur
des toles sur la ductilité et les modes de rupture ductile (& plat ou en biseau) et la troisiéme

sur le soudage des alliages d’aluminium.

2.1 Geénéralités propres aux alliages de la série 6000

2.1.1 Introduction

Les alliages de la série 6000 (AlMgSi) font partie comme les alliages de la série 2000
(AlCu) et la série 7000 (AlZnMg) des alliages & durcissement structural ou trempants.
Leur durcissement est obtenu par une suite de traitements thermiques : remise en solution

solide, trempe puis revenu.

2.1.2 Le durcissement structural
2.1.2.1 Principe de base

Dans les alliages d’aluminium de la série 6000, les principaux éléments d’alliage sont le

magnésium et le silicium qui se combinent pour former le composé MgsSi, durcissant dans

9



10 CHAPITRE 2. ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE

I’état métastable. Ces alliages sont utilisés a ’état trempé miri ou trempé revenu, ce qui
leur confére de bonnes propriétés mécaniques. Ces alliages ont de trés bonnes aptitudes a
la transformation a chaud (laminage, filage) et au soudage. Leurs applications sont trés
variées : secteur automobile, naval et aéronautique |55, 43].

Les principaux éléments d’alliage, notamment dans les 6000, se répartissent en deux

types de phases :

e Une matrice en solution solide o de structure CFC contenant essentiellement de

I’aluminium.
e Des précipités durcissants dont la morphologie et la distribution spatiale dépendent
du traitement thermique subi par l'alliage.
2.1.2.2 Traitements thermiques des alliages de la série 6000

Un traitement thermique usuel subi par les alliages d’aluminium de la série 6000, en
particulier le 6056, le 6061 et 6082, est un traitement de durcissement structural. Ce

traitement est réalisé aprés les traitements de réchauffage et de mise en forme (figure 2.1).

700
] Homogénéisation Mise en solution Traitements
600; et Trempe Thermiques
S 500 11, T2 Tms
£ 400z ‘_ Détensionnement
= - Mécanique
3 3007 351
] 3 )
D AT Laminage
[_'2005 > chand | | T 7351
100“ T 651
0.'flllllllllllll'lli1‘llll-lllinlilll|ir TTIT T T T T R ITT T T TT T T T I

0O 10 20 30 40 50 60 70 80 0 100 110 120
Temps {(h)

Figure 2.1: Gamme d’élaboration des alliages étudiés [3]

Les étapes d’homogénéisation, de mise en solution et de trempe sont les suivantes [3, 69| :
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e Le traitement d’homogénéisation précede le traitement thermique et correspond aux

états T1 et T2 du matériau. Il permet de dissoudre les phases métalliques en exces

et d’homogénéiser la composition de la solution solide.

La mise en solution solide est réalisée a température élevée, supérieure a 500°C
) )
pendant environ 50 minutes et permet d’obtenir une solution solide sursaturée apreés

la trempe.

La trempe suit la mise en solution. Cette étape consiste en un refroidissement brutal
et permet de maintenir a température ambiante la solution solide sursaturée obtenue

précédemment. Le métal est alors dans un état métastable.

Selon le besoin, peuvent suivre :

Une traction controlée (2% ou 3%) pour des toles laminées, le matériau est alors

dans un état T351 (le "51" de la nomenclature indique la traction controlée).

Une étape de maturation ou de vieillissement naturel consiste a laisser le métal ainsi
obtenu a température ambiante. L’état métastable évolue vers une structure plus
stable pendant laquelle des précipités peuvent se former. Le matériau est alors dans

un état T4 (trempé-miri).

Un traitement thermique de type TH correspond a un refroidissement controlé apres

la mise en forme du matériau. Il ne sera pas envisagé ici.

Un revenu est ’étape ultime permettant d’améliorer notablement les caractéristiques
mécaniques de 'alliage. En effet, pendant cette étape un durcissement important
est constaté. Ce durcissement suit une évolution typiquement représentée sur la
figure 2.2 avec un état optimal au maximum du pic. Le type de revenu est déterminé
par rapport a ce pic de durcissement (T6 : au pic, T64 : en deca du pic et T7 : au-dela
du pic). Les caractéristiques du pic (hauteur, largeur, abscisse) sont essentiellement

lices a la température de revenu et a 1’état initial.
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Séguences de la précipitation
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Figure 2.2: Evolution de la résistance avec la morphologie des précipités durcissants en

fonction du temps de revenu pour la série 6000 [69].

Dans la présente étude plusieurs traitements thermiques seront étudiés : un traitement
de type T751 appelé AR, un sur-revenu juste aprés le pic de type T78-51 et un état de

mise en solution et refroidi lentement a 'air appelé HT.

2.1.2.3 Précipitation des alliages de la série 6000

Des éléments chimiques comme le Si, le Mg et le Cu sont ajoutés pour améliorer les
caractéristiques mécaniques. Des éléments comme le Zr, Mn et Zn ou Cr sont ajoutés pour
controler par exemple la recristallisation et la tenue a la corrosion |27, 42|. Le pic de dureté,
précédemment décrit, est donc associé a la formation de précipités durcissants combinant
les éléments chimiques présents dans I’alliage. Plusieurs séquences de précipitation sont

proposées [31, 30]. Voici la séquence générale de la formation des précipités de type [ :
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Solution solide sursaturée o« — zones GP ou amas de Mg et Si —
phase métastable 3" — phase métastable 3’ — phase stable 8 — M g,Si

Cette séquence de précipitation est une fonction décroissante de la cohérence des
précipités. En effet, les zones GP (ou amas de Mg et Si) sont cohérentes alors que
les précipités 5” (monocliniques a=1.52 nm, b=0.405 nm, ¢=0.670m et $=105°) sont
semi-cohérents et les précipités 3 — MgeSi sont incohérents avec la matrice [10].

Certains auteurs [52, 23, 21, 30| identifient une phase quaternaire (Al-Mg-Si-Cu)
appelée Q (ou A\-Al;CuyMggSiz) dont la composition varie selon la composition de I'alliage.
Une séquence de précipitation de cette phase est, proposée par certains de ces auteurs, la

suivante :

QP — QC — Q stable

QC et (' ont des structures trés proches (hexagonales resp. a=0.67 nm, ¢=0.405 nm et
a=0.705 nm, ¢=0.405 nm) basées sur des structures meéres QP constituées d’amas d’atomes
de forme triangulaire sur lesquelles peuvent germer la phase QC. Ces deux structures
différent, néanmoins, dans leur composition chimique, par la présence en plus des atomes
de Silicium, de Magnésium et de Cuivre. Pendant la phase de refroidissement, il faut
noter que la transition de QP vers () est lente, aussi, tous les précipités grossiers en forme
de batonnets ne sont pas uniquement des phases de structure Q, mais un mélange avec la
phase QC. Aprés le traitement thermique de mise en solution et pendant le vieillissement,
la phase stable Q n’apparait pas tout de suite, mais respecte le schéma de QP-QC-Q : il est
supposé que la croissance des précipités les fait structuralement changer, la température
critique de la transition étant une fonction croissante de la taille de précipités. Il y a
donc plusieurs séquences de précipitation possibles dans les alliages de la série 6000 et pas
seulement celle associée au Mg, Si.

