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Introduction

INTRODUCTION

Au cours de ces derni¢res décennies, l'industrie aéronautique a mis l'accent sur le
développement de nouveaux alliages associé a la mise au point de nouvelles gammes de
traitements thermiques afin d’améliorer leurs performances.

Pour étre utilisés dans I’industrie aéronautique, les matériaux doivent satisfaire plusieurs
exigences en termes de propriétés mécaniques statiques et dynamiques, de propriétés physiques
et chimiques. Compte tenu du contexte économique actuel dans ce secteur, avec notamment les
études sur I’extension de la durée de vie des aéronefs, les matériaux mis en ceuvre doivent avoir
une durabilité¢ importante. Bien que la concurrence d’autres matériaux soit de plus en plus
importante avec I’apparition des structures en composite, les alliages d’aluminium restent la
famille de matériau privilégiée pour les structures des avions civils.

Les alliages d’aluminium des séries 2xxx, 6xxx et 7xxx a durcissement par précipitation
sont, en effet, les plus utilisés dans le cadre de I’allégement des structures de transport naval,
terrestre et aérien. Par exemple, les alliages d’aluminium représentent, a 1’heure actuelle, 73 %
de la structure d’un avion civil Airbus A330/340 et 61 % d’un Airbus A380. Depuis plus de 30
ans, les alliages de la série 2xxx sont largement utilisés dans I’industrie aéronautique pour des
applications structurales; parmi ces alliages, 1’alliage d’aluminium EN AW 2024 occupe une
place importante pour la construction principalement du fuselage et mais aussi des ailes des
avions.

Les propriétés mécaniques de 1’alliage EN AW 2024 ont été largement étudiées en
fonction des traitements thermomécaniques. Ce constat n’est pas totalement vérifié concernant
les propriétés de résistance a la corrosion et notamment les mécanismes associés a 1’échelle
locale.

Parmi les différents modes d’endommagement en corrosion affectant la durabilité des
structures en alliage d’aluminium sur avions, la corrosion intergranulaire et la corrosion sous
contrainte apparaissent comme des processus du premier ordre. Ces modes de corrosion localisée
ont trés souvent pour origines des hétérogénéités microstructurales induites lors de la coulée ou
lors des traitements thermomécaniques des toles.

Il est connu que les traitements thermomécaniques augmentent les propriétés mécaniques
des alliages d’aluminium a durcissement structural, mais peuvent aussi les sensibiliser a divers
modes de corrosion dont la corrosion par piqires, la corrosion intergranulaire et la corrosion
feuilletante. C’est la raison pour laquelle des études essayent de dégager un compromis entre ces
deux caractéristiques, a savoir les propriétés mécaniques et la tenue a la corrosion. Le traitement
de sur-revenu notamment est un type de traitement thermique qui améliore la tenue a la corrosion
au détriment de certaines propriétés mécaniques. Il est par exemple couramment pratiqué pour
les alliages de la série 7xxx au cuivre pour accroitre la ténacité, la résistance a la fatigue et a la
corrosion sous contrainte.

Cette ¢tude menée dans le cadre d’une cotutelle entre le laboratoire Génie de Production
de I’Ecole Nationale d’Ingénieurs de Tarbes et le laboratoire matériaux de I’Université de Pitesti
vise a caractériser et a comprendre le comportement en corrosion de 1’alliage EN AW 2024 sous
I’effet de traitements de revenu en comparant notamment les états revenu au pic de dureté et de
sur-revenu. Une attention particuliére sera portée au lien étroit entre 1’état métallurgique apres
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sur-revenu et la cinétique de propagation des défauts de corrosion aux différentes échelles
macro, micro et nanoscopique.

Le mémoire de thése est organisé autour de 4 chapitres.

Le premier chapitre présente une synthese bibliographique concernant la microstructure,
le comportement mécanique et la résistance a la corrosion des alliages d’aluminium de la série
2xxx en fonction de leur état métallurgique. La revue bibliographique est notamment focalisée
sur I’alliage d’aluminium EN AW 2024 dans différents états métallurgiques : T351, revenu au
pic (T6) et sur-revenu (T7). Elle porte notamment sur I’influence du traitement thermique de sur-
revenu sur la microstructure et ses conséquences sur les propriétés mécaniques et le
comportement en corrosion de cet alliage. Etant donné que la sensibilité a la corrosion localisée
résulte principalement de la présence des hétérogénéités microstructurales, une attention
particuliere sera donnée aux différents travaux traitant des mécanismes de dissolution de ces
particules intermétalliques.

Le deuxiéme chapitre est consacré a la description du matériau utilisé, des méthodes et
des conditions expérimentales mises en ceuvre au cours de cette étude. Apres avoir déterminé les
conditions de traitement thermique de sur-revenu, une description précise de la méthodologie
mise en place afin d’étudier le rdle des particules intermétalliques sera donnée.

Le troisiéme chapitre décrit les différents ¢états métallurgiques obtenus suite a
I’application des traitements thermiques de revenu et de sur-revenu. Les différentes
microstructures ainsi que les principales propriétés mécaniques, aux différentes échelles sont
reportées. Ces données permettront de formaliser des relations microstructure/propriétés et
d’interpréter le comportement en corrosion de I’alliage, objet de cette étude.

Le quatrieme chapitre présente l’influence du traitement de sur-revenu sur le
comportement global en corrosion de D’alliage EN AW 2024. Le role des particules
intermétalliques grossieres en fonction de I’évolution de la matrice constituée par la solution
solide et la précipitation durcissante sera étudié précisément. Les propriétés résiduelles, apres
exposition dans un milieu corrosif chloruré, de 1’alliage EN AW 2024 dans différents états
métallurgiques de revenu et sur-revenu seront décrites. L’influence des parametres liés au milieu
et I’état de contrainte sur la cinétique d’initiation et de propagation de la corrosion
intergranulaire sera analysée.

Une synthese des résultats obtenus au cours de cette étude fait 1’objet du dernier chapitre.
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Chapitre I - Etude bibliographique

CHAPITRE I- ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE
.1 GENERALITES SUR LES ALLIAGES D’ALUMINIUM

De nos jours, les alliages d’aluminium sont utilisés dans la construction, les transports,
I’emballage et les biens de consommation, occupant la deuxiéme position des matériaux
métalliques les plus utilisés apres les alliages ferreux. Les principales caractéristiques physico-
chimiques des alliages d’aluminium justifiant leur emploi sont leur densité, leur conductivité
thermique et électrique, leurs propriétés mécaniques et leur bonne tenue a la corrosion
atmosphérique de maniere générale.

La tenue a la corrosion des alliages d’aluminium est due a la présence d’une couche
d’oxyde native a leur surface d’épaisseur voisine de 5 & 10 nm. Toutefois, dans certains milieux,
les alliages d’aluminium peuvent étre sensibles a différentes formes de corrosion localisée telles
que la corrosion intergranulaire, la corrosion par piqlre ou bien encore la corrosion sous
contrainte. Ces modes de corrosion dépendent non seulement des milieux d’exposition mais
¢galement de la nature de I’alliage d’aluminium et de son état métallurgique [Var99, Zha02,
Ale09]. Une description détaillée des différentes formes de corrosion et des mécanismes associés
sera donnée dans ce chapitre.

Il existe plusieurs familles d’alliages d’aluminium de propriétés différentes. Selon les
normes de 1I’Aluminium Association et la norme européenne, les alliages d’aluminium sont
groupés en fonction de leurs éléments chimiques principaux d’addition. Les alliages
d’aluminium dits de corroyage sont divisés en deux groupes distincts (Tableau I-1) :

e les alliages a durcissement par écrouissage (3xxx, SXxX, 8Xxx),
e les alliages a durcissement structural (2xxx, 4xxX, 6XXX, 7XXX).

Tableau I-1 : Séries d’alliages d’aluminium de corroyage.

Durcissement par écrouissage Durcissement structural
Séries 1000 | 3000 | 5000 8000 2000 4000 6000 7000
Eléments Al Mn Mg | Si+Fe | Cu Si Mg + Zn+
d’alliage Si Mg
principaux
Etendue de la Al 0,5-1,5 0,5-5 Si:0,3-1 2-6 0,8-1,7 Mg : Zn:5-7
teneur (% maSS.) ~99% Fe: 0,6-2 0,5-1,5 Mg 2 1-2
des éléments Si:
d’alliage 0.5-1,5
principaux
Eléments Cu Mg, Cu Mn, Cu Autres Si, Mg Cu, Cr Cu
d’addition (Cu, Mn,
complémentaires Si, Mg,
Zn)
Résistance 50-160 100-240 | 100-340 130-190 300-480 150-400 200-320 310-600
mécanique
moyenne (MPa)

Cinq états métallurgiques fondamentaux sont définis et symbolisés par des lettres données
dans le Tableau I-2 [Dev86, Var99].
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Tableau I-2 : Désignation des états métallurgiques.

Désignation Etat métallurgique
F Etat brut
Q) Etat recuit
H Etat écroui
w Etat trempé non stable
T Etat durci par traitement thermique

Etat F - les produits sont fabriqués par déformation plastique, sans que soient maitrisés les taux
d’adoucissement ou de durcissement par déformation ou traitement thermique.
Etat O — les produits sont dans 1’état le plus ductile, obtenu par traitement de recuit.
Etat H — les produits sont durcis par déformation, avec ou sans maintien ultérieur a une
température suffisante pour provoquer un adoucissement partiel.
Etat W — les produits sont soumis a une mise en solution et une trempe; ils continuent d’évoluer
a la température ambiante. Cet état est un état métallurgique instable.
Etat T - les produits sont soumis a un traitement thermique partiel ou complet, avec application
éventuelle de déformation plastique.

Dans le Tableau I-3 sont présentés les symboles des différents traitements pour I’état
durci par traitement thermique (T) qui est 1’état naturel des alliages a durcissement structural et
le plus utilisé dans I’industrie.

Tableau I-3 : Désignation des différents traitements thermomécaniques correspondant a I'état T.

Symbole Traitement thermique
T1 Refroidissement controlé apres démoulage et maturation naturelle
T3 Mise en solution, trempe, écrouissage contrdlé et maturation
naturelle
T4 Mise en solution, trempe et maturation naturelle
TS Refroidissement controlé apres démoulage et revenu ou sur-revenu
T6 Mise en solution, trempe et revenu au pic
T7 Mise en solution, trempe et sur-revenu (stabilisation)
T8 Mise en solution, trempe, écroui et revenu

L’état métallurgique T351, correspondant a 1’état de réception de notre tole, est 1’état de
base de I’alliage EN AW 2024 étudié; il correspond a une mise en solution, une trempe, un
écrouissage controlé a un taux compris entre 1,5 et 3 %, suivi d’une maturation naturelle. Ce
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traitement, thermiquement est pratiqué aprés laminage. Il précede, le plus souvent, les
traitements T6, les plus utilisés pour cet alliage par 1’industrie aéronautique. L’alliage
d’aluminium EN AW 2024 est donc un alliage d’aluminium de la série 2xxx a durcissement
structural. Les ¢éléments d’alliage principaux sont le cuivre et le magnésium. En général, les
alliages de la série 2xxx sont caractérisés par une bonne tenue a chaud, une bonne usinabilité et
des bonnes propriétés mécaniques a I’état revenu T6. Par contre, leur résistance a la corrosion est
faible, principalement a cause du cuivre, ¢lément noble par rapport a 1I’aluminium. Toutes ces
propriétés dépendent treés fortement des états métallurgiques qui sont le résultat des traitements
thermomécaniques explicités dans le paragraphe suivant.

[.2 TRAITEMENTS THERMIQUES DES ALLIAGES DE LA SERIE 2XXX

Les traitements thermiques n’ont pas comme seul but d’agir sur le niveau de résistance
mécanique. Ils sont susceptibles d’influencer un grand nombre d’autres propriétés parfois tres
importantes pour 1’industrie telles que ’aptitude a la transformation a chaud ou a froid, la
résistance a la corrosion, la résistance a la fatigue et au fluage, 1’aptitude a I’oxydation anodique,
la conductivité électrique ou bien encore la stabilité dimensionnelle.

Les trois types de traitements thermiques qui peuvent étre appliqués aux alliages d’aluminium
sont : les traitements d’homogénéisation, les traitements d’adoucissement et les traitements de
trempe structurale. Ces traitements font 1’objet des paragraphes suivants.

[.2.1 TRAITEMENTS D’HOMOGENEISATION

A Theure actuelle, les traitements d’homogénéisation sont extrémement répandus et
tendent a se généraliser a la fois dans le cas des alliages d’aluminium et dans le cas de
I’aluminium non allié [Dev86, Dub92]. Les traitements d’homogénéisation consistent a
maintenir les plaques ou billettes coulées, a une température assez élevée (entre 450 et 610 °C) et
pour un temps prolongé (durant 6 a 48 h) dans le but de faciliter leur transformation ou
d’améliorer les propriétés des produits obtenus. Les effets du traitement d’homogénéisation, qui
peuvent étre retenus sont: la dissolution de phases intermétalliques en exces, le nivellement des
concentrations dans la solution solide, la coalescence de phases intermétalliques déja présentées
et la précipitation de nouvelles phases. La redistribution du cuivre est assez bonne pour les
alliages Al-Cu.

[.2.2 TRAITEMENTS D’ADOUCISSEMENT
Les traitements d’adoucissement par recuit ou par restauration sont appliqués en cours ou

en fin de transformation par déformation plastique [Dev86, Dub92]. Le but d’un traitement
d’adoucissement est d’améliorer ou de régénérer la plasticité d’un alliage. Le traitement de
restauration s’effectue a une température inférieure a celle du seuil de recristallisation ; il
correspond a un perfectionnement du réseau d’un métal écroui, qui se réalise soit par restauration
de la structure, soit par recristallisation, soit par grossissement de grain, soit par transformation
de phase. Par un traitement d’adoucissement par restauration, le risque de recristallisation
grossiere est ¢liminé. Le traitement de recuit consiste a porter en température 1’alliage pour une
durée déterminée suivi d’un refroidissement controlé apres avoir atteint les caractéristiques
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désirées. Le couple durée-température choisi est spécifique pour chaque type d’alliage et dépend
du niveau d’écrouissage du matériau.