Les précipités de type (3'/(” font environ 5/20 nm de section en moyenne circulaire et
entre 15 nm /200 nm de longueur ce qui leur donne "apparence d’aiguilles ou de batonnets
selon le temps du traitement thermique subi. Les précipités de type [ ressemblent le plus
souvent & des plaquettes de 10 nm sur 100 nm. Les précipités de type Q/QC de forme
ovoide font (d’aprés [21]) environ 75 nm. Les précipités de type QP, ressemblent le plus
souvent a des lattes et ont selon les temps de revenu des tailles différentes. Tous ces

précipités sont observables au MET conventionnel.
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2.1.3 Précipitation et comportement mécanique des 6000

La faible précipitation dans les alliages d’aluminium de la série 6000 n’influence pas le
comportement linéaire élastique du matériau. Cependant, la valeur de la limite d’élasticité
dépend de la présence de ces précipités durcissants puisqu’ils constituent des obstacles au
mouvement des dislocations.

Dans les alliages de la série 6000, la microstructure et la précipitation influencent
directement la contrainte d’écoulement (point & partir duquel les dislocations peuvent se
déplacer) et ensuite la capacité d’écrouissage. Selon la nature des obstacles a franchir : la
nature de la solution solide qu’est la matrice, les dislocations générées par 1’écrouissage,
les contraintes résiduelles, les joints de grains et les précipités, les mécanismes seront
différents. Par exemple, deux mécanismes de durcissement structural peuvent intervenir
dans le cas des précipités [36] :
le franchissement de l'obstacle par cisaillement, qui concerne en général les précipités
cohérents ou semi-cohérents avec la matrice et de petite taille et
le contournement de l'obstacle par le mécanisme d’Orowan, qui concerne les précipités
incohérents ou de taille élevée.

Le durcissement structural permet d’obtenir une limite d’élasticité élevée ; le
survieillissement donne a ’alliage une capacité d’écrouissage satisfaisante pour obtenir un
bon niveau de ténacité. Toutefois, la présence de ces précipités, en plus des dispersoides
au manganese, introduit des sites potentiels de germinations de cavités en rupture ductile,

qui serons retrouvés lors des examens fractographiques des éprouvettes.

2.1.4 Conclusion

La séquence de précipitation dans les alliages d’aluminium est donc surtout liée aux
éléments d’alliages et aux traitements thermiques appliqués. Elle se décompose suivant
les éléments en présence susceptibles de former des associations ([-MgsSi et Q). L’état de
précipitation associé influence directement le comportement mécanique du matériau. En
effet, les mécanismes de franchissement des obstacles par les dislocations engendrent un

écrouissage plus ou moins important selon la nature, le nombre et la taille des obstacles.
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2.2 Etude de Deffet d’épaisseur sur la rupture des toles

2.2.1 Introduction

La rupture ductile des alliages d’aluminium se produit par germination puis croissance
et enfin coalescence de cavités. Ce mécanisme est trés sensible a 1’état de pression
hydrostatique dans le matériau, donc a la géométrie de I’éprouvette utilisée. D’une
maniére générale, plus I'épaisseur des éprouvettes est élevée, plus la contrainte
hydrostatique est élevée, ce qui a pour conséquence d’abaisser la ductilité. Dans le
chapitre 2 de la partie II, cet effet n’est pas retrouvé sur le métal de base (mais il
le sera pour le joint soudé¢), du fait d’une localisation précoce de la déformation, qui
entraine une rupture en biseau et une instabilité qualifiée de "structurale" en référence a
Ieffet de structure induit par la géométrie de I’éprouvette couplée a ’anisotropie plastique
du matériau. Dans cette section, seules seront considérées les données bibliographiques
relatives a l'effet d’épaisseur des éprouvettes (plates) sur la résistance a la fissuration

statique et sur les modes de rupture (a plat ou en biseau).

2.2.2 Principaux essais et matériaux étudiés

La ténacité des toles dépend étroitement de leur épaisseur [16, 62, 67|. En effet, il a été
montré que la ténacité augmente tout d’abord avec ’épaisseur des éprouvettes et diminue

ensuite, dés qu’'une valeur critique d’épaisseur est atteinte [16, 67].

Plusieurs auteurs ont étudié 'effet d’épaisseur des éprouvettes sur la ténacité et le
mode de rupture. Zinkham [81] (figure 2.3-a) a étudié effet d’épaisseur (1.6, 4.7 et
7.9 mm) sur la ténacité d'un alliage 7075-T6 et a montré une augmentation globale de
la ténacité avec I'augmentation de I’épaisseur, la normale a la surface de rupture étant

toujours inclinée par rapport a la direction de sollicitation.
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Figure 2.3: Profils de rupture obtenus par (a) Zinkham [81] (1.6, 4.7 et 7.9 mm), (b)

Mahmoud [51], (¢) Pardoen [62]. La direction de sollicitation est verticale.

D’autres auteurs comme Kambour, Mahmoud (figure 2.3-b) et Taira [46, 51, 73| ont
également montré une rupture inclinée avec des lévres de cisaillement pour différents
types d’essais tels que les essais Double Cantilever, CT, CCT et DENT, avec des valeurs
d’épaisseur s’étendant de 0.25 a 33 millimétres sur ’ensemble de ces auteurs et sur divers
matériaux comme des alliages d’aluminium tels que du 7075-T6, du 6061-T6 et du 2024-
T351, des aciers tels que Fe-3%Si, 0.04%C, Cr-Mo-V, X70, En25 et d’autres matériaux tels
que du cuivre laminé a froid, des alliages de titane et du polycarbonate. Par contre, et la
différences est essentiellement 1a, des surfaces de rupture plates ont été mises en évidence
sur du 6082-T0 (1 & 6 millimétres) et d’autres matériaux montrant un écrouissage élevé [62]
(figure 2.3-c).

Toutes les études mentionnées ci-dessus ont permis de montrer la présence d’une valeur
critique de I’épaisseur dans 1’évolution de la ténacité en fonction de 'épaisseur (figure 2.4 :
(a) e.= 5 mm et (b) e.= 2.5 mm). Certains des auteurs cités se sont concentrés sur
la partie croissante [62, 81| (figure 2.4-a) et d’autres sur la partie décroissante de la
courbe [16, 73, 49, 39| (figure 2.4-b). Sur cette courbe, I'amorgage semble indépendant

de 'épaisseur, ce qui conduit naturellement a étudier la propagation. La figure 2.4-a,
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montre les résultats obtenus par T. Pardoen sur des éprouvettes de type DEN (double
edge notched) sur le 6082-T0 et les compare a ceux obtenus sur le 7075-T6. Pour le
matériau 7075-T6, il y a un maximum de la ténacité, pour une épaisseur ty, proche de
1.5 mm puis les valeurs décroissent jusqu’a 7.5 mm contrairement au 6082-T0 qui semble
avoir un maximum vers 5 mm. Plusieurs paramétres semblent influencer la ténacité. Ceux

qui seront plus particuliérement étudiés ici sont : 'effet de la capacité d’écrouissage et

I'effet de I’épaisseur.
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Figure 2.4: Courbes de ténacité en fonction de I’épaisseur, obtenues par (a) Pardoen [62],

(b) Taira [73]
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2.2.3 Conclusion

L’objectif de la présente étude de ’épaisseur est d’explorer systématiquement, pour un
méme alliage, le lien entre énergie a rupture, mode de rupture macroscopique, loi de
comportement (notamment I’écrouissage, qui influence fortement & la fois la croissance des
cavités et les phénomeénes de localisation) et mécanismes microscopiques de rupture, pour

différentes géométries d’éprouvettes prélevées dans une méme tole de 6 mm d’épaisseur.
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2.3 Le soudage des alliages d’aluminium

Le soudage des alliages d’aluminium induit des changements microstructuraux liés
aux cycles thermiques caractérisés par un passage de 1’é¢tat solide a 1’état liquide et
inversement, au refroidissement et aux traitements thermiques qui peuvent étre réalisés
ensuite. L’amplitude et la durée de ce trajet thermique sont fonction de la distance a la

source de chaleur et des conséquences sur le comportement en découlent.

2.3.1 Transformations métallurgiques liées au soudage

Le soudage est réalis¢, avant ou aprés traitement thermique, en fondant localement les
parties & joindre. D’importantes amplitudes de cycles thermiques sont donc mises en jeu.
De ce fait, la zone touchée par la chaleur s’étend de part et d’autre de la source de chaleur
sur une plus ou moins grande distance selon la puissance de la source de chaleur. Le
matériau subit dans cette zone des changements microstructuraux qui peuvent affecter
les propriétés mécaniques. En effet, I'état de précipitation brut de soudage dans les alliages
d’aluminium de la série 6000 se décompose en plusieurs zones (du centre de la soudure

vers le métal de base) :

La zone fondue (ZF) est la zone o, comme son nom l'indique, le matériau passe par
I’état liquide lors de l'opération de soudage. En dehors de la ZF, au-dela des lignes de
fusion, le matériau est resté a I’état solide ou semi-solide. La composition de la ZF peut
étre différente de celle du métal de base selon le choix d’un éventuel métal d’apport (MA).
Par exemple, un 4047 réduit la sensibilité au retrait et a la fissuration a chaud [4]. Sur
la figure 2.6-a, est reportée la microstructure schématique type d’un réseau de dendrites.
Généralement dans les espaces interdendritiques, il y a des précipités eutectiques. Par
ailleurs, la vitesse de soudage influence la macrostructure de la ZF, qui se décompose en
une zone basaltique ou les dendrites ont une croissance en colonne et une zone oil les
grains sont équiaxes comme le montre la figure 2.5. Dans le cas présent, la structure est

proche de celle représentée par la figure 2.6-b.

La zone affectée thermiquement (ZAT), lors du soudage, peut enregistrer des

températures élevées qui restent toutefois en dessous de la température de fusion. Cela
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Figure 2.5: Influence de la vitesse sur la macrostructure de la ZF sous une puissance de

laser continue de 3.6 kW [64]. (a) 2 m/min., (b) 6 m/min. et (¢) 10 m/min.

entraine des modifications métallurgiques a 1’état solide. Pour les alliages a durcissement
structural, cette zone peut se décomposer progressivement en trois zones. Dans la
premiére, la température est telle que la dissolution est totale. Dans la deuxiéme zone,
les précipités de type 5" et/ou QP se transforment progressivement en respectivement (3
et/ou QC. Dans la troisiéme enfin, les précipités de type 5", qui ont subi I’équivalent d’un
revenu ont simplement grossi. Cette séquence de précipitation a largement été étudiée et

des modeles de dissolution sont proposés dans [54, 25, 79, 58|.

Le métal de base (MB) : cette partie de la structure soudée est suffisamment loin de la
source de chaleur pour qu’il n’y ait pas eu de transformation métallurgique significative

lors de 'opération de soudage.

La figure 2.6 montre cette évolution de la précipitation du centre de la soudure jusqu’au
métal de base. Shaw [71] montre, dans son cas, la présence de 4 ZAT dans les alliages de

la série 2000 comme l'indique le schéma de la figure 2.6-b.
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Figure 2.6: Evolution des zones de soudage (a) dans les alliages d’aluminium 6000 [69]

complétée par le schéma des dendrites en ZF et (b) dans les alliages 2000 [71].

2.3.2 Paramétres influencant les propriétés de la soudure

En plus des effets de la vitesse de soudage (figure 2.5), selon la puissance utilisée, le
faisceau laser produit un capillaire de vapeur (keyhole) par lequel il pénétre dans le
matériau & la profondeur souhaitée grace a de multiples réflexions. L’évaporation du
Magnésium dans le soudage laser & haute intensité influence fortement la formation et
la stabilité de ce keyhole. En effet, une faible teneur en Mg, avec sa faible pression de
vapeur, fournit une pénétration plus profonde [64]. La formation et la stabilité du keyhole
influencent directement la qualité de la soudure en terme de présence de défauts et de
géométrie du cordon de soudure [47, 45]. De méme, l'utilisation d’un métal d’apport

(MA) préalablement sélectionné [4, 17] et la réalisation d’un traitement thermique post-
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soudage ont une influence sur les propriétés mécaniques, la microstructure dendritique et
les précipités eutectiques interdendritiques [47, 63|. Par exemple, pour un 6061, un MA
de type 4047 est préférable et produit 'eutectique Al-Si dans le réseau interdendritique.
De plus, une soudure plus épaisse réalisée avec un MA et un traitement thermique post-
soudage et qui a une ZAT plus douce et étroite a une meilleure résistance qu'une soudure
fine avec une large ZAT [45]. Dans le cas présent, la soudure est réalisée avec un MA
de type 4047 et un post-traitement de sur-revenu de type T78-51 est réalisé une fois
l'opération de soudage effectuée (voir sous-section 2.1.2.2). Le gradient thermique subi par
la piéce pendant le soudage, ajoute aux changements métallurgiques et microstructuraux,
des contraintes et des déformations résiduelles, des dilatations et des contractions qui ne

seront pas étudiés ici.

2.3.3 Les conséquences mécaniques du soudage

Dans la plupart des articles, les soudures étudiées sont effectuées bout & bout car
elles sont plus simples a étudier (un récapitulatif des caractéristiques mécaniques des
principaux articles est donné dans le tableau 2.1). Des filiations sont réalisées et des
effets d’"undermatching", de "matching" et d’"overmatching" peuvent étre observés.
Un undermatching correspond a une ZF plus faible en dureté que le métal de base,
un matching correspond a une ZF de dureté équivalente au MB et un overmatching
correspond & une ZF plus dure que le MB. Le plus souvent c’est le matching [35, 71] et
encore plus 'undermatching qui sont observés dans le soudage des alliages de la série 6000
[17, 22, 44, 47, 48, 56, 57, 63]. La figure 2.7 montre une filiation de dureté donnée par
Missori [56] pour un 6082-T6 soudé a l'arc avec un AS5 comme MA, proche de celle de
I’étude présente, sur laquelle se distinguent 3 zones dites "molles" : la ZF au centre et de

part et d’autre une ZAT secondaire de dureté équivalente.
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Figure 2.7: Evolution de la dureté en fonction de la distance & la source d’énergie [56].

Plusieurs auteurs se sont concentrés sur les caractéristiques mécaniques et la ténacité
des joints soudés en alliages d’aluminium. Certains comme Braun [17], Cam [22],
Periasamy [63|, Hirose [44], Scott [70], Missori [56] et Feng [35] donnent des valeurs
de R

oo, de Ry, et d’allongement (E1%) en comparaison avec le MB. Les valeurs des

matériaux les plus proches de celui de I’étude présente sont reportées dans le tableau 2.1.