[.2.3 TRAITEMENTS DE DURCISSEMENT STRUCTURAL
Le phénomene de «durcissement structural», a été découvert en 1906 par Wilm

[Will1] qui mit en évidence une évolution de la dureté de certains alliages d’aluminium apres
maintien a la température ambiante suite 4 une mise en solution et une trempe fraiche. Merica et
al. ont proposé des 1919 que ’augmentation de dureté était liée a la diminution de la solubilité
du cuivre a la température ambiante [Mer19]. Le durcissement structural est basé en effet sur la
précipitation des éléments soluté due a la diminution de leur solubilité a la température ambiante
[Har54, Mar68, Ard85, Pol95]. Le processus de durcissement nécessite donc trois conditions :

e les ¢léments d’alliage doivent étre solubles dans I’aluminium et leur solubilité¢ doit

diminuer avec la baisse de la température.

e apres trempe fraiche, la solution solide sursaturée (oss) doit apparaitre.

e des précipités durcissants se forment pendant le traitement thermique de revenu.
Seuls les alliages des séries 2xxx, 4xxx, 6Xxxx et 7xxx sont sujets au traitement de durcissement
structural.

Le traitement thermique comporte trois €tapes principales : une mise en solution solide,
un refroidissement rapide et un maintien soit a la température ambiante, appelé « maturation »,
soit & une température élevée, dit « revenu » (Figure I-1). Celles-ci sont précisées dans les
paragraphes suivants.

r'y
— Mise en
ou solution
— —
7]
B
=
£
E Trempe
U fraiche Revenu
£
7]
= |

-

Temps

Figure I-1 : Schéma représentatif du traitement thermique de durcissement par précipitation pour les
alliages d'aluminium 2xxx, 6xxx ou 7xxx [Dev86].

La Mise en solution consiste au chauffage a une température supérieure a la température
de solvus pendant une durée suffisante pour atteindre un équilibre thermique afin que tous les
atomes de soluté se retrouvent en solution solide. La température de mise en solution est
comprise, en général, entre 400 et 600 °C; la température optimale dépend surtout de la
composition chimique de ’alliage bien évidemment. La durée de mise en solution est également
trés importante; elle doit étre suffisante pour mettre en solution solide le plus grand nombre
possible d’intermétalliques sans toutefois étre trop longue [Dev86, Var04]. Le Tableau 1-4
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présente le temps minimal de mise en solution en fonction de 1’épaisseur de la tole et du type de
four utilisé, en accord avec les normes EN 515.

Tableau I-4 : Durée minimale de mise en solution en fonction de I'épaisseur de la piéce traitée et du type de

four [Var04].

Epaisseur ou diameétre Temps minimal de la mise en solution (mn)
(mm) Four a I’air Four 2 bain de sel fondu
<05 20 10

0,5-0,8 25 15
0,8-1,6 30 20
1,6 - 2,3 35 25
2,3-3,0 40 30
3,0 — 6,25 50 35
6,25 -12,0 60 45
12,0 — 25,0 90 60
25,0-37,5 120 90
37,5-50 150 108
50 - 62,5 180 120
62,5-75 210 150
75-90 240 165
90 - 100 270 180

Cette durée de maintien dépend de la nature de 1’alliage, des taux de corroyage et
d’écrouissage, de I’épaisseur du matériau et du type de four.

Une température trop basse ne permettra pas une mise en solution compléte des ¢léments
chimiques en soluté qui conduira a de faibles propriétés mécaniques finales et par contre une
température treés élevée conduira a la détérioration du matériau due a des phénomenes de brilure
induits par la fusion partielle des eutectiques complexes et des précipités aux joints de grains.

La Trempe est I’opération de refroidissement suffisamment rapide apres I’étape de mise
en solution de mani¢re a garder la solution solide sursaturée a la température ambiante. Le
refroidissement doit, en effet, étre effectué le plus rapidement possible pour éviter la
décomposition de la solution solide dans toute la piece. Apres la trempe, a la température
ambiante, une solution solide sursaturée en atomes de soluté en substitution et en lacunes est
donc obtenue. La trempe influe sur les caractéristiques mécaniques et sur la sensibilité a la
corrosion de 1’alliage. Une vitesse de trempe inférieure a 200 °C/min sensibilise I’alliage a la
corrosion intergranulaire et diminue sa résistance mécanique. Ceci sera détaillé plus longuement
au paragraphe 1.5.2.2.

Le refroidissement par trempe peut prendre plusieurs formes : la trempe par immersion
dans I’eau, par aspersion ou a I’air soufflé.
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La Maturation intervient aprés I’étape de trempe. Apres 1’étape de refroidissement la
solution solide se trouve dans un état métastable; elle a donc tendance a retrouver son état
d’équilibre. De maniére progressive et spontanée, la solution solide se décompose a température
ambiante. Ce phénoméne est fondamental pour le durcissement structural des alliages 2xxx et
7xxx : au cours de ce processus, une augmentation des propriétés mécaniques en fonction du
temps de maturation est observée. Cette maturation est qualifiée de naturelle ; elle peut aussi étre
effectuée dans I’eau chaude favorisant la pré-précipitation, mais plus particulicrement le

colmatage de 1’alumine formée par anodisation.

Le Revenu peut, le plus souvent, étre préféré a une maturation moins durcissante. Le
retour de la solution solide sursaturée a 1’état d’équilibre peut étre accéléré par des maintiens a
une température supérieure. Le revenu est donc 1’étape de chauffage ultérieur a des températures
inférieures aux températures de mise en solution; elles sont de ’ordre de 100 a 200 °C. Le
résultat de cette précipitation sous l’effet du revenu est une augmentation des propriétés
mécaniques telle que la dureté. Les conditions de revenu telles que la température et la durée
sont spécifiques a chaque type d’alliage. L’évolution de la résistance mécanique en fonction du
temps de revenu est caractérisée par une courbe en forme de cloche, avec un maximum de la
résistance mécanique pour une durée ¢ correspondant a 1’état dit de revenu au pic. Les états sous-
revenus correspondent a une durée de traitement inférieure au temps ¢ (Figure 1-2a). Dans cet état
les alliages gardent une capacité de déformation plastique et donc une bonne aptitude a la mise
en forme, mais la résistance a la corrosion est faible. Les états sur-revenus correspondent a une
durée de traitement supérieure au temps ¢. Cet état présente une résistance a la corrosion
supérieure a celle de I’état sous-revenu [Var(04].

L’impact d’un revenu sur la tenue a la corrosion de I’alliage 2024 étant 1’objet de cette
étude, une recherche bibliographique approfondie sur I’influence des facteurs de premier ordre,
que sont la température et le temps, a ét¢ menée. Les paragraphes suivants (1.3, 1.4 et 1.5)
présentent I’évolution de la microstructure, des propriétés mécaniques et du comportement en
corrosion en fonction des parametres de revenu. En effet, les caractéristiques mécaniques et la
résistance a la corrosion sont directement liées a 1'état de revenu de 1'alliage (Figure I-2b) et plus
précisément aux parameétres de ces traitements thermiques (temps, température).
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Figure I-2 : (a) Evolution de la dureté en fonction de la durée de revenu. (b) Evolution des propriétés
mécaniques et de la tenue a la corrosion apres le revenu au pic [Shr76].
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[.3 MICROSTRUCTURE DES ALLIAGES DE LA SERIE 2XXX

[.3.1 NATURE DES PHASES DES ALLIAGES DE LA SERIE 2XXX

Le processus de précipitation dans un alliage de type Al-Cu-Mg a été intensivement
étudié [Bag52, Sil61, Rin96, Wan07]. La Figure I-3 présente des sections isothermes du
diagramme ternaire Al-Cu-Mg.
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Figure I-3 : Sections isothermes a 190 °C et a 500 °C du diagramme ternaire Al-Cu-Mg [Rav03].

La microstructure des alliages de la série 2XXX présente un caractere hétérogeéne. La
microstructure de 1’alliage 2024 est complexe ; elle est caractérisée par la matrice (solution
solide riche en aluminium) et une gamme de phases observables aux différentes échelles : les
précipités durcissants recherchés et les dispersoides et les particules intermétalliques, le plus
souvent subis.

Les particules intermétalliques grossiéres de natures diverses résultent de la
solidification de 1’alliage. Elles sont observables a 1’échelle microscopique. On distingue :
e les particules Al-Cu-Mg (phase S-Al,CuMg)
Elles sont riches en cuivre et en magnésium, de forme arrondie et de taille comprise entre 5 et
10 um. La composition chimique est trés proche de la steechiométrie (Al — 50 %, Cu — 25 % et
Mg — 25 %, %at.). Ces particules ont un role essentiel dans la sensibilit¢ de 1’alliage
d’aluminium de la série 2xxx a la corrosion localisée.
e les particules Al(Cu,Mn,Fe,Si)
Elles sont de taille variable comprise entre 10 et 30 um, de forme irréguli¢re et de composition
chimique non-homogene. De multiples compositions chimiques sont proposées dans la littérature
. AlgFe;Si ou AljoFe;Si [Che96], AljoMn3Si [Wei98], AlgMnFe,, Alg(Cu,Fe,Mn), Al;Fe,Cu,
(AL,Cu)¢Mn [Buc97,Gui99].
Leur densité ou leur fraction surfacique ont été déterminées par de nombreux auteurs.
Dans un alliage 2024-T351, ont été rapporté des densités des particules intermétalliques entre
300000 particules/cm? [Che96, Hug10] et 530000 particules/cm? [Hug06, Juf02].
Concernant la fraction surfacique totale de particules grossieres, on retrouve de faibles
différences entre les différents auteurs : 2,18 % [Jak05, Boa08], 2,83 % [Juf02, Hug06], 2,89 %
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[Buc97]. Certains auteurs ont quantifié¢ la fraction surfacique des particules en fonction de leur
nature. C’est ainsi que Guillaumin et al., par exemple, [Gui98] ont montré que dans un alliage
2024 T351 les particules de phase S-Al,CuMg occupent une fraction surfacique de 1 %, alors
que les particules de type Al(Cu,Mn,Fe,Si) occupent une fraction surfacique de 2,8 %. Buchheit
et al., ont étudié la répartition surfacique des particules intermétalliques grossieres [Buc97] de
manicre plus détaillée. Par types des particules intermétalliques, la fraction surfacique totale se
décompose selon la répartition suivante: 61,3 % de phase S (ALCuMg), 12,3 % de
Alg(Cu,Fe,Mn), 5,2 % de Al;CuyFe et 4,3 % de (Al,Cu)¢Mn dans I'alliage 2024. Il est a noter
qu’un pourcentage de 17 % de phases intermétalliques reste indéfini.

Enfin, des auteurs ont étudié la fraction surfacique de particules grossiéres en fonction de
leur position dans la tole. Selon Augustin et al. [Aug08], une fraction surfacique légérement plus
¢levée est remarquée pour le plan L. Les résultats obtenus pour les plans TL et TC ne présentent
pas des différences significatives quant a eux. Pour le plan L, la fraction surfacique en peau est
de 2,21 % et en cceur de 1,89 % ; pour le plan TL, la méme fraction surfacique, égale a 1,62 %,
est déterminée en peau et a cceur ; pour le plan TC une fraction 1égerement plus faible, 1,52 %,
est donnée.

Les dispersoides, AlI-Cu-Mn se forment par la précipitation des éléments de transition
Mn, Cr, Zr ; éléments qui sont insolubles dans I’aluminium [Bir05]. La taille des dispersoides est
comprise entre 0,02 et 0,5 um. Ils sont non cohérents avec la matrice et n’ont pas de role
durcissant. La répartition des dispersoides dans la matrice est homogene et leur présence a été
rapportée au niveau des joints de grains. Zhang et al., par analyse MET, ont montré la présence
des dispersoides, contenant de 1’aluminium, du cuivre et du manganése en forme de baguette
dans les grains [Zha03]. Dans la littérature on retrouve cette phase avec la composition chimique
Aly)CusMn; [DIu98, Zah98, Rin00, Nag01].

A TD’échelle de quelques nanometres, précipitent des Phases durcissantes lors des
traitements thermomécaniques. Elles sont responsables de 1’optimisation visée des propriétés
mécaniques de I’alliage 2024. Leur séquence de précipitation ainsi que leur nature font I’objet du
paragraphe suivant.

[.3.2 PRECIPITATION DURCISSANTE

1.3.2.1 SEQUENCE DE PRECIPITATION
Les réactions de précipitation a 1’état solide présentent un intérét industriel majeur car
elles sont a 1’origine du durcissement des alliages d’aluminium. Les séquences de précipitation
proposées dans la littérature sont données au Tableau I-5. Elles dépendent du rapport Cu/Mg
existant dans les alliages. Bien que plusieurs modeles de séquences de précipitation soient
proposés pour un alliage Al-Cu-Mg dans la littérature pour un domaine de température compris
entre 100 et 200 °C, ces modeles font intervenir essentiellement, les phases suivantes qui seront
décrites plus précisément au paragraphe suivant :
e SSS, solution solide sursaturée d’aluminium,
e Zone GPB, zone Guinier Preston Bagayartsky,
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e Phase S’’- phase transitoire, cohérente avec la matrice, de composition Al-Cu-Mg,
e Phase S’- phase semi cohérente avec la matrice, de composition Al-Cu-Mg,
e Phase S —phase incohérente avec la matrice, stoechiométrique Al,CuMg.

Tableau I-5 : Séquences de précipitation durcissante.