Ces résultats, notamment ceux de Periasamy [63], montrent qu'un traitement
thermique augmente les caractéristiques mécaniques mais diminue l'allongement et la
ténacité. Cette diminution semble imputable au durcissement de la matrice. La contrainte
a rupture sera plus rapidement atteinte au niveau du réseau d’eutectique. Il est donc
nécessaire de trouver un optimum.

Scott [70] montre que les propriétés du 6082 soudé avec du 4043 (AS5) sont inférieures
a celle du MB bien que la ductilité ne soit que faiblement réduite. Un post-traitement
donne alors une amélioration des propriétés. Quant & McCarthy [53], il donne des valeurs
de ténacité K entre 40 et 100 MPay/m en fonction de la porosité. La figure 2.8 représente
les résultats obtenus par Baur [11]. Elle donne les courbes de 'intégrale J en fonction de
I’avancée de fissure pour un 6082-T6 soudé a l'arc. Baur met en avant 'effet de la dureté
sur la ténacité, puisqu'une soudure undermatch a une ténacité comprise entre celle d’une
soudure match (au dessus) et overmatch (en dessous).

La figure 2.9 montre les surfaces types d’une rupture en ZF obtenues par Shaw [71]
sur un alliage d’aluminium 2024-T351 soudé a l'arc. La figure 2.9-a montre la présence
de pores et de cupules. Par contre, la figure 2.9-b révéle, a une échelle différente, en

majorité une rupture faisant apparaitre des facettes associées, par Shaw, a du clivage
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Figure 2.8: Courbes de l'intégrale J obtenues par Baur [11].

du réseau interdendritique. L’aspect fragile de la rupture du joint soudé de I'étude sera
décrit dans le chapitre 4 de la partie III et pourra étre associé a ce résultat. Periasamy [63]
montre, de la méme maniére, une rupture par clivage prédominante avec la présence de
quelques cupules en ZF. Missori [56] montre les surfaces de rupture en fatigue flexion
sur les éprouvettes soudées pour lesquelles la rupture se produit essentiellement en ZF.
Braun [17|, quant a lui, met en avant la présence des pores ou soufflures sur les surfaces

de rupture.

La moindre ductilité des joints soudés est donc attribuée généralement a la séquence
de défauts et/ou de phases fragiles en ZF. Il ne faut cependant pas négliger le fait qu'un
joint soudé est un assemblage de matériaux aux propriétés trés différentes, en particulier
dans ces alliages & durcissement structural : limites d’élasticité et écrouissages différents
(du fait de 'hétérogénéité de I’état de précipitation), voire de I’anisotropie plastique (tole
laminée d’un coté, structure de solidification de I'autre). Ces hétérogénéités engendrent,
au cours des essais, un état de contraintes triaxial, y compris dans les éprouvettes de
traction lisses, qualifié ici encore d’effet de structure. A ces modifications métallurgiques
sont associées des champs de contrainte et de déformation résiduelles qui modifient encore
la réponse mécanique du joint soudé. Dans le cas des alliages présents, il sera considéré
que les contraintes résiduelles seront détensionnées au cours du traitement thermique post-
soudage (revenu faisant passer de 'é¢tat T4 a I'état T78). Les déformations résiduelles qui

influencent notablement 1’évolution de la précipitation lors du revenu des alliages de la
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série 6000 seront implicitement prises en compte dans la loi de comportement de chacun

des matériaux constitutifs du joint soudé.

Figure 2.9: Surface de rupture obtenues par Shaw [56].

2.3.4 Modélisation de structures soudées

Trés peu d’articles portent sur la modélisation numérique du comportement mécanique des
soudures en alliage d’aluminium de la série 6000. Les seuls répertoriés ici sont de Hval [45],
Andrieux [5] et de Négre [60]. Ces trois articles prennent comme modéle, le modéle de
Gurson modifié par Tvergaard et Needleman (dit GTN, [77]) du fait de la présence,
comme exposé précédemment, d’une rupture de type ductile sur les surfaces de rupture.
Le modéle GTN couplant le comportement et I’endommagement est utilisé pour décrire le
comportement du métal de base ; il est brievement exposé dans le chapitre 5 de la partie II.
Hval [45] utilise ce modéle sur un 6005 et 6082 soudé a I'arc. Selon lui, la méthode est
bonne pour la prédiction de la déformation et de la rupture ; les propriétés mécaniques des
différentes zones sont obtenues par simulation thermique sur une machine Gleeble 2000, ce
qui implique d’avoir une bonne similitude entre les matériaux obtenus. Les conditions de
coalescence sont différentes selon les zones observées et il y a une influence de la géométrie
et des conditions de chargement. Andrieux [5], a prélevé, dans une soudure en aluminium
6082-T6 avec du MA AS5 soudé a I'arc, des éprouvettes dans chaque zone pour déterminer
les caractéristiques mécaniques en vue de 'identification des paramétres du modele GTN.
Negre [60], quant a elle, propage des fissures sur des éprouvettes de type CT d’épaisseur
4.2 mm en plagant les entailles selon les différentes zones d’une soudure en 6XXX soudée

par Laser en utilisant le modéle GTN.
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Dans la présente étude, du fait de la rupture brutale du joint soudé avec absence
d’adoucissement macroscopique sur les courbes de traction et avec une participation
significative d’autres mécanismes de rupture que le développement de cavités, le modéle
couplé de GTN ne sera pas utilisé ici. Le choix s’est porté sur un critére de rupture en
post-traitement. Les différents parameétres seront identifiés & partir des essais sur le joint

soudé complet.

2.3.5 Conclusion

Dans cette section, les principaux points pouvant influencer le comportement mécanique

et les caractéristiques d’une soudure présentés dans la bibliographie ont été abordés :

e Les transformations métallurgiques liées au soudage : la macrostructure et ses

différentes zones (ZF, ZAT, MB) la microstructure (dendritique ou de précipitation)

e Les différents parameétres liés a I’élaboration de la soudure, influencent les propriétés
mécaniques : la vitesse de soudage, la composition du matériau, le choix d’'un métal

d’apport et la dureté associée au traitement thermique

e Les conséquences mécaniques du soudage telles que : la dureté (le plus souvent
undermatch), les principales caractéristiques mécaniques comme le R, ,, le R, et

I’allongement & rupture et enfin la ténacité
e Les conséquences d'un traitement thermique et les surfaces de ruptures

e Les modéles numériques
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Matériaux et procédé Zones R,., (MPa) | R,, (MPa) | El;%
6013-T6 YAG MB 374 406 12.8
AS12 1.6 mm JS 243 316 1.3
Braun [17]
Idem + AS5 JS 201 244 0.7
FSW JS 235 295-331 | 1.2-3.3
6061-T6 FE MB 281 319 15.6
Cam [22]
5 mm JS 182 255 3.0
MB 281 319 15.6
6061 ARC JS-AW 95 163 13
Periasamy [63]
AS5 6 mm JS-T4 120 210 8
JS-T6 145 235 5
6061-T6 MB 300 - -
Hirose [44] LASER CO, JS-AW 240 - -
1 mm JS-AA 290 -
6XXX-T6 MB 300 325 10
Negre [60] LASER CO, ZAT 210-300 275-325 10
0.5 mm 7F 200 225 1.5
MB 280 300 10
6082 ARC JS-AW 128 220 6
Scott [70]
AS5 13 mm JS-AA 210 248 5
JS-ST-AA 270 292 3/10
6082-T6 ARC MB 276 - 8.9
Missori [56]
AS5 10 mm JS-AW 154-180 - 5.5-7.0
MB 314 337 12.4
JS-4j 161 299 45
6082 ARC JS-15j 165 222 3.9
Feng [35]
AS5 12 mm JS-30j 166 218 5.0
JS-150°C/8h 236 239 3.3
JS-175°C/8h 240 245 4.2

27

Tableau 2.1: Caractéristiques mécaniques répertoriées. JS : joint soudé complet, ST : sens
7T (travers joint), ZF et ZAT : micro-éprouvettes prélevées dans chaque zone, MB : métal

de base, AW : a I’état soudé, AA : sur-revenu et j. : nombre de jours de maturation.
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2.4 Conclusion

Ce chapitre constitue une synthése bibliographique centrée sur les alliages d’aluminium de
la série 6000. Les mécanismes et séquences de précipitation vus dans la premiére section
permettent de mieux comprendre ce qui peut se passer tant dans le MB que dans une
soudure, qui plus est, lorsque celle ci subit un traitement thermique. Ces observations
seront trés utiles pour la partie suivante puisque deux traitements thermiques permettront
d’étudier 'influence de I’écrouissage sur les modes de rupture.

Par ailleurs les caractéristiques mécaniques des soudures, généralement observées dans
la bibliographie et présentées ici, seront, une fois de plus, confirmées dans la suite de I’étude
avec une soudure undermatch et des caractéristiques mécaniques plus faibles que celles du
MB. Par contre, contrairement a ce qui est présenté dans la bibliographie, ¢’est un modéle
¢élastoplastique sans endommagement avec un critére de rupture qui sera utilisé ici. En
effet, les observations métallurgiques et les résultats des essais mécaniques permettent de

faire ce choix.



Partie 11

Mécanismes de rupture des toles

d’aluminium 6056

29






Chapitre 1

Présentation du matériau

1.1 Introduction

Ce chapitre est consacré a la caractérisation de la microstructure de F’AA6056 a 1'état
laminé développé par la société Pechiney [29] pour deux traitements thermiques : AR qui
correspond a I’état a réception et HT qui correspond a un traitement thermique, appliqué
a partir de I’état AR, mis au point pour étudier 'influence de ’écrouissage sur les modes
de rupture. Le matériau se présente sous forme de toles laminées dont les directions
principales sont appelées dans la suite, £ le sens de laminage, 7 le sens perpendiculaire a la
direction de laminage et S le sens travers court (i.e. : 'épaisseur). Les différentes échelles
d’observation sont obtenues par microscopie optique (MO), microscopie électronique &

balayage (MEB) et par microscopie électronique en transmission (MET).

1.2 Les états AR et HT de ’AA6056

1.2.1 AR : gamme de fabrication

Les différentes étapes de fabrication des matériaux laminés ont été décrites dans différents
ouvrages [10, 78, 3, 27, 24, 28| et expliquées dans le chapitre 2 de la partie I. Dans le
cas présent, le matériau est coulé en lingot puis laminé. Le traitement thermique permet
de modifier ses caractéristiques mécaniques (dureté, ductilité) tout en maintenant une
ténacité satisfaisante, en agissant sur la microstructure : la taille de grain, la taille et la
composition des précipités. La gamme générale de fabrication du matériau est la suivante :

- Coulée verticale semi-continue en plateaux (épaisseur environ 300 mm)

31
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- Réchauffage avant laminage (autour de 500°C), homogénéisation
- Laminage a chaud jusqu’a 6 mm
- Mise en solution T >500°C
- Trempe a 'eau
- Traction controlée
- Laminage a froid pour obtenir des épaisseurs inférieures & 6 mm
- Revenu T7 de durcissement structural et de désensibilisation a la corrosion inter-
cristalline.
Le matériau AR correspond a un traitement du type mise en solution-trempe-revenu
(T751) légérement différent du matériau T78 présenté dans la partie III (le détail du
traitement thermique n’est pas communiqué). Le matériau posséde une trés bonne

résistance a la corrosion et n’a donc pas besoin de placage.

1.2.2 HT : fabrication et mise au point du traitement thermique

Au cours de cette étude, plusieurs traitements thermiques ont été examinés a partir du
matériau AR.

Le but est de comprendre pourquoi dans certains cas, et comme la bibliographie le
montre (section 2.2 de la partie I), la rupture est le plus souvent en biseau et dans
d’autres cas la rupture est a plat. Le matériau AR présente, le plus souvent, une rupture
en biseau. Cependant, T. Pardoen [62] obtient sur un matériau de type 6082 avec un
traitement thermique de type TO (recuit), une rupture le plus souvent a plat.

I1 semble donc possible d’obtenir les deux modes de rupture (a plat et en biseau)
sur les alliages d’aluminium : en biseau pour les alliages durcis par précipitation et a
plat pour les alliages trés doux présentant une bonne capacité d’écrouissage (6082 traité
T0). Un traitement thermique permettant de passer d'un type a l'autre, sur un méme
alliage, ici le 6056, a été défini. En partant de ’état AR, 1'objectif est donc de garder les
phases potentiellement endommageantes (ici les phases au fer, voire les dispersoides et
précipités solubles de taille similaire) constantes, tout en modifiant la loi de comportement

du matériau afin d’obtenir une transition de la rupture en biseau vers la rupture a plat :

e pour (au moins) certaines géométries d’éprouvettes, entre le matériau AR et le

matériau traité.
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e pour le matériau traité : entre les géométries sévérement entaillées et les autres (effet

du taux de triaxialité des contraintes) en fonction de I’épaisseur de I’éprouvette.

Pour ce faire, une géométrie "moyennement entaillée" (EUO05, épaisseur 6 mm, plan
en Annexe) a été choisi. Par ailleurs cette géométrie est proche de celle utilisée par
T. Pardoen [62] et pour le traitement thermique AR, le mode de rupture est en biseau.
Divers traitements thermiques ont été testés, en évitant la simple mise en solution/trempe
qui aurait entrainé des complications expérimentales liées aux phénomeénes de miirissement
(formation de zones GP) lors du stokage, méme bref, des éprouvettes traitées avant les
essais mécaniques. Le traitement a été considéré comme valide dés 'obtention d’une
rupture a plat.

Le matériau AR a, tout d’abord, été sur-revenu pendant 20h & 250°C de facon a
réduire la dureté. Ce traitement a ramené la dureté de 115 a 75 HV;o. Néanmoins, ’essai
de traction (a 20°C) a montré une surface de rupture en biseau. Il en va de méme pour
le traitement thermique du type T4 dont la dureté est de 100 HVyy (mise en solution,
trempe et vieillissement naturel) qui a également montré une rupture en biseau. Les trois
traitements thermiques décrits (AR, sur-revenu 20h et T4), ont des valeurs de dureté assez
élevées par rapport a celle de la solution solide homogéne.