Compositions Séquences de précipitation Références
chimiques de I’alliage bibliographiques

SSS — zone GPB — S"— S' — S [Bag52]

SSS — zone GPB - S'— S [Sil61]

Al-1,1Cu-1,7Mg SSS — stage de pré-précipitation — zone GPB +S [Rin96]

(at.%) — S

SSS — co-clusters Cu - Mg— zone GPB — S [Rei99]

SSS — co-clusters Cu - Mg— S"/ GPBII — S [Wan04]

Al-2,4% Cu-1,5% SSS — co-clusters Cu - Mg— S"/ GPBII — S [Wan07]
Mg-0,6% Mn-0,5% (type 1) — S (type 2)

Si et Al-2,4% Cu-
1,5% Mg-0,6% Mn-
0,06% Si

Alliage 2024 SSS — co-clusters Cu — Mg/zone GPB— S'"/ [KhaO8]
GPBII — S'/S
Alliage 2024 SSS — zones GPB — S (type I) — S (type I) + S [Fen10]
(type 1)

[.3.2.2 NATURE DES PHASES DURCISSANTES
La composition chimique, la morphologie ainsi que la structure des différentes phases
durcissantes sont détaillées dans les paragraphes suivants.

Zone GPB - L’apparition de la phase GPB est induite par la présence de magnésium
dans la composition chimique de 1’alliage. Les zones GPB (Guinier-Preston-Bagaryatsky),
appelées ainsi pour les différencier des zones GP, correspondent a un arrangement a courte
distance d'atomes de Cu et Mg. Elles ont été observées par diffraction de rayons X par
Bagaryatsky [Bag52] et Silcock [Sil61]. Bagaryatsky les décrit comme des stries diffuses
sur une des directions <001>,. Silcock considere que les zones GPB sont de petit cylindres,
avec un diametre de 1-2 nm et une longueur de 4-8 nm qui se forment sur la direction
<001>,. Mondolfo [Mod76] considére que les zones GPB sont le résultat de la
décomposition de la solution solide ; elles ont une structure orthorhombique avec les
paramétres de maille suivants : a = 0,405 nm, b = 0,906 nm, ¢ = 0,725 nm.

Ringer et al. [Rin97"] ont décrit les zones GPB observés a l’aide de la technique
HRTEM, dans un alliage de type Al-Cu-Mg vieilli 100 h a 150 °C, comme de fines aiguilles de 1
nm diffuses sur la direction <001>,. Récemment, Wang et al. [Wan(07] considerent que les zones
observés de Ringer pourraient étre la phase S. Il semble donc qu’il y ait certaines contradictions
concernant la nature et les caractéristiques de zones GPB. Si on compare les clusters riches en
Mg décrit par Charai et al. [Cha00], les clusters de Cu et Mg observés de Radmilovic et al
[Rad99] avec les zones GPB décrit par Ringer et al. [Rin97"], on peut conclure que les zones
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GPB observées a 1I’aide HRTEM ont la méme dimension (environ de 1 nm), une forme
(sphérique, cylindrique ou ellipsoidale), une composition chimique (clusters Cu et Mg) et une
orientation parallé¢le au plan {011},

Enfin, Shih et al., [Shi96] et Gao et al., [Gao02?, GaoOZb] ont étudié les zones GPB, a
I’aide d’un MET/SAD sur un alliage d’aluminium 2024 ,vieilli a différentes températures (170,
190 et 240 °C) pour des temps courts (1,5 min, 30 min, 12 h, 49 h) et des temps longs (20 jours);
cependant, ils n’ont pas pu mettre en évidence les caractéristiques spécifiques des zones GPB
décrites précédemment.

Phase S'"' - Les phases S" et S' sont des phases de transition, cohérentes et semi-
cohérentes avec la matrice. La phase S" ou zones GPB II, résulte de la mise en ordre des
zones GPB ou des clusters. La structure de cette phase n’est pas définie précisément ;
plusieurs modéles sont proposés [Bag52, Rin97°, Cha00, Kov06, Wol06]. De plus,
I’existence de cette phase n’est pas confirmée par certains auteurs [Sil61, Rei99, Fenl0].
Bagaryatsky décrit pour la premiére fois I’existence de la phase S" auquel il attribue une
structure orthorhombique. Wang et Starinck propose également une structure orthorhombique
de steechiométrie Al;oCusMgs. Elle est cohérente avec la matrice et se présente sous forme
d’aiguilles orientées suivant les directions <100> de la matrice. Ses parameétres de maille
sont : a= 0,405 nm, b =0,162 nm, ¢ = 0,405 nm.

Phase S' - La phase S' est une phase semi-cohérente avec la matrice, qui se
transforme en phase stable S. Elle précipite sous forme d’aiguilles ou batonnets paralléles
aux directions <100> de la matrice, avec des faces orientées paralleles aux plans {120},. La
phase S' présente les parametres de maille suivants : a = 0,405 nm, b = 0,906 nm et ¢ =
0,724 nm [Mon76] et a = 0,405 nm, b = 0,925 nm et ¢ = 0,718 nm [Rat98].

Phase S - La phase S est la phase en équilibre. Elle a été étudiée pour la premicre fois par
Perlitz et Westgren [Per43] en 1943. Ils lui ont attribué la composition steechiométrique
Al,CuMg et la structure orthorhombique avec les parametres de maille : a = 0,4001 nm, b =
0,925 nm, ¢ = 0,715 nm [Mon76]. Cette structure a été confirmée par d’autres auteurs mais avec
des valeurs de parametres de maille différents (Tableau 1-6). La plupart des auteurs considerent
que les dislocations jouent un role essentiel dans la précipitation de la phase S [Zah90, Hut00,
Kha08, Kov08, Nov08].

Tableau I-6: Structures proposées pour la phase S-Al;CuMg.

Structure cristalline Paramétres de maille
Orthorhombique a=0,401 nm, b=0,925 nm, ¢ = 0,715 nm [Mon76]
Orthorhombique a=0,400 nm, b=0,461 nm, ¢ = 0,718 nm [Jin90]
Orthorhombique a=0,403 nm, b=0,930 nm, ¢ = 0,708 nm [Rad99]
Orthorhombique a=0,400 nm, b =0,9056 - 0,9321 nm,

¢ =0,7040-0,7245 nm [Wan07]
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1.4 PROPRIETES MECANIQUES DES ALLIAGES D’ALUMINIUM DE LA SERIE
2XXX

Certaines caractéristiques des matériaux, comme les propriétés intrinseques (module du
Young, masse volumique, coefficient de dilation) sont essentiellement fonction de la
composition chimique de 1’alliage. Celles-ci sont donc difficilement modifiables. Par contre, les
propriétés extrinseques des matériaux, comme la ductilité, la limite d’¢lasticité, la résistance a la
traction, la dureté et la ténacité peuvent étre modifiées soit par 1’addition judicieuse d’éléments
d’alliages, soit par 1’application de traitement thermique voire thermomécanique. Comme précisé
dans la premicre partie, les alliages d’aluminium de la série 2xxx et notamment 1’alliage 2024,
sont des alliages a durcissement structural. L’évolution des propriétés mécaniques peut étre donc
décrite par trois états successifs : état de sous-revenu, état revenu et état de sur-revenu. La dureté
augmente jusqu’au « pic de revenu » pour diminuer ensuite. La ductilité évolue en sens inverse.

L’évolution des principales propriétés mécaniques des alliages de la série 2XXX et plus
particuliérement de 1’alliage 2024, en fonction des traitements de revenu, fait I’objet des
paragraphes suivants. Une attention particuliére sera portée au lien entre 1’état de précipitation et
le mécanisme de durcissement.

[.4.1 EVOLUTION DE LA DURETE
Comme décrit précédemment, la phase d’équilibre, S-Al,CuMg, ne se forme pas

directement au cours des premiers instants du traitement de revenu. Des phases métastables
commencent par se former. Ces différentes transformations successives vont avoir des
conséquences sur I’évolution des propriétés mécaniques en fonction de la température et du
temps de revenu. Le schéma de la Figure I-4 présente 1’évolution de la dureté et de la résistance
mécanique d’un alliage d’aluminium durci au cours d’un traitement de revenu [Smi96]. La
précipitation de la phase d’équilibre, la phase S —Al,CuMg, et des phases antérieures, les phases
S" et S', est le facteur responsable du durcissement final.

Figure I-4 : Evolution de la dureté et de la résistance mécanique au cours d’un traitement thermique apres
trempe fraiche d’'un alliage Al-Cu-Mg [Smi96].
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Une augmentation continue de la dureté est corrélée avec I’augmentation de la durée et
de la température de revenu. Ringer et al. [Rin00] ont décrit 1’évolution de la dureté au cours
d’un revenu en deux étapes (Figure I-5) :

eune premiere augmentation de dureté intervient dans les premicres 60 secondes, pour
une température de revenu comprise entre 100 et 240 °C. Cette étape représente
approximativement 50 a 70% du durcissement maximal de 1’alliage et correspond a la formation
des clusters Cu-Mg [Shall, Marl0, Wan05, Rin97°].

eune deuxiéme augmentation de dureté apparait pour des temps de maintien plus longs
pour atteindre une valeur maximale (pic de dureté); cette augmentation est attribuée a la
formation des zones GPB et des phases S —Al,CuMg [Zah98, Wan04, Rin97°]. Entre ces deux
étapes d’augmentation de la dureté, existe un "plateau" au cours duquel, la dureté n’évolue pas
au cours du traitement thermique.

Si le traitement thermique de revenu est poursuivi, la dureté diminue puis se stabilise. Cette
diminution est le résultat de la coalescence des précipités, d’une augmentation de la distance
inter-précipité, ainsi que d’une zone de déplétion, sans précipités [Gan02]. On parlera alors
d’état métallurgique de sur-revenu.

Durete-‘k

100%
125HV

70%
106HV

60HV

>
Figure I-5 : Evolution de la dureté d’un alliage Al-Cu-Mg a 150 °C [Rin00].

L’évolution de la dureté d’un alliage 2024 en fonction de la température et de la durée du
revenu a été étudiée par Shih et al [Shi96]. Celle-ci est présentée a la Figure I-6a. La dureté
maximale voisine de 78 HRp est obtenue apres 48 h, 12 h et 0,25 h pour des températures de
revenu respectivement de 170 °C, 190 °C et 240 °C. Ces mémes auteurs montrent qu’un
écrouissage de 1,5% aprées trempe déplace les pics de revenu pour des temps plus courts et les
nivele (Figure 1-6b). Ces modifications sont dues a 1’apparition plus rapide des précipités S’ en
présence d’un pré-écrouissage.
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Figure I-6 : Evolution de la dureté Rockwell (HRB) d’un alliage 2024 en fonction de la durée de revenu (h)
pour 3 températures (a) sans pré-écrouissage, (b) avec pré-écrouissage de 1,5 % [Shi96].

[.4.2. EVOLUTION DE LA RESISTANCE MECANIQUE
Les Figures I-7 et I-8 donnent respectivement I’évolution de la résistance a la rupture et

de la limite d’¢élasticité quand des températures et des durées de revenu différentes sont imposées
a un alliage 2024. Les courbes déterminées pour des températures inférieures a 200 °C présentent
une forme « en cloche » typique des alliages a durcissement par précipitation. Le pic de revenu,
correspondant a une limite élastique maximale ou a la résistance a la rupture maximale, apparait
pour des durées différentes en fonction de la température de revenu. Ce pic est atteint d’autant
plus rapidement que la température de revenu est élevée.

Le maximum de limite d’¢lasticité ou de résistance a la rupture évolue également en
fonction de la température de revenu. La limite d’¢lasticité est importante pour des températures
comprises entre 130 °C et 150 °C, puis diminue pour ré-augmenter a 190 °C. La résistance a la
rupture est importante a 130 °C puis diminue pour des températures supérieures pour étre a
nouveau ¢levée a 190 °C. Cette évolution observée pour la résistance mécanique et la limite
¢lastique est probablement li¢e a la densité et a la taille des précipités fins.
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Figure I-7 : Evolution de la charge a la rupture au cours d’un traitement thermique de revenu d’un alliage
d’aluminium 2024 [Dev86].
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Figure I-8 : Evolution de la limite élastique au cours d’un traitement thermique de revenu d’un alliage
d’aluminium 2024 [Dev86].

Pour un revenu a des températures élevées, 190-200 °C, la résistance mécanique et la
limite élastique passent par un maximum pour une durée de revenu plus courte d’autant plus que
la température est plus élevée. Dans ces conditions les valeurs de propriétés mécaniques sont
plus faibles que sous 1’effet des revenus a températures plus basses durant des temps plus longs.
Deschamps ef al. [Des11] ont étudié la précipitation pour un alliage Al-2,5 at.% Cu-1,5 at.% Mg
durant un traitement de revenu a 200 °C. Ils ont constaté la formation des clusters de Cu et Mg
dans les premieres secondes, qui restent stables en ce qui concerne leurs fractions volumiques et
leurs tailles. La phase S commence a précipiter apres 20-30 min et remplace les clusters. Aprés 9
h (pic de dureté) la phase représente la phase dominante dans la s€quence de précipitation.

[.4.3 EVOLUTION DE L’ALLONGEMENT
La Figure 1-9 montre I’influence du traitement thermique de revenu sur la ductilité¢ du

matériau. Apres trempe fraiche, I’alliage possede une ductilité trés importante qui permet la mise
en forme par écrouissage avant d’appliquer le traitement de revenu [Bai0O]. Le pourcentage
d’allongement d’un alliage 2024 chute graduellement avec 1’augmentation du temps et de la
température de revenu inférieure a 200 °C. Cette diminution est d’autant plus rapide dans le
temps que la température de revenu est importante.

Concernant I’évolution des propriétés mécaniques pour un alliage d’aluminium 2024

traité thermiquement au pic de dureté¢ (10 h a 190 °C), Genevois [Gen06] a montré que la
microdureté¢ augmentait de 8 %, la limite ¢élastique (Rpo> ) de 40 % et la résistance mécanique
maximale a la traction de 8 %. Par contre, I’allongement a la rupture diminue de 73 %.
En conclusion, 1’état de précipitation durcissante qui est fonction des parametres de revenu
(température, temps) conditionne fortement les propriétés mécaniques de 1’alliage 2024. Les
données concernant 1’évolution de la dureté, de la résistance élastique et de la ductilité en
fonction de ces mémes parametres de traitement thermique serviront de point de départ pour
définir les différents états métallurgiques de revenu au pic et de sur-revenu de notre tole en
alliage EN AW 2024 T351 pour 1’étude de son comportement en corrosion.
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Figure I-9 : Evolution de I'allongement au cours d’un traitement thermique de revenu d’un alliage
d’aluminium 2024 [Dev86].

[.5 COMPORTEMENT EN CORROSION DES ALLIAGES D'ALUMINIUM DE
LA SERIE 2XXX

Les alliages d’aluminium de la série 2xxx sont sensibles a la corrosion localisée. Les
premicres études connues sur le comportement en corrosion de 1’aluminium ont commencé vers
1890, a partir du moment ou ce métal a été disponible pour envisager des applications dans les
batiments et dans les ustensiles de cuisines [Smi77]. L’interaction avec le milieu extérieur au
cours des différentes étapes de mise en forme du matériau ou pendant son service favorise
I’apparition d’une couche de contamination superficielle de composition complexe, comme le
montre la Figure I-10.

Superficial contamination: External film:
Adsorbed water Hydrated
Residues of rolling oil boehmite or
Residues of degreasing agents bayerite

Amorphous and compact oxide
Initial thickness 2—4 nm

@ Intermetallic phase

Figure I-10 : Couches et phénoménes d’adsorption du film d’oxyde [Var04].

La couche externe, lors d’un contact prolongé avec I’eau, croit et se transforme en
bayérite ou bohmite en fonction de la température du milieu. Dans le cas des alliages
d’aluminium, au cours de 1’oxydation, les éléments plus nobles que 1’aluminium (le cuivre) vont
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s’accumuler a Dinterface métal/oxyde. Donc ce film d’oxyde influence le comportement
¢lectrochimique de I’aluminium et sa résistance a la corrosion.

Ainsi, les hétérogénéités de la surface vont localiser I’adsorption des ions CI sur la
surface du film [Szk99]. La présence de particules a la surface du matériau peut induire la
formation de défauts dans le film passif, pouvant faciliter sa rupture, due a la différence de
ductilité entre la matrice et les particules [Var04]. Mais, par contre ce film peut supporter des
déformations sans se rompre.

[.5.1 FORMES SPECIFIQUES DE CORROSION DES ALLIAGES D'ALUMINIUM
Les phénomeénes de corrosion des alliages d’aluminium peuvent étre dissociés en deux

catégories : la corrosion généralisée (uniforme) et la corrosion localisée. Ceux-ci sont
conditionnés par certains facteurs de premiers ordres comme: la composition et la microstructure
des alliages, le milieu corrosif (le pH et les conditions physico-chimiques).

La corrosion généralisée (ou uniforme) se traduit par une diminution uniforme et
réguliere d’épaisseur sur toute la piece. La corrosion localisée se manifeste sur une zone
restreinte ; le reste de la surface n’est pas attaqué. Les formes de corrosion localisée sont la
corrosion par piqures, la corrosion filiforme, la corrosion caverneuse, la corrosion galvanique, la
corrosion exfoliante, la corrosion intergranulaire ou bien encore la corrosion sous contrainte et la
fatigue - corrosion. Ces différentes formes de corrosion sont décrites brievement dans les
paragraphes suivants.

La corrosion par piqilires est considérée comme ['une des principales formes de
corrosion qui affectent I’aluminium et ses alliages, et notamment 1’alliage 2024. La piqlration
est une forme de corrosion localisée qui se traduit par la formation, sur la surface du métal, de
cavités aux formes irrégulieres dont le diamétre et la profondeur varient suivant plusieurs
parameétres propres au métal, au milieu et aux conditions de service. Ce type de corrosion est
caractérisé par trois parametres, qui sont la densité de piqlires par unité de surface, la probabilité
de piqares et la vitesse de propagation. Les étapes de corrosion par piqires seront présentées de
maniére plus approfondie pour I’alliage d’aluminium 2024 dans le paragraphe 1.5.2.1.

La corrosion filiforme se développe toujours au niveau des défauts d’un revétement puis
se propage a I’interface métal/revétement en formant de fins filaments. Cette forme de corrosion
peut étre observée dans le cas de matériaux revétus (protection par peinture) ou recouvert d’un
film épais et peu adhérent.

La corrosion caverneuse se développe dans des interstices, des zones de recoin ou le
matériau est localement en contact avec un milieu corrosif. Une pile a aération différentielle
s’établit entre le milieu confiné et la solution extérieure. Les alliages d’aluminium riches en
cuivre sont sensibles a cette forme de corrosion.

La corrosion galvanique se produit entre deux métaux de potentiels électrochimiques
différents, en contact électrique dans le méme milieu électrolytique engendrant la formation d’un
couple galvanique. Ce couple galvanique a pour conséquence le role de protéger le métal plus
noble et de déclencher ou d’accélérer la corrosion du métal moins noble.

La corrosion exfoliante ou feuilletante est une forme de corrosion intergranulaire se
développant suivant une multitude de plans paralleles a la direction de transformation,
particuliére dans le cas de tole laminée. Des feuillets de métal inattaqués et trés minces subsistent
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entre ces plans et sont repoussés par le gonflement des produits de corrosion. Dans le cas des
alliages de la série 2xxx, la corrosion exfoliante peut venir dans la continuité de la corrosion
intergranulaire.

La corrosion intergranulaire attaque de préférence les joints de grain ou les régions
étroitement limitrophes, sans attaquer particulicrement les grains eux-mémes. Les conditions de
sensibilisation a la corrosion intergranulaire sont constituées de la présence d’hétérogénéités
autour de la zone du joint de grains et de 1’existence d’un milieu corrosif (presque toujours un
milieu chloruré neutre) permettant de différencier d’un point de vue électrochimique les
comportements respectifs de la zone du joint et de Dintérieur du grain. La corrosion
intergranulaire des alliages est conduite par de microcouplages galvaniques, dans lesquels la
zone appauvrie en cuivre se dissout de manicre préférentielle.

La corrosion sous contrainte se développe en présence d’un milieu corrosif et d’un état
de contrainte statique. Les alliages de la série 2xxx, 7xxx (a hautes caractéristiques mécaniques)
et la série Sxxx (a tres forte teneur en magnésium) peuvent étre sensibilisés a cette forme de
corrosion [Var99]. Sous D’effet des contraintes périodiques les alliages d’aluminium sont
sensibles a la fatigue — corrosion. L’endommagement progresse par fissuration dont la vitesse
est d’autant plus grande que la fréquence de sollicitation est plus faible.

1.5.2 SENSIBILITE DES ALLIAGES D’ALUMINIUM DE LA SERIE 2XXX A LA CORROSION LOCALISEE

Les études réalisées sur les alliages d’aluminium de la série 2xxx, et notamment [’alliage
AA2024, révelent une sensibilité de ces alliages a la corrosion localisée dans un milieu qui
contient les ions chlorure. Ils sont sensibles a la corrosion par piqures [Gal70, Buc97, Bla98,
Gui99, Szk99, Lac08], a la corrosion intergranulaire [Zha03, Liu06, Aug08, Larll] et a la
corrosion sous contrainte [Pau08]. La corrosion localisée apparait suite a un phénomene de
dissolution anodique sur une certaine zone de la surface ; le reste de la surface restant protégé par
le film passif. La présence d’hétérogénéités microstructurales comme les particules
intermétalliques qui ont une distribution hétérogene et une taille différente, sont responsables de
la sensibilité a la corrosion localisée des alliages d’aluminium de la série 2xxx, et notamment de
I’alliage 2024. Les deux formes de corrosion localisée rencontrées les plus fréquemment pour

ces alliages sont donc la corrosion par piqiires et la corrosion intergranulaire.

1.5.2.1 CORROSION PAR PIQURES DES ALLIAGES DE LA SERIE 2XXX

La piqlration se traduit par la formation a la surface du métal de cavités de formes
irréguliéres avec un diametre et une profondeur qui varient en fonction des propriétés du métal,
du milieu corrosif et des conditions physico-chimiques. Comme décrit dans le paragraphe
précedent, I’aluminium est protégé par une couche d’oxyde natif; la sensibilité des alliages
d’aluminium a la corrosion localisée est le résultat de la rupture du film d’oxyde. La tenue a la
corrosion localisée dépend, en grande partie, de la stabilité électrochimique du film d’oxyde et
de la capacité de la surface a se repassiver. Ces deux caractéristiques sont influencées par le pH
et la nature du milieu corrosif. Dans la plupart des cas, la corrosion par piqires se développe
dans des milieux chlorurés neutres. Le mécanisme de la corrosion (Figure I-11) par piqires
suppose deux étapes essentielles : I’amorcgage et la propagation des piqires.
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L’amorcage - Dans le premier temps, I’amorcage d’une piqire nécessite la rupture
locale du film passif et I’apparition d’une cavité, qui va évoluer vers une piqiire métastable. La
présence des especes chimiques dans un milieu humide, les anions chlorures, sulfates, cumulée
avec la présence des particules intermétalliques favorisent la rupture du film d’oxyde. Les
particules intermétalliques peuvent générer la formation de micro défauts dans la couche
d’oxyde ; ces micro défauts produisent tres facilement la rupture du film d’oxyde. De plus, a
I’interface matrice/particule, des micro décohésions peuvent apparaitre suite au laminage et
générer des sites de développement de futures piqiires [Sha03].

3/2 H,
320,

7N Cl
Figure I-11 : Mécanismes de corrosion par piqtires des alliages d’aluminium [Var04].

Un autre facteur responsable de la rupture du film d’oxyde est la composition chimique et
la structure du film d’oxyde. La présence des particules entraine un gradient dans la composition
du film et un site potentiel de la rupture du film [Szk99]. Dans un milieu chloruré, I’adsorption
des ions Cl a la surface du film d’oxyde est non-uniforme, une grande concentration se retrouve
au niveau des micro défauts et des inclusions. Une plus grande adsorption des ions Cl  est
observée dans la zone des particules intermétalliques, ou le film d’oxyde est plus faible [Liu00,
Sha03]. La concentration des ions CI” est fondamentale ; le taux de germination des piqiires varie
de fagon logarithmique avec la concentration en chlorures [Bla97]. Comme la composition
chimique des particules intermétalliques est différente de la composition chimique de la matrice,
une différence de potentiel apparait entre les deux zones, c’est cette différence qui est a ’origine
d’un micro-couplage galvanique. La formation d’une cavité peut apparaitre lorsque les particules
moins nobles que la matrice se dissolvent ou bien lorsque les particules plus nobles que la
matrice, jouant le role de cathode, conduisent a la dissolution de la matrice autour des particules
entrainant a son tour un décrochement de la particule. Les études montrent que tous les types de
particules intermétalliques sont sensibles a la corrosion par piqiires mais de maniere différente.

Les particules de type S-Al,CuMg se dissolvent préférentiellement car leur potentiel est
plus anodique de 300 a 400 mV que le potentiel de corrosion de la matrice 1’alliage 2024-T3
[Sch98"]. De plus, au cours de I’immersion, le potentiel des particules de phase S-Al,CuMg
évolue : au début les particules sont anodiques par rapport a la matrice [Wei98], puis elles
deviennent cathodiques au cours de leur dissolution [Gui99, Li05]. Pour expliquer ce phénomene
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de dissolution préférentielle des particules de phase S-Al,CuMg, plusieurs mécanismes sont
proposés :

e «Dealloying » ou déalliage et redistribution du cuivre [Wei98, Vuk02, Sha03]. Au
cours de I’immersion dans un milieu corrosif (ions chlorures et sulfates) une particule de phase
S-AlL,CuMg est attaquée (corrodée) de manicre préférentielle [Buc97, Lia98, Gui99, Buc00]. Un
schéma du mécanisme de « dealloying » a été proposé par Lacroix et al. [Lac08"] (Figure 1-12).

Figure I-12 : Schéma du mécanisme de "dealloying" d’une particule de phase S-Al;CuMg d’un alliage
d’aluminium 2024-T351 dans un milieu sulfate et chlorure [Lac08?].

Au cours des premiers instants, une dissolution sélective de I’aluminium et du
magnésium apparait dans la particule de phase S-Al,CuMg (site anodique). Il en résulte un
enrichissement relatif de la particule en cuivre. Une réaction de réduction de 1’oxygene se
produit a la surface. Ce phénomene se traduit aussi par une augmentation en valeur absolue du
potentiel de la surface. Le couplage galvanique entre la particule riche en cuivre (site cathodique)
et la matrice (site anodique) induit une passivité accrue de la matrice autour de la particule.
D’autre part, la réaction de réduction d’oxygene, créant une concentration trés importante
d’anions OH’, entraine une forte alcalinisation a I’interface particule /matrice, qui va déstabiliser
le film d’oxyde protecteur [Mok10]. Comme la matrice n’est pas protégée, I’aluminium va se
dissoudre dans le milieu alcalin, et une cavité se développe a I’interface particule/matrice. La
structure poreuse de la particule favorise le détachement du cuivre de la particule qui va se
déposer autour d’elle. Le couplage entre les particules enrichies en cuivre et le dépdt de cuivre
d’une part et la matrice, d’autre part, augmente la dissolution de la matrice d’aluminium a
I’interface avec la particule ainsi que le détachement de la particule.

e Un autre mécanisme de dissolution dérive de la présence d’une zone appauvrie
(dépourvue) en précipité autour des particules, appelée PFZ (precipitate free zone) avec un
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comportement anodique par rapport a la particule et a la matrice [Gui99, Zha03]. Une dissolution
préférentielle des zones PFZ est due a un couplage galvanique entre les zones PFZ et les
particules d’un part, et les zones PFZ et la matrice d’autre part. Dans une étude sur un alliage
2024, Zhang et al. [Zha03], montrent par une analyse MET la présence de ces zones PFZ autour
des précipités pour I’état revenu T8, et leurs absence pour 1’état T3.

e L’existence d’une particule hétérogéne peut aussi étre une autre cause de la
dissolution des particules [Cam00]. Campestrini et al. décrivent dans leur étude sur un alliage
2024 apres un temps plus long d’exposition a 1’air (54 s) entre I’étape de mise en solution et
I’étape de trempe, I’apparition de certaines particules avec une composition chimique différente
entre cceur et peau, dites particules bipolaires. Leur composition est Al-Cu-Mg en peau et Al-Cu-
Mn-Fe a cceur. Il est constat¢ que durant le passage a l’air libre les particules Al-Cu-Mg
précipitent a I’interface entre les particules Al-Cu-Mn-Fe et la matrice.