Un traitement de type recuit semblerait donc judicieux. Les conditions choisies
sont : 30 minutes a 550°C refroidi & ’air. Les éprouvettes sont préalablement usinées
et enfournées a four chaud. Les éprouvettes restent 30 minutes dans le four puis elles sont
retirées pour étre posées sur la table et refroidies sous air calme. L’essai mécanique sur
I’éprouvette de traction EUO5 de 6 mm d’épaisseur a montré une surface de rupture plate.
Ces conditions sont donc validées indépendamment de 1’état de précipitation, puisque
I’objectif était d’avoir une rupture a plat. Cela étant rempli, le traitement thermique est
appliqué sur toutes les épaisseurs et 'analyse de la précipitation est détaillée plus loin
dans ce chapitre.

Afin de connaitre I’histoire thermique de ces éprouvettes et de justifier le mode
de refroidissement différent appliqué aux éprouvettes d’épaisseur 1.4 mm, une série
de traitements thermiques a été menée en instrumentant les éprouvettes a l'aide de
thermocouples chromel-alumel (diamétre des fils 250 pm), soudés par point sur la surface
supérieure de I’éprouvette. Pour I’éprouvette de 1.4 mm, il a fallu trouver un compromis

entre la tenue du thermocouple et la géométrie du sandwich. Une perforation de la plaque
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supérieure a permis de faire passer les fils du thermocouple et un ciment a consolidé
I’ensemble. Les courbes d’évolution de la température, obtenues par cette méthode sont
trés reproductibles. Elles sont données sur la figure 1.1 qui représente la température
mesurée pour les épaisseurs 1.4 (doublée), 3.2 et 6.0 mm refroidies a l'air et I’épaisseur
de 1.4 mm refroidie en sandwich. FElles montrent que la température de 550°C est
effectivement atteinte en 20 minutes et est maintenue pendant 10 minutes. D’apreés les
travaux de Myrh et Grong [58|, le temps nécessaire pour dissoudre toutes les phases
durcissantes est de quelques secondes. Les 10 minutes de maintien sont alors largement
suffisantes a cette température. Le tableau 1.1 récapitule les conditions et les duretés
des courbes de la figure 1.1, la légende du graphique donne également les vitesses de
refroidissement (pente de la droite qui commence & partir de la 30™¢ minute).

Une fois refroidies, les éprouvettes de 1.4 mm d’épaisseur ont une dureté de 60 HVyg
contre environ 50 HVjy pour les autres épaisseurs. Or une trempe (lente) a lair sur
une éprouvette de 1.4 mm d’épaisseur revient & une refroidissement plus rapide que sur
une éprouvette de 6 mm ou méme de 3.2 mm comme le montre la courbe 1.1. Pour les
épaisseurs 3.2 et 6.0 mm, la séquence de formation des précipités (3 et/ou Q) a, sans
doute, le temps de se produire jusqu’au bout puisque la vitesse de refroidissement est
suffisamment lente. La solution pour remédier a la dureté trop élevée de I'épaisseur de
1.4 mm est donc de mettre les éprouvettes de cette épaisseur en sandwich entre deux autres
plaques de 6056 de 1.4 mm d’épaisseur. Ceci revient a traiter une épaisseur de 4.2 mm. La
dureté revient alors a des valeurs comparables a celle des éprouvettes des autres épaisseurs.

La dureté est donc tolérante & une gamme de refroidissement de 114 & 175°C/min, ce qui

permet de garder la procédure de refroidissement a l’air calme relativement simple.
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Figure 1.1: Evolution de la température de I'échantillon (mesurée par thermocouple)

pendant le traitement de recuit.

Epaisseur (mm) | Conditions | Vitesse de refroidissement (°C/min.) | Dureté (HV )
6.0 Air 114 49
3.2 Air 175 52
14 Sandwich 142 52
14 Air 480 60
14 Air 023 75

Tableau 1.1: Récapitulatif des épaisseurs et conditions

Le constat est simple : plus ’épaisseur augmente, plus les vitesses de refroidissement

diminuent, passant d’en moyenne 500°C/min pour 1.4 mm refroidi a l'air directement, a

175°C/min pour 3.2 mm et 142°C/min pour 1.4 mm en sandwich et & 114°C/min pour

6.0 mm d’épaisseur. Dans le méme temps, plus les vitesses de refroidissement diminuent,

plus la dureté diminue, passant de 75 HV g pour 1.4 mm, & 52HV o pour 3.2 mm et 1.4 mm

en sandwich, a 49HVy pour 6.0 mm d’épaisseur. Les courbes montrent que 1’épaisseur
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de 1.4 mm refroidie en sandwich est équivalente en termes de refroidissement et dureté a
I’épaisseur de 3.2 mm. Ces résultats seront confirmés par les essais mécaniques.

Pour conclure sur ce premier point, les deux traitements thermiques du matériau 6056
laminé ont donc été explicités. Le traitement AR correspond a un T751 et le traitement
HT a un traitement, réalisé a partir du AR, de 30 minutes a 550°C puis refroidi a lair

sauf pour ’épaisseur de 1.4 mm qui est refroidie en sandwich.

1.3 Analyse chimique de ’AA6056

La composition nominale du 6056 est détaillée dans le tableau 1.2.

Al Si Mg Cu Mn Fe Zn Zr
AA6056 (% masse) || base | 0.7-1.3 | 0.6-1.2 | 0.5-1.1 | 0.4-1.0 | <0.5 | 0.1-0.7 | 0.07-0.20

Tableau 1.2: Composition nominale du AA6056 [29]

Afin de connaitre plus précisément la composition du matériau, une micro-analyse X
a la sonde de Castaing a été réalisée. La micro-analyse X permet de faire une analyse
chimique qualitative et quantitative d’un matériau et met en ceuvre la spectrométrie
des rayons X en dispersion d’énergie et en sélection de longueur d’onde. L’échantillon
est bombardé par un faisceau d’électrons et ré-émet des rayons X de longueur d’onde
propre a chacun des éléments chimiques constitutifs du matériau. Ces rayons X sont alors
sélectionnés par un cristal monochromateur. Si le positionnement du cristal analyseur est

tel que le rayonnement X émis par 1’échantillon vérifie la loi de Bragg,
2dsinf = nA

alors il est réfléchi sur un compteur puis dirigé sur la fenétre d’entrée du détecteur et
son intensité est mesurée dans la chaine de comptage. Des profils quantitatifs et des
cartographies qualitatives de la composition sont alors obtenus grace a l'utilisation de
témoins (& 'exclusion des éléments tels que le C,N,0) [68|.

Le tableau 1.3 présente une composition moyenne du matériau apres une micro-analyse

X (moyenne de 10 zones de 50um par 50um d’analyse). Le résultat obtenu entre bien
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dans les spécifications du matériau 6056 a I’exception du Zirconium sur lequel I'erreur de

mesure est forte (voir tableau 1.2).

Al Si Mg Cu Mn Fe 7Zn Zr
AA6056 (% masse) || base 0.76 0.82 0.66 0.46 0.03 0.20 0.01

Tableau 1.3: Composition moyenne obtenue par micro-analyse X

Figure 1.2: Cartographies qualitatives obtenues par analyse X pour les principaux

éléements de l'alliage (plus la couleur claire plus I’élément indiqué est présent).

Les phases grossiéres ont été caractérisées par la cartographie X des différents éléments
(Fe, Mn et Si) observables dans ces phases. Ces précipités sont du type Al(Fe,Mn)Si et
sont décrits dans [29].

1.4 Suivi du vieillissement par des essais de dureté

1.4.1 Dureté sur AR et sur HT

Le traitement thermique permet de modifier la dureté du matériau. La dureté caractérise

la résistance & la déformation et permet une classification des matériaux ainsi qu’une
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estimation de la limite d’élasticité, pour situer notamment les propriétés des états AR
et HT par rapport a I’ensemble du traitement thermique classiquement subi par le 6056.
L’essai de dureté est réalisé par indentation d’un pénétrateur Vickers avec une charge de
10 kg. La dureté est mesurée pour les traitements thermiques AR et HT dans les plans
T-S8, L-Tet L-S8. Dans le tableau 1.4, il y a cinq points de mesure par valeur
obtenue dans chaque plan de prélévement de la tole. La dispersion des mesures est de £+
5 HVy. Les valeurs reportées dans le tableau 1.4 correspondent & la moyenne des valeurs

mesurées.

Plan T-S|L-T|L-S
Dureté moyenne (HVyg) 113 116 | 116

Tableau 1.4: Dureté moyenne des différents plans de la toéle de 6 mm AR

La dureté est isotrope puisqu’elle est identique dans les trois plans de mesure et une
filiation a montré 'homogénéité de la dureté dans ’épaisseur. Le matériau AR possede
une dureté moyenne de 115 + 5 HV .

Les valeurs obtenues peuvent étre comparées a d’autres traitements thermiques. Par
exemple, le T4 donne une dureté de 103 HVy. Le T78 donne une dureté de 135 HV, et
le pic de dureté de ce traitement se situe a 140 HVyy. Le traitement T78 se situe juste
aprés le pic de durcissement comme le matériau AR. Le traitement thermique subi par
le matériau AR n’est pas le T78 mais T7. Etant donné sa dureté et la figure 2.2 de la
partie I, ce T'7 est, sans doute, davantage vieilli.

Pour le traitement thermique HT, les mesures de dureté ont été réalisées lors de

la validation du traitement thermique dans le plan £ - S. Elle est égale en moyenne

a 50 HVy,.

1.5 Caractérisation microstructurale par MO et MEB

Cette section est consacrée a l'observation du matériau par MO (microscope optique)
avant et aprés attaque chimique suivant les plans £ - S, £L -7 et 7 - S. La taille et la

morphologie des grains et des phases grossiéres seront étudiées.
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1.5.1 Structure granulaire

Les échantillons de AR et HT ont été polis avec du papier 1200 puis a la pate diamantée
jusqu'au grade 1 pm. Une attaque chimique & l'acide fluorhydrique a été réalisée.
Plusieurs autres types d’attaques sont possibles (Attaque Keller ou réactif de Fleck).

La composition [1] de celle utilisée ici est donnée ci-apreés :

Solution générale:
50 ml de réactif de Poulton
25 ml de HNOj (concentré)

40 ml de solution d’acide chromique a 3 g par 10 ml d’ H,O

Réactif de Poulton :
12 ml de HCI (concentré)
6 ml de HNOj3
1 ml de HF (48%)
1 ml de H,O

Les échantillons sont plongés 20 secondes dans la solution. Des micrographies sont
présentées dans la figure 1.3. Dans le plan £ - 7, les grains ont une taille moyenne quasi-
demi-millimétrique. Il y a quelques petits grains situés a l'intersection des plus grandes
qui indiquent un état légérement recristallise. Comme le montre la figure 1.3, le rapport
de forme des grains dans les trois plans de prélévement de la tole est équivalent & 18 pour
L/S, a3 pour L/T et a6 pour 7/S. Les grains ont une taille moyenne de 720x240x40 pm
(L par 7 par S) et sont aplatis. La taille des grains du matériau HT n’est pas modifiée
par le traitement thermique de recuit. Elle est identique a celle observée sur le matériau

AR.
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Figure 1.3: Micrographies du traitement thermique AR obtenues, aprés attaque, par MO.

Les échantillons ont également été observés sans attaque chimique afin d’avoir plus
d’informations sur les secondes phases en présence. Les résultats sont reportés dans la

section ci-dessous.

1.5.2 Analyse des précipités

Les échantillons sont observés sans attaque chimique apres polissage. Les précipités sont

représentés par les phases en gris foncé sur la figure 1.4.

Lot c il T e
S T S

Figure 1.4: Micrographies, obtenues par MO, des précipités selon les trois plans de

prélévement.

Les trois coupes de la figure 1.4 ne sont pas trés différentes. Cependant, un
léger allongement des précipités est remarqué dans le plan 7 - §. Ce point marque

I’aplatissement li¢ au laminage dans le plan de la tole.
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Par ailleurs une analyse par MEB a été réalisée. Cette méthode a permis de mettre
en évidence, par contraste de couleurs, les porosités. F. Bron [19] a montré, grace a la
tomographie X, qu’il existe des cavités et que celles-ci ne sont pas le résultat du polissage.
Le résultat obtenu sur la figure 1.5 peut étre comparé avec celui obtenu précédemment

sur la figure 1.4.

Figure 1.5: Microstructure du matériau AR dans le plan £ - § (MEB) : Al(Fe,Mn)Si
(15 pm), dispersoides (200 nm). Les précipités sont en blanc, les porosités sont en noir

et la matrice est en gris.

Les observations faites montrent que le matériau contient plusieurs types
d’hétérogénéités :
(i) Des précipités allongés dans la direction de laminage dont la taille moyenne est égale
a 10 pm (figure 1.5-a) qui sembleraient étre les Al(Fe,Mn)Si analysés par avant et déja
observés dans [29].
(ii) Des précipités appelés dispersoides répartis de fagon homogéne d’une taille moyenne
200 nm.

(iii) Des porosités qui apparaissent en noir sur la figure 1.5-a.

Une analyse d’images a ¢été réalisée sur 10 micrographies MEB a différents
grandissements : x250 (figure 1.5-a) pour les phases grossiéres Al(Fe,Mn)Si et pour les
porosités et x2000 (figure 1.5-b) pour les dispersoides. Le tableau 1.5 donne les résultats
obtenus pour les précipités, les dispersoides et les porosités. Au total, le pourcentage
d’éléments microstructuraux (précipités, dispersoides et porosités) pouvant intervenir

dans la germination des cavités est de 1.65% surfacique.
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e (mm) Précipités | Dispersoides | Porosités

L-8 (%) 0.49 0.90 0.29

Tableau 1.5: Fraction volumique des hétérogénéités présentes dans le matériau AR.

Avec les techniques présentées ci-dessus, les deux traitements thermiques étudiés AR
et HT, sont équivalents en termes de taille de grains et de précipités, de fraction volumique
de précipités et de fraction volumique de porosités mais pas en termes de dureté. La seule

différence de microstructure observée, associée a la dureté, est décrite ci-apreés.