Les particules de phase S-Al,CuMg se dissolvent quel que soit I’environnement, et méme
dans I’eau désionisée. Des phénomenes de dissolution des particules de phase S-Al,CuMg sont
observés suite a un polissage d’un alliage 2024-T351 avec pate diamantée et de 1’eau désionisée
[Lac08, Che96]. Chen et al. [Che96] ont montré que, quel que soit la nature des particules
(anodique ou cathodique) un dépdt de cuivre est présent, et le comportement des particules au
final est cathodique.

Boag ef al. [Boall] dans une étude concernant la corrosion d’un alliage d’aluminium
2024 dans un milieu chloruré, ont constaté 1’apparition du phénoméne de dissolution sélective de
I’aluminium et du magnésium associé au développement d’une cavité dans les premicres minutes
d’immersion (5 min), Figure 1-13. L’endommagement par corrosion se développe avec
I’augmentation du temps d’immersion et une dissolution complete apparait aprés 120 min
[Sha03].

Figure I-13 : Observation MEB des particules S-Al;CuMg pour 5 min, 10 min et 15 min d'exposition dans un
milieu NaCl 0.1 M [Boall].

Les particules de type Al(Cu,Mn,Fe,Si) ont un comportement cathodique par rapport a la
matrice; elles présentent un potentiel plus noble ou trés proche de la matrice [Sch98?, Buc99,
Boall]. Certains auteurs considérent que dans une solution aérée le comportement des particules
est influencé par leur caractere cathodique qui va induire une réaction de réduction de 1’oxygene,
se traduisant par une augmentation locale du pH [Che96, Wei98, Lec02]. Cette augmentation de
pH entraine une dissolution de la matrice autour des particules. Au final, se forme une cavité a
I’interface particule/matrice [Ser84, War95, Sch00]. L’alcalinité de la solution, associée a un

Page 22



Chapitre I - Etude bibliographique

dépot des produits de corrosion a proximité des particules intermétalliques, a été décrite par
Misset et al. [Mis00].

Dans certaines conditions, si 1’échantillon est polaris¢ anodiquement, une dissolution
préférentielle du fer et du manganése a été observé. Les particules ont un aspect spongieux
(poreux) [Sut01, Dub02]. De plus, une augmentation du pH est remarquée autour des particules,
induite par la réaction de dissolution due aux ions du fer. Il en résulte un dépot
d’oxyde/hydroxide de fer a la surface [Kol03]. Chen et al. [Che96] ont observé la formation de
microcavité a I’interface matrice/particules dans un milieu contenant des ions chlorures, suite a
une réaction de réduction des ions Cu®’, générant un dépét nodulaire de cuivre. Les zones PEZ
semblent influencer 1’augmentation de la dissolution de la matrice autour de ces particules
[Gui99].

Plus récemment, Boag et al. ont étudié le phénomene de la corrosion localisée dans un
milieu NaCl 0.1M au niveau de particules intermétalliques grossiéres [Boall]. Ils ont observé
une dissolution progressive des particules contenant Al, Cu, Mn, Fe, Si durant le processus de
corrosion. IIs ont classé ces particules en fonction de la teneur en Si et du rapport Cu/Fe en deux
groupes :

e (AlCu)(FeMn),Si présentant un rapport faible Cu/Fe = 0,5 et une teneur en Si = 2,4 at.%
e  Al(Cu,Mn,Fe) présentant un rapport Cu/Fe plus €élevé que pour le premier groupe et une
teneur en Si pouvant atteindre 1,8 at.%.

A la Figure I-14 sont présentées des observations faites par Boag ef al. par microscopie
¢lectronique a balayage des particules de type Al(Cu,Mn,Fe) (a) et (b) et (Al,Cu)x(Fe,Mn)ySi (c)
et (d) apres 120 min d'exposition dans un milieu NaCl 0,1 M.

Figure I-14 : Observations MEB des particules de type : Al(Cu,Mn,Fe) (a) et (b) et (Al,Cu)x(Fe,Mn)ySi (c) et
(d) aprés 120 min d'exposition dans un milieu NaCl 0,1 M [Boal1].
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Apres 15 minutes d’immersion dans un milieu chloruré, ils ont constaté quelques cavités
autour des particules Al(Cu,Mn,Fe,Si) et encore moins dans le cas de particules
(AlCu)y(FeMn),Si. Ces cavités sont discontinues au début, mais aprés 30 minutes elles
deviennent continues. Pour les particules (AlCu)«(FeMn),Si, aprés 30 minutes de corrosion des
cavités ont ¢ét¢ mises en évidence autour des particules. Ce processus est complet aprés 120
minutes d’immersion.

Pour conclure, les particules de type S-Al,CuMg se dissolvent quel que soit le milieu
corrosif. Anodiques vis-a-vis de la matrice au départ, elles deviennent cathodiques au cours de
leur dissolution. Le mécanisme de dissolution principal consiste dans la dissolution sélective de
I’aluminium et du magnésium, associé avec un enrichissement relatif en cuivre, le dealloying
[Wei98, Gui99, Buc00, Sha03, Lac08].

Les particules de type Al(Cu,Mn,Fe,Si) ont un comportement cathodique par rapport a la
matrice. Au cours de la corrosion, la matrice a proximité des particules est dissoute. Des dépots
nodulaires de cuivre ont été observés sur ce type de particules [Che96, Gui99, Mis00]. Selon
Boag et al., dans un premier temps, les particules de phase S-Al,CuMg se dissolvent suivi par les
particules de type Al(Cu,Mn,Fe) et au final par les particules de type (Al,Cu)(Fe,Mn),Si. La
Figure I-15 synthétise I’évolution de la corrosion localisée sur les particules intermétalliques
grossieres dans une solution de NaCl 0,1 M pour un temps de corrosion de 120 minutes.

Figure I-15 : Corrosion localisée au niveau de particules intermétalliques grossiéres [Boal1].

Les endommagements rencontrés lors de la corrosion par piqure dans un alliage
d’aluminium 2024-T351 sont la dissolution des particules intermétalliques et la dissolution de la
matrice autour des particules associées a I’apparition d’une tranchée « trenching ». Ces deux
types d’endommagement par piqlires proposées par Boag et al. [Boa08] sont présentées sur la
micrographie MEB de la Figure I-16 et sont schématisées a la Figure 1-17.
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Figure I-16 : Micrographie MEB : (a) dissolution des particules intermétalliques ; (b) trenching [Boa08].

Figure I-17 : Deux formes d’attaque de la corrosion par piqure ; (a) dissolution des particules
intermétalliques ; (b) trenching [Boa08].

La propagation - La propagation des piqlires se fait par dissolution anodique de
I’aluminium en fond de piqlre assistée par les ions chlorures présents dans 1’¢lectrolyte. La
coalescence des piqures est alimentée par le couplage galvanique entre la matrice (surface de
piqire) et les particules exposées a la surface des piqlres. La répartition et la distribution des
particules intermétalliques jouent un grand réle dans la propagation des piqlires. Ainsi, suite a
leur coalescence, les piqlires peuvent attaquer les précipités sub-surfaciques ou les clusters
[Che96, Lia99, Hugll]. La distribution des particules intermétalliques en profondeur (en
volume) implique des interactions entre particules qui a une grande influence dans la propagation
des piqares.

1.5.2.2 CORROSION INTERGRANULAIRE DES ALLIAGES DE LA SERIE 2XXX

La corrosion intergranulaire se localise donc aux joints de grains du matériau. Le milieu
qui entraine la corrosion intergranulaire est presque toujours le méme que pour la corrosion par
piqlres, a savoir un milieu chloruré neutre. Pour les alliages de la série 2xxx le phénomene de
corrosion intergranulaire est li¢ a la précipitation des particules intermétalliques riches en cuivre
au joint de grains, les particules de phase S-Al,CuMg, et dont la formation entraine un
appauvrissement en cuivre dans la zone adjacente aux joints de grains. La zone appauvrie en
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cuivre résulte donc de la diffusion des atomes de cuivre de la matrice. Les particules riches en
cuivrte ont un comportement cathodique et la zone appauvrie en cuivre présente un
comportement anodique. Par suite, le couplage galvanique qui résulte de la différence de
potentiel entre les précipités et la zone appauvrie, entraine la dissolution de la matrice autour des
joints de grains.

Les premicres études concernant 1’étape d’initiation de la corrosion intergranulaire ont été
réalisées sur les alliages de la série 2xxx, avec une teneur en cuivre de 4 %. Galvele et al.
[Gal70] ainsi que Sugimoto et al. [Sug75] ont rapporté 1’existence de deux potentiels de rupture :
un potentiel de rupture qui est associé a la dissolution de la zone dépourvue en cuivre le long des
joints de grains et un autre potentiel plus noble qui correspond au potentiel de piqire de la
matrice.

A la Figure I-18 sont représentés les courbes i = f(E) de I’aluminium pur et d’un alliage
Al-Cu (4%) dans une solution chloruré de NaCl 0,5 M. Les deux potentiels identifiés par Galvele
et al., peuvent étre observés sur cette courbe: Epiqare1 — potentiel de piqiire de la zone dépourvue
en cuivre et Epiqares - potentiel de piqlre de la matrice. De méme, deux potentiels de rupture sont
remarqués par Urushino ef al. [Uru79] pour les alliages de la série 2xxx, de type Al-Cu-Mg
(AA2017 et AA2024).

Figure I-18 : Courbe intensité - potentiel de 'aluminium pur et de l'alliage d’aluminium-4 % cuivre en
solution chlorurée d’apreés [Gal70].

Plusieurs années apres, Guillaumin et al. [Gui99] ont étudié le comportement de 1’alliage
AA2024 dans une solution chlorurée NaCl 1M. La courbe obtenue par mesure potentiocinétique
par Guillaumin et al. montre également deux potentiels de rupture, notés Eb; et Eb, (Figure I-
19).

Le premier potentiel Eb; = -720 mV est attribué a une dissolution des particules
intermétalliques de phase S-Al,CuMg. Pour un potentiel inférieur a Eb;, Guillaumin a observé
une dissolution de la matrice a proximité des phases S-Al,CuMg. Les phases S-Al,CuMg
présentent une structure poreuse due a la dissolution sélective du magnésium et a
I’enrichissement relatif en cuivre. Le couplage galvanique entre les particules S-Al,CuMg et la
matrice adjacente est alors accentué. Les observations MET ont mis en évidence 1’existence des
zones PFZ autour des particules S-Al,CuMg. Ces zones sont caractérisées par un potentiel moins
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noble vis-a-vis des particules S et de la matrice. Deux types de couplage galvanique sont
observés: un couplage entre les particules S et les zones PFZ adjacentes et un couplage entre les
zones PFZ et la matrice adjacente. La matrice adjacente aux particules de phase S est dissoute
pour le potentiel inferieur a Eb;.

900  -800 =700  -600  -500  -400
Potential (mV/SCE)

Figure I-19 : Courbe de polarisation de l'alliage d’aluminium 2024 en solution NaCl 1M [Gui99].

Un travail effectué par Zhang et al. [Zha03] confirme le résultat concernant la nature et la
valeur du premier potentiel de rupture, pour un alliage 2024-T3, dans un milieu chloruré NaCl
désaéré avec de I’argon. Le deuxiéme potentiel de rupture, plus noble, noté sur la courbe par Eb,
=- 620 mV est associ¢ soit avec le potentiel de rupture de la matrice soit avec la propagation de
la corrosion par piqures et de la corrosion intergranulaire. Ce potentiel est le résultat de la
dissolution de la matrice dans les grains et au niveau de joints de grains dont les particules S-
Al,CuMg sont dissoutes, le couplage galvanique étant accentué. La sensibilité a une dissolution
sélective des joints de grains est induite d’une part de leur comportement plus anodique en
rapport avec la matrice et d’autre part de la dissolution des particules intermétalliques a un
potentiel de -720 mV. Le développement de la corrosion par piqlres et de la corrosion
intergranulaire est remarqué.

Zhang et al. [Zha03] considérent que le deuxiéme potentiel de rupture correspond a
I’initiation et a la propagation de la corrosion intergranulaire. Pour la propagation, il est
nécessaire qu’une précipitation continue aux joints de grains existe avec la présence des zones
PFZ pour assurer un chemin anodique. Les parameétres susceptibles d’affecter la corrosion
intergranulaire peuvent tenir compte des conditions physico-chimiques (composition chimique
du milieu corrosif, température) et aussi des propriétés intrinseéques du matériau (macrostructure,
hétérogénéités microstructurales, précipitation aux joints de grains). La sensibilité a la corrosion
intergranulaire des alliages de la série 2xxx, et notamment de 1’alliage d’aluminium 2024 peut
étre contrdlée a ’aide des traitements thermiques et plus précisément, par la vitesse de
refroidissement et I’effet du revenu. La vitesse de trempe représente donc une étape essentielle
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au cours d’un traitement thermique pour obtenir de bonnes propriétés mécaniques et pour
améliorer la résistance a la corrosion localisée.

[.5.2.3 INFLUENCE DES TRAITEMENTS THERMIQUES SUR LA CORROSION LOCALISEE

La vitesse de trempe - La vitesse de trempe conditionne la diffusion des atomes de
soluté et la germination des précipités aux joints de grains (Figure 1-20) [Ket63]. Ainsi, une
vitesse de trempe ¢élevée (> 167 °C /s) ne permet pas la germination des précipités aux joints de
grains et 1’alliage est sensible a la corrosion par piqlires, mais pas sensible a la corrosion
intergranulaire. Pour une vitesse de trempe comprise entre 70 et 167 °C /s une germination
1égere des précipités au niveau des joints de grains apparait, et les phénomenes de corrosion par
piqlres et de corrosion intergranulaire sont possibles. Une vitesse de trempe tres lente (< 70
°C/s) provoque une germination abondante de larges précipités aux joints de grains. Trois zones
se distinguent alors : les précipités intergranulaires, une zone anodique a proximité des joints de
grains et la matrice.

Potentiel ,
(mV)
\=
-540—/ ¥
-550 ¥
-560 ¥ Pigure
570+ N Pigare + Corrosion Intergranulaire
-580—+ E Corrosion Intergranulaire
-5904-
-6001-
-610 /
620 L4 4 \| ‘ » Vitesse de
A) 600 500 400 300 200 100 O trempe
~ —~ ~—~— (°Cls)

B) 1) 2) 3)

Figure I-20: (A) Effet de la vitesse de trempe sur le potentiel et la sensibilité a la corrosion localisée ; (B)
Effet de la vitesse de trempe sur la microstructure [Ket63].

Le traitement de revenu - L’effet du traitement du revenu sur la sensibilité d’un
alliage de la série 2xxx a été étudié par Galvele ef al. [Gal70]. Un alliage Al — 4 % Cu apres mise
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en solution et trempe présente une seule phase et il n’est pas sensible a la corrosion
intergranulaire. Aprés un revenu de 2 heures a 176 °C, trois phases a potentiels de corrosion
différents sont observées: les précipités Al,Cu, une zone dépourvue en cuivre le long des joints
de grains et la matrice.

Si un traitement de sur-revenu est réalisé les précipités nanométriques sont répartis de
maniere homogeéne dans la matrice et au niveau des joints de grains. La matrice se dissout de
facon généralisée autour des précipités et les phénomeénes de corrosion intergranulaire
n’apparaissent plus [Zha03]. Le traitement de sur-revenu diminue donc la sensibilité a la
corrosion intergranulaire grace a la germination et a la croissance d’un grand nombre de
précipités nanométriques dans la matrice qui se manifeste dans le méme temps par une
diminution de la concentration de cuivre dans la solution solide. La zone dépourvue en cuivre
n’est pas limitée seulement aux joints de grains, elle s’étend dans toute la matrice. Par voie de
conséquence, aucune différence de potentiel n’est enregistrée entre la matrice et les joints de
grains. Ce comportement a ét¢ mis en évidence par tests électrochimiques et techniques
microscopiques (MET et MEB) [Zha03].

La sensibilité a la corrosion intergranulaire d’un alliage d’aluminium 2024 sur-revenu a
190 °C pendant 12 h (T8) et 36 h (T8+) dans une solution chlorurée de NaCl 1M, a été étudice
par Zhang et al. [Zha02].

Les potentiels de rupture sont déplacés vers les potentiels plus anodiques en fonction de
I’augmentation du temps de traitement thermique. Une attaque sélective des grains est observée
avec 1’augmentation du potentiel anodique. Le traitement de sur-revenu n’a pas un effet
significatif sur la profondeur de la corrosion, et dont sur la cinétique de la corrosion
intergranulaire, comme est indiqué sur la Figure 1-21.
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Figure I-21: Cinétique de la corrosion intergranulaire pour différents états métallurgiques [Zha02].

En comparaison avec I’état T3, pour 1’état T8 et T8+, les auteurs mettent en évidence un
changement de morphologie de 1’attaque due a une attaque sélective des grains. A la Figure 1-22

sont représentées les observations métallographiques en section transversale pour 1’alliage
d’aluminium 2024-T8 a deux potentiels : OCP = -740 mV/SCE et OCP = -580 mV/SCE.
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L’échantillon correspondant a ’OCP = -580 mV/SCE présente une attaque sélective au niveau
des grains. Ce changement de comportement peut étre attribué a I’appauvrissement de la matrice,
par diffusion du cuivre dans les précipités. Les grains et les joints de grains sont des zones
anodiques par rapport aux précipités. En conséquence, la corrosion se développe au niveau de
ces zones. L’attaque est moins localisée et donc moins importante.

(a)
Figure I-22 : Observations des échantillons de l'alliage d’aluminium 2024-T8 attaqués a : OCP=-740
mV/SCE (a) et OCP = -580 mV/SCE (b) [Zha02]

[.5.3 ETUDE DU ROLE DES PARTICULES INTERMETALLIQUES SUR LE COMPORTEMENT EN
CORROSION PAR L’EMPLOI DE TECHNIQUES LOCALES

[.5.3.1 INTERETS DES TECHNIQUES EXISTANTES

L’intérét pour 1I’étude du comportement des particules intermétalliques a 1’échelle locale
est majeur car la sensibilité a la corrosion localisée de 1’alliage 2024 est due a ces particules. Les
techniques locales qui permettent d’étudier le comportement des précipités par exemple sont
souvent soit des techniques €lectrochimiques, soit des techniques d’observation morphologique.
La microscopie a force atomique en mode Kelvin, permet d’accéder aux informations
¢lectriques, chimiques et topographiques in situ simultanément. Ce mode dérivé de I’AFM rend
en effet possible ’acquisition de la topographie et du potentiel de surface au cours de la méme
acquisition avec une résolution latérale de I’ordre d’une dizaine de nanométres. C’est la raison
pour laquelle, cette technique semble prometteuse pour étudier les phénomenes de corrosion
localisée. Schmutz et al. [Sch98b] dans leur travail consacré au comportement a la corrosion de
I’alliage 2024, ont corrélé le potentiel de corrosion avec le potentiel de surface mesuré par
AFM/KFM. Pour les deux types de particules intermétalliques, ils ont déterminé le potentiel de
surface en rapport avec la matrice de +250 = 50 mV pour la phase S-Al,CuMg et +300 = 50 mV
pour les particules Al(Cu,Mn,Fe,Si). Ces valeurs du potentiel de surface ont été influencées par
la présence d’une couche d’oxyde en surface de 1’alliage signalée par les auteurs. Les différences
de potentiel entre les particules intermétalliques et la matrice pour 1’alliage 2024 ont été suivies
par Campestrini par AFM/KFM [Cam00] apres 1’application d’un traitement thermique. Dans le
Tableau I-7 sont présentées les valeurs du potentiel de corrosion de I’aluminium pur, dans
différents conditions d’immersion, comparées a celles de 1’alliage d’aluminium 2024 soumis au
traitement de revenu.
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Tableau I-7: Valeurs du potentiel de corrosion de I'aluminium pur par rapport a celui de I'alliage 2024 dans
différents états métallurgiques.

Matériau Ecorr Electrolyte Références
(mV) bibliographiques
Al pur (99,9 % -730 0,5 NaCl, pH= 6,5 [Lia97]
Al pur (99,999 %) -750 ASTM G69 [But93]
Al pur -1150 0,5 NaCl, pH= 3,5 [Lia99]
AA2024 -600 NacCl, H,O, [But93], [ASM94],
T3 ASTM G69 [Var04]
AA2024 -605 0,5 NaCl [Lia97]
T3
AA2024 -600 NacCl, H,0O, [But93], [ASM94],
T4 ASTM G69 [Var04]
AA2024 -710 NaCl, H,0, [Var04]
T4 ASTM G69
AA2024 traité 2h a -625 3,5 at.% NaCl [Gre07]
177 °C (sous-revenu)
AA2024 traité 14h a -695 3,5 at.% NaCl [Gre07]
177 °C (pic de revenu)
AA2024 traité 100h a -703 3,5 at.% NaCl [Gre07]
177 °C (sur-revenu)

Pour les particules S-Al,CuMg et Al(Cu,Mn,Fe,Si) une différence de potentiel de 150 a
300 mV positivement par rapport a matrice a €té signalée. De plus, une variation de potentiel de
I’ordre de 400 a 500 mV a été enregistrée, entre différentes zones d’une méme particule. Un
exemple d’une telle particule « bipolaire » est présenté a la Figure 1-23. Le potentiel a cceur, de
type Al(Cu,Mn,Fe,Si) est plus noble que la matrice (DDP = 250 mV) et la peau, de type
Al,CuMg est moins noble que la matrice (DDP =-150 mV).

=] Potential
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Figure I-23 : Analyse MEB et mesure du potentiel par AFM pour une particule « bi-polaire »(Al-Cu-Mg en
peau et Al-Cu-Mn-Fe-Si au cceur) de 'alliage d’aluminium 2024 trempé [Cam02].
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Guillaumin et al. [Gui01] ont réalis¢ des mesures de potentiel AFM/KFM sur les
particules intermétalliques et ont démontré la complexité de ces analyses en présence du film
d’oxyde a la surface. Les mesures SPKFM sont en accord avec les autres études : la différence
de potentiel Volta des phases S-Al,CuMg par rapport a la matrice est légerement plus faible en
comparaison a celle des particules Al(Cu,Mn,Fe,Si1), mais dans les deux cas supérieure a la
matrice.

Aprés que la couche d’oxyde de 2 a 3 nm ait été enlevée par abrasion ionique (Ar') dans
un spectrometre Auger (AES), ils ont constaté une variation de la différence de potentiel Volta
entre la matrice et les particules de phase S-Al,CuMg ; la différence de potentiel Volta est
inférieure a celle observées entre la matrice et les particules de phase Al(Cu,Mn,Fe,Si). Les
auteurs consideérent que cette variation de potentiel Volta peut étre associée a un changement des
propriétés mécaniques, de structure ou de composition chimique de la couche d’oxyde.

Leblanc et al. [Leb02] ont confirmé, par abrasion ionique, 1’existence d’une couche qui
modifie les mesures de potentiel. Les auteurs montrent que cette couche résulte de 1’étape de
polissage et qu’elle interagit fortement avec les particules et la matrice en sub-surface.
L’existence de cette couche, d’une ¢épaisseur de 3 a 6 nm, rend les mesures du potentiel
difficilement reproductibles. De plus, ils ont observé un lien entre la fraction surfacique des
particules et le phénoméne de corrosion. Le phénomeéne de dissolution de la matrice autour des
particules est plus important si la fraction surfacique de particules de type Al(Cu,Mn,Fe,Si) est
plus élevée. Pour une fraction surfacique faible, la corrosion se manifeste au niveau de particules
S-Al,CuMg, qui se dissolvent préférentiellement. Le phénoméne de dissolution des particules de
phase S-Al,CuMg a été étudié par mesures AFM/KFM par Lacroix et al. [Lac08]. Les mesures
AFM/KFM couplées aux analyses SIMS ont permis de mettre en évidence la dissolution
sélective de I’aluminium et du magnésium, et la redistribution de cuivre dans le cas de particules
corrodées. Pour les particules non-corrodées une couche d’oxyde est remarquée. Il a été¢ montré
qu'apres un certain temps d’immersion la différence de potentiel entre les particules
intermétalliques et la matrice disparait. Ceci révele, d’apres les auteurs, la formation d’une
couche de passivation qui masque le potentiel de surface des particules. La composition de cette
couche d’oxyde développée sur les particules intermétalliques ne différe probablement pas
suffisamment de celle développée sur la matrice en extréme surface tout au moins.

Par ailleurs, les observations AFM en mode Kelvin permettent a visualiser les
phénomeénes de couplage galvanique entre les particules intermétalliques et la matrice adjacente.

Une autre technique est mise en ceuvre par certains auteurs pour I’étude des phénomenes
de corrosion localisée a 1’échelle micrométrique ; il s’agit de la microcellule électrochimique a
capillaire de 50 um de diameétre. Cette technique permet donc d’étudier la réactivité¢ des
particules intermétalliques et ’influence de la taille de la zone étudiée. Suter ef al. [SutO1] ont
étudi¢ des zones différentes dans un alliage 2024 : des zones qui contiennent seulement des
particules S-Al,CuMg, seulement des particules de type Al(Cu,Mn,Fe,Si) et des zones qui
contiennent les deux types de particules. Les potentiels de corrosion ou de piqiration, déterminés
par les courbes de polarisation, pour les zones avec des particules S-Al,CuMg et les zones avec
les deux types sont trés proches, -300 mV/SCE et -350 mV/SCE respectivement. Il semble donc
que les deux types de particules sont sélectivement sensibles a la corrosion par piqires et
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n’interagissent pas sur celle-ci. Les particules Al(Cu,Mn,Fe,Si) présentent en effet un potentiel
plus ¢élevé 200 a 300 mV/SCE. En conclusion, les zones avec présence de particules S-Al,CuMg
sont plus sensibles a la corrosion par piqares.

Cette technique permet, entre autres, d’étudier 1’étape d’initiation de la corrosion par piqlres et
de classer les particules intermétalliques. Les particules S-Al,CuMg sont moins nobles que la
matrice, avec un comportement anodique et les particules Al(Cu,Mn,Fe,Si) sont plus nobles avec
un comportement cathodique. Si la dissolution de particules S-Al,CuMg est la plus fréquente,
pour les particules Al(Cu,Mn,Fe,Si) dans certaines conditions, le fer et le manganese se
dissolvent au bord des particules. La formation de microcavités a I’interface matrice/particule,
est observée grace a 1’analyse par la microcellule électrochimique.

La microscopie ¢€lectrochimique (SECM) permet également une analyse des particules, au
niveau local. Cette technique nécessite I’existence d’un médiateur redox. Pour les alliages
d’aluminium 2024, les études ont réveélé une activité cathodique au niveau de la surface, qui a été
attribuée aux particules intermétalliques [See03]. D’autres techniques, comme la technique
SVET (Scanning Vibrating Electrode Reference) et le SRET (Scanning Reference Electrode
Technique), peuvent étre utilisées mais leur mise en ceuvre est difficile et leur colt important
limite leur usage.