1.6 Caractérisation des phases plus fines par MET

Ces observations ont été réalisées au LTPCM grace a Alexis Deschamps et & Damien
Fabrégue. Les échantillons ont été préparés suivant la méthode utilisée dans [27] : Un
carottage par électroérosion avec un diameétre ¢ = 3 mm est réalisé dans la toéle de 6 mm.
Ces carottes sont ensuite découpées a la microtrongonneuse suivant des lames de 150 a
200 pm d’épaisseur. Ces lames sont ramenées & 120 pm par polissage manuel au papier
abrasif & grain de plus en plus fin. Un polissage électrochimique est réalisé a 1'aide d'un
amincisseur électrolytique par jet de type Tenupol a -30°C. Les observations au MET ont
été réalisées en imagerie conventionnelle en champ clair, en champ sombre et en diffraction

des électrons en sélection d’aire avec un porte objet a double inclinaison.

Les figures 1.6 et 1.7 montrent les différents types de précipités observés dans les deux

matériaux dans de bonnes conditions & cette échelle.

Sur la figure 1.6, plusieurs types de précipités sont observables. Les dispersoides
(flechés sur la figure 1.6) mesurent en moyenne 200 nm et sont de forme polygonale.
Des précipités se sont également formés aux joints de grains. Ils mesurent entre 50 et
100 nm. Des précipités en forme d’aiguilles sont orientés dans les directions <100> du
réseau cristallin et mesurent 10x10x100 nm (cercle fig. 1.6-a). Ces derniers n’ont pas été
analysés chimiquement mais ils pourraient étre d’aprés leurs caractéristiques des 3”/Q’.

Il y a aussi une zone dénudée de précipités (PFZ) qui mesure entre 50 et 100 nm.
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Figure 1.6: Micrographies obtenues par MET pour le matériau AR (axe de zone

<100>¢cprc). La PFZ est indiquée par la ligne pointillée et les dispersoides par la fléche.

Sur la figure 1.7, diverses familles de précipités sont reconnaissables sur le matériau
HT. Une population, de I'ordre de 100 nm de diamétre, qui est trés probablement (en
I’absence de microanalyse, non disponible sur ce microscope) la famille des dispersoides,
déja présente dans le matériau AR et non modifiée par le traitement thermique est
observée. Cependant, comme cela sera montré sur les fractographies du chapitre 3, la
taille apparente de ces particules est plus élevée sur le matériau AR du fait de la présence
d’une phase accolée (probablement dissoute lors du traitement thermique HT). Le faible
nombre de particules analysées ne permet cependant pas de conclure sur ce point. En
plus des dispersoides, d’autres précipités de taille équivalentes sont observés, ils posseédent
une partie parallélépipédique et une partie sphérique. Ces derniers pourraient étre des

précipités de phases 3’ ou de phase [ ou bien a la structure biphasée QP/QC.

Des précipités en forme de batonnets, également orientés dans les directions <100>
du réseau cristallin mesurent 5x5x25 nm. Ces derniers se sont formés avec ce qui restait
d’éléments d’alliage en solution a la fin du refroidissement. Ces précipités semblent étre,
dans la séquence de précipitation, les 5” ou Q' dans un état moins avancé que ceux
du matériau AR étant donné leur taille plus petite. Cela est probablement di a la
quantité d’éléments d’alliage restante pour continuer la transformation. La faible dureté

du matériau est alors associée a leur faible taille et leur faible nombre.
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Figure 1.7: Micrographies obtenues par MET pour le matériau HT (axe de zone

<100>CFC)

Le tableau 1.6 récapitule les différents types de précipités observables au MET,
notament : les dispersoides, les autres précipités de taille équivalente et les batonnets

ou aiguilles.

phases dispersoides autres précipités de taille batonnets
/ comparable a celle aiguilles <100>
taille des dispersoides
AR polygones aux joints de grains répartition homogéne
200 nm 100 nm 10x10x100 nm
dispersoides
+ phase accolée
HT spheéres pavés biphasés petits amas
100 nm 100 nm 5XHxX25 nm

Tableau 1.6: Tableau récapitulatif des précipités observables au MET

Afin d’avoir un peu plus de détails sur ces précipités et & 'aide des informations
morphologiques et cristallographiques obtenues au MET), les lames minces ont ensuite été
observées au MEB équipé d’un canon & émission de champ (Zeiss DSM 982 Gemini, canon
de type Shottky) et des microanalyses chimiques ont été réalisées par spectrométrie en

dispersion d’énergie. Les résultats sont exposés ci-apreés.
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1.7 Analyse des lames minces par EDX au MEB

L’attaque utilisée pour préparer les lames minces est trés efficace pour révéler les
précipités. Néanmoins, les micrographies obtenues ne peuvent étre I’'objet d’une analyse
d’images dans la mesure ol une certaine épaisseur de matrice a été enlevée laissant
apparaitre des précipités qui ne seraient pas apparus par un simple polissage. La figure 1.8
montre deux micrographies au méme grandissement du matériau AR a gauche avec un

joint de grains et HT a droite.

Figure 1.8: Micrographies obtenues par MEB (Gemini), (a) AR et (b) HT

L’analyse réalisée ici est semi-quantitative car il n’y a pas de témoin et les corrections
en numéro atomique, absorption et fluorescence sont celles appliquées sur matériau massif,
méme en bord de lame. La composition chimique de ces précipités pour les deux matériaux
AR et HT est reportée dans le tableau 1.7 qui donne les principaux types de précipités
analysés.

Tous les précipités identifiés ici contiennent du Si, du Mg et de Cu en plus ou moins
petite quantité. Dans les deux matériaux, les précipités qui contiennent du Mn sont
par définition des dispersoides. Dans le matériau AR, les précipités contiennent tous
principalement, des éléments d’alliage du type Si, Mg, Cu et Mn. Les proportions sont
différentes lorsque le précipité est analysé en bord de lame (BL) car la quantité de matrice

analysée est plus faible.
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Type Al Si Mg | Cu Mn
AR-Précipités (200 nm) 7257 | 7.39 | 1.41 | 11.62 | 7.48
AR-Précipités (200 nm) 74.10 | 7.40 | 0.53 | 9.53 | 7.73
AR-Précipités (200 nm) 7722 | 5.87 | 047 | 11.11 | 4.98
AR-Précipités (200 nm - BL) 51.02 | 12.05 | 0.40 | 17.21 | 19.53
AR-Précipités (200 nm - BL) 45.10 | 18.03 | 4.18 | 17.43 | 15.22
HT-Précipités (100 nm) 80.45 | 5.30 | 2.01| 12.48 -
HT-Précipités (100 nm) 78.89 | 5.61 | 1.92| 13.76 -
HT-Précipités (100 nm - BL) 41.29 | 24.13 | 3.02 | 25.33 -
HT-Précipités (100 nm - BL) 12.43 | 59.73 | 2.25 | 27.68 -
HT-Précipités (100 nm) 95.05 | 13.52 | 3.05 | 17.26 | 12.52
HT-Précipités (100 nm - BL) 11.58 | 40.12 | 4.21 | 38.20 | 8.73

Tableau 1.7: Composition obtenue par analyse X des précipités de taille équivalente a

celle des dispersoides (BL: bords de lame).

Par contre, dans le matériau HT, les précipités sont de plusieurs types. Il y a des
précipités qui contiennent du Mn et d’autres qui n’en contiennent pas. Dans ce cas, la
proportion de Cu dans le précipité est plus importante. Dans tous les cas, le Mg est
en petite quantité. Les précipités qui ne contiennent 