Davoodi et al. [Dav08] ont étudié le role joué par les particules intermétalliques dans
I’initiation et la propagation de la corrosion localis¢ par les technique déja utilisés par d’autres
chercheurs : SPKFM, MEB-EDX. Ils ont associ¢ les techniques AFM et SECM dans le but
d’évaluer le caractere électrochimique des particules intermétalliques par rapport a la matrice. Ils
ont montré que les particules intermétalliques de taille de 1’ordre des micrometres sont plus
prédisposées a initialiser la corrosion localisée en comparaison avec les dispersoides. Aussi, ils
considérent que les régions adjacentes aux particules intermétalliques grossicres représentent
des zones sensibles a la dissolution locale.

Jensen et al. [JenO8] ont utilisé la technique SECM combinée au MEB pour étudier
I’activité de transfert des électrons a la surface de I’alliage d’aluminium 2024. Par ailleurs,
Seegmiller et al. [See03] ont étudi¢ a I’aide de la technique SECM le caractere cathodique des
particules intermétalliques riches en cuivre. Ils ont réalisé des mesures au niveau de la matrice et
des particules intermétalliques. Les mesures au niveau des particules contenant du cuivre
indiquent une activité significative accrue en comparaison avec la matrice, quel que soit le type
de réaction: réduction ou oxydation. Dans certaines conditions (milieu acide) un transfert
d’¢lectrons est constaté a la surface de la matrice, le plus probablement du a la présence d’oxyde.
La composition chimique justifie I’évolution de la réactivité. La réduction de I’hydrogene se
manifeste sur les particules contenant du cuivre et appauvries en magnésium, manganese et fer.
En présence d’un médiateur une activé importante est remarquée au niveau de particules
Al(Cu,Fe,Mn,Si). En conclusion, la technique SECM couplée au MEB, associée a
I’AFM représente un moyen adapté pour I’étude de I’activité électrochimique a 1’échelle locale.

Dans son étude, Boag [Boa08] a utilisé différentes techniques pour 1’étude des particules
intermétalliques et leur role dans le développement de la corrosion par piqires. A I’aide du
MEB, il a établi deux mécanismes de corrosion par piqires : la formation de « tranchées » et la
dissolution des particules.
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La technique PIXE (Particles Induced X-Ray Emission) est une technique nouvelle pour
I’étude des particules intermétalliques et des sites d’initiation de la corrosion par piqures sur une
surface importante. C’est une technique de haute résolution, qui a la capacité de déterminer la
concentration des éléments de ’ordre du ppb. Donc, Boag ef al. ont pu déterminer les traces de
certains ¢éléments (comme le chlore) dans les sites d’initiation des piqares. L’initiation et la
propagation de la corrosion par piqires a été étudié pour un alliage 2024 dans une solution de
NaCl 0,1M en fonction du temps d’immersion jusqu’a 120 min. Deux étapes ont été établies
dans le développement du phénomene de corrosion par piqlres. La corrosion s’initie au niveau
des particules intermétalliques, suivi d’une corrosion « coopérative », avec contribution des
clusters.

Concernant la premicre étape, ils ont constaté [Boall] que la corrosion des particules
implique a la fois les particules de phase S-Al,CuMg et les particules Al(Cu,Mn,Fe,Si). Tout
d’abord les particules de phase S-Al,CuMg subissent une dissolution sélective (dealloying) ayant
pour conséquence ’enrichissement en cuivre, qui induit par couplage galvanique la formation de
tranchées adjacentes aux particules. Le role joué par le deuxiéme type de particules dans
’initiation de la corrosion est moins important par comparaison a celui des particules de phase S-
AL, CuMg.

Un mode de corrosion dit coopératif a été mis en évidence par ’apparition de coupoles
(domes) de produits de corrosion entourées d’un anneau de produits de corrosion [Boa08,
Hugl1]. Cette corrosion coopérative résulterait de 1’interaction de particules intermétalliques
entre elles-mémes et/ou avec la matrice. Un exemple de coupoles et d’anneaux de produits de
corrosion est présenté a la Figure [-24.

(b)

Figure I-24 : (a) Observations MEB des coupoles de produits de corrosion aprés 30 min dans NaCl 0,1M. (b)
Image de la coupoles et cartographie de rayon X d’un anneau de produits de corrosion [Boa08].

Les coupoles centrales semblent étre anodiques (présence de chlore) et certaines d’entre
elles sont initiées par un couplage galvanique entre les phases S-Al,CuMg et les particules
intermétalliques cathodiques. Les auteurs considérent que ce couplage est favorisé en milieu
alcalin contenant des ions d’aluminium et magnésium, résultant de la dissolution des phases S et
de la formation de tranchées. Ainsi le couplage galvanique implique I’enrichissement en cuivre,
ce qui induit ’augmentation de ’activité électrochimique locale en conduisant au développement
de piqlres qui peuvent entrainer I’attaque des joints de grains et de la sub-surface. Un modéle
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pour la corrosion « coopérative » a été¢ développé par Hughes et al. [Hugl1] et implique trois
étapes (Figure 1-25) :

Figure I-25 : Modeéle de corrosion « coopérative » [Hug11].

Bien que la cause déterminante de I’initiation de la corrosion (Figure [-25a) ne soit pas
précisée, les auteurs consideérent que la majorité des sites précurseurs sont initiés par le couplage
galvanique entre les phases anodiques (phase S-Al,CuMg) et cathodiques. Dans ce cas, I’activité
¢lectrochimique locale s’accroit et fixe la vitesse de corrosion. Le couplage est observé dans les
premiers instants d’immersion. La deuxieme étape correspond a la formation des tranchées
autour des particules cathodiques et a I’enrichissement en cuivre. Rapidement, les phases S sont
dissoutes par ionisation du magnésium et de I’aluminium avec accroissement de la teneur en
cuivre a 1’état métallique. L’activité électrochimique locale accrue autour des particules
cathodiques peut favoriser ’apparition des tranchés. Dans ces conditions, 1’attaque se propage au
niveau des joints de grains, en profondeur et de manicre latérale.

Un deuxiéme modele concernant la corrosion « coopérative » proposé par Boag [Boa08]
est présenté a la Figure 1-26. Il comprend la génération des coupoles de produits de corrosion
entourées par un anneau, dans lequel une attaque sévere a été observée.

Le modele développé par Boag [Boa08], comme celui de Hughes et al., comporte aussi
trois étapes, la différence se situant au niveau de la présence de coupoles de produits de
corrosion. La premiere étape indique le couplage des particules intermétalliques de phase S-
Al,CuMg et des particules cathodiques (AlCuFeMn), comme la cause de I’initiation de la
corrosion localisée. Dans la deuxiéme étape, aprés 10 min d’immersion dans NaCl 0.1M, les
phases S-Al,CuMg subissent une dissolution sélective avec formation de tranchées. Une coupole
de produits de corrosion se développe au niveau du site central actif et 1’attaque des joints de
grains est constatée. En réponse, 1’activité cathodique au niveau du site central augmente,
formant un gel. Dans 1’étape suivante, ce type de sites favorise principalement 1’attaque des
joints de grains en sub-surface. Ce type d’attaque a été observé surtout a I’intérieur des anneaux
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de produits de corrosion, les auteurs considérent alors que dans la zone entourée par 1’anneau
existe un milieu électrochimique local différent de celui existant a I’extérieur de 1’anneau.

Figure I-26 : Modéle de la corrosion « coopérative » [Boa08].

Ces travaux se sont poursuivis par une étude concernant la propagation de la corrosion
par piqires [Glel1]. Les auteurs ont évalué¢ a I’échelle locale 1’attaque dans différentes régions
avec I’anneau de produits de corrosion, dans le but de définir le stade initial de 1’attaque locale
(sub-surface). L’existence des anneaux de produits de corrosion induit deux formes de
corrosion : celle des régions qui contiennent ces coupoles et la corrosion de nature
intergranulaire.

Apres 120 min d’immersion dans NaCl 0.1 M dans les deux cas la profondeur maximale
de I’attaque intergranulaire est de 60 pm avec tendance a se propager latéralement, quel que soit
le type d’attaque. Si la durée d’immersion est doublée (240 min), les grains plus larges sont
corrodés.

Pour évaluer la sensibilité des hétérogénéités microstructurales de I’alliage 2024 a la
corrosion localisée, Krawiec et al. [Kra09] ont utilis€ une technique adaptée pour I’étude a
I’échelle locale, a savoir la microcellule €lectrochimique a capillaire. A 1’aide de cette technique
ils ont tracé les courbes de polarisation locales dans un milieu de NaCl 1M, en utilisant des
microcapillaires de taille de 25 pm et une vitesse de balayage de 16,6 mV/s. Le comportement de
la matrice seule et de la matrice avec des précipités de type Al,Cu et Al-Si-Mn-Fe-Cu a été suivi.
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Dans la Figure [-27 sont présentées les courbes de polarisation tracées pour des zones qui
contiennent des précipités Al,Cu, des oxydes et des précipités Al-Si-Mn-Fe-Cu [Kra09].

Figure I-27 : Courbes de polarisation locales (vitesse de balayage de potentiel de 16,6 mV /s,
microcapillaire de 25 um) déterminées sur des zones contenant la matrice et les précipités : (a) Al:Cu, (b)
oxyde et (c) Al-Si-Mn-Fe-Cu [Kra09].

Les auteurs ont observé que la présence de cuivre dans une zone avec des précipités
Al,Cu améliorait les réactions cathodiques. Ainsi, ils ont constaté que le courant cathodique des
précipités était supérieur a celui déterminé pour la matrice, étant déplacé de 130 mV wvs.
Ag/AgCl dans le domaine anodique (Figure [-27a). Les piqlres sont initiées dans le méme
intervalle de potentiel autour de -115 mV vs. Ag/AgCl, ce qui indique que les piqires s’initient
autour des grains. Par contre, pour les sites contenant des oxydes les auteurs constatent une
diminution significative du potentiel de piqlire vers -115 mV par rapport a la matrice (-115 mV
vs. Ag/AgCl) (Figure 1-27b). A partir de ces observations les auteurs consideérent que les oxydes
sont précurseurs des piqlres. Pour les zones contenant des précipités de Al-Si-Mn-Fe-Cu, le
comportement est similaire a celui de la matrice, ce que I’on peut observer sur les courbes de
polarisation locales (Figure 1-27c). En conclusion, en utilisant la microcellule électrochimique a
capillaire les auteurs ont mis en évidence que les réactions cathodiques étaient initiées au niveau
des particules riches en cuivre et que les oxydes étaient précurseurs des piqlres.

Toujours en utilisant la microcellule, Krawiec et al. ont évalué I’influence d’une
contrainte appliquée (5,5 % de déformation plastique) sur le comportement électrochimique. Les
valeurs obtenues varient beaucoup, le potentiel de corrosion est autour de -1000 mV vs Ag/AgCl
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et la densité de courant est de 1 mA/cm?. Les zones les plus actives correspondent aux zones
contenant des microfissures et des défauts. Sans endommagement les valeurs du potentiel de
corrosion sont plus anodiques et la densité de courant plus faible (0,5 mA/cm?).

Buchheit et al. [Bucl0] ont étudié les phénomenes de corrosion localisée, notamment le
comportement électrochimique des particules intermétalliques telles que Al;CurFe, Al,CuMy,
AlsFe, Mg,Fe, présentes dans un alliage d’aluminium 7075, exposé dans une solution de NaCl
0.1 M pendant 24 h. Les données ¢lectrochimiques acquises a 1’aide d’une microcellule, ont été
corrélées aux observations des endommagements aprés corrosion. La correspondance entre les
cartographies de taux de corrosion et les observations de la corrosion localisée révélent la
possibilit¢ d’utiliser les données déterminées pour prévoir Dinitialisation de la corrosion
localisée.

Par ailleurs le couplage galvanique du systéme Cu-Al dans un alliage 2024 et le taux de
corrosion du cuivre au potentiel de corrosion a ¢été suivi par I’association deux techniques
d’analyse locale : le microscope électrochimique SECM (Scanning Electrochemical Microscope)
et la microbalance a quartz EQCM (Electrochimical Quartz Cristal Microbalance) par Blanc et
al. [Blal0]. Ainsi, le SECM a été utilisé pour contrdler 1’épaisseur de la couche d’électrolyte
avec une précision de 1’ordre du micrométre. Le taux de corrosion du cuivre a été quantifi¢ par
EQCM. Les auteurs ont mis en évidence que le cuivre se dissolvait méme si le potentiel du
systéme (-0,750 V/SSE) était inférieur au potentiel de corrosion du cuivre pur (-0,310 V/SSE).
L’aluminium peut étre dissout, le phénomene est confirmé par la présence du dépot d’Al,Os sur
I’¢lectrode du cuivre. Dans Na,SO4 de concentration 10 mM, aprés 60 minutes d’immersion,
1,710® cm’® de cuivre est dissout. Aucun phénoméne de dissolution n’a été observé si
I’¢lectrode de 2024 est absente ou si la distance entre les deux électrodes est trop grande (plus de
150 pm).

DeRose et al. [DeR12] ont étudié I’évolution de la microstructure et I’influence de cette
microstructure sur I’initiation de la corrosion localisée dans le cas d’un alliage 2024 T351 avec
un rapport massique %, Cu/%m, Mg €gal a 3,7 (supérieurs a ceux habituels dans un alliage 2024).
Le comportement en corrosion localisée dans un milieu de NaCl 0,5 ou 1 M a été suivi a ’aide
des microcapillaires de taille entre 20 et 40 um. Les informations fournis par les courbes de
micropolarisation révelent que 1’étape d’initiation de la corrosion localisée est différente de celle
observée pour l’alliage 2024 avec un rapport massique % Cu/%m Mg de 2,9. Les auteurs
considérent que ce comportement est 1ié a la différence de microstructure, notamment en ce qui
concerne les particules de phase Al(Cu,Mn,Fe,Si) plus riches en cuivre. Au niveau micro- et
nanométrique, le couplage entre ces particules et celles de phase S peut induire 1’apparition des
piqures. Les valeurs du potentiel de corrosion déterminées par des courbes de micropolarisarion
et par OCP pour les deux types de particules (Al,CuMg et Al(Cu,Mn, Fe,Si)) sont tres dispersées
(entre 350 et 900 mV/SCE). Etant connu le role joué¢ par les particules intermétalliques
grossieres dans I’initiation et la propagation de la corrosion par piqlres, dans les derniéres
années, les recherches a I’échelle micro- et nanométrique se sont portées sur 1’étude du
comportement électrochimique des particules intermétalliques. Les techniques d’analyse locale,
plus résolues, comme 1I’AFM en mode sonde de Kelvin (SKPFM), I’¢lectrode vibrante (SVET),
la microscopie électrochimique (SECM) ou encore la microcellule a capillaire apparaissent étre
des techniques adaptées a 1’étude du comportement en corrosion localisée. Zhou et al. [Zho12]
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ont modélisé par éléments finis les courbes d’approche pour une réaction de transfert d’électrons
d’une zone de petite taille entourée d’une matrice, en fonction de la vitesse de réaction. Le
modele présenté dans cette étude donne une idée concernant 1’influence des différents
parameétres (taille des régions analysées, constante de vitesse pour les régions actives et la
matrice) sur les courbes obtenues par SECM. Ce mode¢le pourrait €tre appliqué a 1’alliage 2024
pour étudier 1’évolution du phénoméne de corrosion localisée en fonction des précipités
contenant du cuivre, de la composition chimique de la matrice, du pH et de 1’état de surface.

[.5.3.2 INFLUENCE DU TRAITEMENT THERMIQUE SUR LE COMPORTEMENT DES PARTICULES

INTERMETALLIQUES

A partir de la connaissance du role des particules intermétalliques dans 1’initiation et la
propagation des particules intermétalliques, I’influence du traitement thermique de revenu sur les
caractéristiques €lectrochimiques des particules intermétalliques est a envisager. L’alliage 2024
est plus étudié¢ dans son état T351. Les informations concernant le comportement en corrosion
des particules intermétalliques grossieres sont nombreuses [Buc90, Buc97, Sch98b, Alo98,
Gui0O1, Leb02, Sha03, Lac08]. Cependant, 1’évolution des propriétés ¢lectrochimiques des
particules intermétalliques grossieres aprés 1’application des traitements thermiques de revenu
(T6) et de sur-revenu (T7) a peu été étudiée. Le traitement de sur-revenu est pourtant appliqué
aux alliages d’aluminium de la série 7xxx contenant du cuivre pour améliorer la ténacité, la
résistance a la fatigue et a la corrosion sous contrainte. De maniére générale, il accroit la
résistance a la corrosion localisée, notamment la corrosion feuilletante. Par contre, pour les
applications aéronautiques de 1’alliage 2024, le traitement T6 est privilégié par rapport au
traitement T7. On vise alors plus une résistance mécanique élevée plutot que la résistance a la
corrosion localisée. Celle-ci est en effet prévenue par placage d’aluminium non alli¢ 1050A et
anodisation.

Campestrini et al. [Cam00] ont étudié I’influence du traitement thermique sur la
microstructure et le comportement en corrosion de 1’alliage 2024. Notamment, les auteurs ont
étudi¢ I'influence du délai de trempe (temps passé a 1’air entre les étapes de mise en solution et
de trempe). Tout d’abord, ils ont remarqué un changement dans la microstructure. En plus des
particules déja rapportées dans la littérature (Al,CuMg et Al(Cu,Mn,Fe,Si)), les auteurs montrent
I’existence de particules dites en forme de coquille (« shell-shaped ») dont un exemple est
reporté a la Figure [-28.

Figure I-28 : Observation MEB d’une particule en forme de coquille aprés un temps a I'air de 81 secondes
avant trempe a l'eau [CamO00].
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Ce type de particule apparait aprés un délai de trempe supérieur a 54 secondes et se
caractérise par leur morphologie et leur composition particuliéres : le cceur de particule contient
des éléments spécifiques des particules Al-Cu-Mn-Fe-Si, tandis que la peau contient des
¢léments spécifiques aux particules Al-Cu-Mg.

Le comportement en corrosion semble d’étre influencé par le traitement thermique, le
type de corrosion est modifié par I’augmentation du temps passé a I’air : la corrosion généralisée
évolue vers la corrosion par piqires et la corrosion exfoliante. D’apres les auteurs, la formation
des particules en forme de coquille rend 1’alliage 2024 plus sensible a la corrosion par piqres, a
cause de la formation des couplages galvaniques trés localisés entre le coeur et la coquille d’une
méme particule. Dans ce sens, des mesures AFM/KFM ont été réalisées sur des échantillons avec
un délai de trempe de 81 s (avant immersion dans une solution de NaCl 3,5 %). Les résultats
obtenus confirment I’existence d’un couplage galvanique fort au niveau des mémes particules.
Une différence de potentiel de 400 mV, entre le coeur et la peau a été mesurée, une différence
beaucoup plus élevée que celle mesurée entre une particule de phase S-Al,CuMg et la matrice
(100 mV) ou bien entre une particule Al(Cu,Mn,Fe,Si) et la matrice (130 mV). Donc, ce type de
particules apparu apres un traitement thermique de mise en solution et trempe fraiche (T4), a
cause de leur particularité, peut initier la corrosion par piqures.

Pour I’alliage 2024, Zhang et ses collaborateurs ont étudié¢ le comportement en corrosion
aprés D’application d’un traitement de revenu, T8 et T8+, réalis¢ a 190 °C pour 12 h
respectivement 36 h. Corrélativement, ils ont fait des observations de la microstructure revenue
[Zha03]. Il est connu que les particules intermétalliques grossiéres sont insolubles au cours du
traitement thermique [Wan05]. Notamment, les particules contenant du fer (AL Cu,Mn,Fe,Si)
sont insolubles, due a la faible solubilité du fer dans 1’aluminium et du silicium dans I’aluminium
alli¢ a du manganése. En générale, le traitement de revenu n’a pas une forte influence sur les
particules intermétalliques grossi¢res, mais 1’influence est visible au niveau des précipités
durcissants, qui sont dissouts par mise en solution. Le traitement de revenu a 190 °C, permet la
précipitation des phases S', a partir des zones GPB dans la matrice [Spe72]. Zhang et al. ont
montré 1’existence des phase S' sous forme de plaquettes et aiguilles dans ’alliage 2024 T8 et
des zones sans précipités (PFZ) au niveau de joints de grains [Figure [-29].

(a) (b)

Figure I-29 : (a) Phases S' sous forme de plaquettes et d’aiguilles ; (b) Zones PFZ autour d’un joint de grain

[Zha03].
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L’effet du traitement thermique de revenu sur le comportement en corrosion est constaté,
respectivement sur les valeurs du potentiel de corrosion et le type de corrosion développée. Le
potentiel de corrosion diminue avec le temps de traitement et les auteurs expliquent cette
diminution par ’effet du traitement au niveau de la matrice (solution solide et précipités
durcissants). Ainsi, le traitement de revenu permet la précipitation de particules fines telles que
les phases S dans la matrice, associée avec 1’appauvrissement en cuivre et I’apparition de zones
sans précipités autour des grains. Contrairement a I’état T3, une attaque sélective des grains est
détectée au détriment de la corrosion intergranulaire pour les états T8 et T8+, due a la diminution
de la teneur du cuivre dans la matrice. Les grains sont donc plus sensibles et les zones GPB plus
nobles.

Comme précisé au début du paragraphe, les traitements thermiques de revenu et de sur-
revenu, sont plus appliqués aux alliages de la série 7xxx au cuivre. Une étude complexe de
I’influence du traitement thermique sur la microstructure, le comportement global et local d’un
alliage d’aluminium de la série 7xxx a été faite par Andreatta et al. [And04]. Ils ont étudié le
comportement a la corrosion pour 1’alliage 7075 apres I’application des différents traitements ;
not¢ SW (mise en solution et trempe fraiche), T6 (revenu au pic) et T76 (sur-revenu). Tout
d’abord, ils ont étudié¢ I’influence du traitement thermique sur la microstructure. Pour les trois
¢tats, les observations MEB révélent les mémes particules intermétalliques grossicres
(Al;CuyFe, (ALCu)s(Fe,Cu) et Mg,Si), mais durant le traitement thermique, la taille et la
composition chimique ne se modifie pas. Andreata et al. ont montré dans une étude antérieure
[And03"], que les particules (Al;Cu,Fe, (Al,Cu)s(Fe,Cu) sont plus fréquentes que les particules

En ce qui concerne les précipités durcissants (MgZn,), les auteurs montrent clairement
I’influence du traitement thermique. Si dans 1’état SW60 on retrouve des zones de solution solide
sursaturée de Zn et Mg et des précipités durcissants non completement dissous, pour 1’état T6
une précipitation fine et dense (de quelques nanometres) est observée. Des précipités MgZn,, de
taille 50 nm distants de 30 nm entre eux, sont détectés au niveau de joint de grains. Avec
I’augmentation du temps du traitement thermique, la densité de précipités durcissants diminue, et
leurs tailles augmentent par rapport a celles observées a 1’état T6.

Cette évolution de la précipitation durcissante est retrouvée dans 1’évolution du potentiel
de corrosion mesuré¢ en milieu NaCl 3,5%. Les valeurs déterminées sont plus négatives pour
I’état SW60, en comparaison aux états T6 et T76, du a la présence de la solution solide
sursaturée de Mg et Zn. Ces valeurs suggerent la sensibilité de cet état a la corrosion localisée
laquelle est confirmée par 1’analyse de la morphologie de la corrosion. Tous les états semblent
étre sensibles a la corrosion par piqtres, mais des piqires plus larges sont observées pour 1’état
SW60. La corrosion exfoliante présente aux ¢tats SW60 et T6, est absente a 1’état T76. Par
ailleurs, la sensibilit¢ a la corrosion intergranulaire est beaucoup diminuée. Les auteurs
expliquent cette diminution par 1’augmentation de taille des précipités durcissants de MgZn, au
niveau des joints de grains et ’augmentation de la distance inter précipités au cours du traitement
de sur-revenu.

La différence de potentiel Volta entre les particules intermétalliques grossic¢res et la
matrice, mesurée par SPKFM, augmente pour 1’état SW60 et diminue pour les états T6 et T76
(Tableau I-8). Les auteurs expliquent cette évolution par la précipitation des particules MgZn,.
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Tableau I-8 : Différence de potentiel Volta entres les particules intermétalliques

et la matrice [And04]

Etat Différence de potential Volta (mV)
métallurgique Al;Cu,Fe (Al,Cu)¢(Fe,Cu)
SW60 Moyenne 604 500

Ecart type 84 114
T6 Moyenne 374 322

Ecart type 41 45
T76 Moyenne 413 377

Ecart type 55 58

Une différence d’environ 50 mV entre les états T6 et T76 pourrait étre causée par
I’enrichissement en cuivre des précipités durcissants, au cours du sur-revenu, quand
I’appauvrissement en cuivre de la solution solide est observée [Big96]. Ainsi la matrice a 1’état
T76 est plus anodique par rapport a 1’état T6. Gupta et al. [Gup12] ont étudié ’influence de la
teneur en cuivre des alliages de la série 7xxx au cours du traitement thermique, en constatant que
la fraction volumique des précipités augmentait si la teneur en cuivre est plus importante. Par
contre I’influence est faible sur la taille des précipités. Cependant les particules de type Al;CuyFe
présentent une différence de potentiel Volta supérieure (d’environ 50 mV) a celle déterminée
pour les particules (Al,Cu)s(Fe,Cu), différence associée a la teneur en cuivre [And03b].

Par ailleurs, la différence du potentiel Volta induit des couplages galvaniques sévéres
entre les particules intermétalliques et la matrice. Les auteurs concluent que les deux types de
particules, riche en cuivre et fer, représentent des sites d’initiation de la corrosion par piqares.
Les résultats obtenus par les mesures SPKFM sont en accord avec les observations réalisées en
utilisant la microcellule a capillaire [And03"], les deux types de particules intermétalliques,
Al;Cu,Fe et (Al,Cu)s(Fe,Cu) sont responsables de I’initiation de la corrosion localisée.

Les recherches concernant 1’influence d’un traitement thermique sur les particules
intermétalliques grossiéres ne sont pas nombreuses, mais les auteurs s’accordent a dire que cette
influence se manifeste au niveau de la matrice (solution solide et précipités durcissants). En
conséquence, le comportement en corrosion des particules intermétalliques et donc de 1’alliage
est relié aux phénomenes qui se manifestent dans la matrice au cours du traitement thermique

CONCLUSIONS DU CHAPITRE I

Au travers cette ¢étude bibliographique il apparait que les précipités durcissants des
alliages de la série 2xxx influencent également a la fois les propriétés mécaniques et la sensibilité
a la corrosion localisée.

Avant et aprés un traitement thermique, les données de la littérature mettent en évidence
deux types de particules intermétalliques grossiéres : des particules du systeme Al-Cu-Mg (S-
AlL,CuMg) ayant une forme arrondie et la taille d’environ 10 pm et des particules de Al-Cu-Mn-
Fe, de forme irrégulieére ayant la taille de 10 a 30 pm. Les dispersoides de composition Al-Cu-
Mn de taille 200 nm sont aussi présents dans la matrice. Les précipités durcissants d’une taille de
I’ordre de quelques nanometres se forment de maniere spontanée, sous I’effet de la maturation de
la solution solide saturée a température ambiante ou sous I’effet de revenu.
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Un traitement thermique appliqué aux alliages de la série 2xxx et notamment pour un
alliage 2024, doit étre controlé de maniére a conduire a une amélioration des propriétés
mécaniques. L’évolution des propriétés mécaniques au cours du traitement de revenu est la
conséquence d’une séquence complexe dépendant du temps et de la température.

L’¢état sur-revenu (T7) est caractérisé par la coalescence de précipités, I’augmentation de la
taille de grains et I’augmentation de la distance entre précipités, et donc par moins d’obstacles
pour le mouvement des dislocations ce qui induit la diminution des propriétés mécaniques par
rapport a I’état T351 ou T6 (au pic de dureté) de 1’alliage.

Le traitement de sur-revenu diminue la sensibilité a la corrosion intergranulaire a cause de
la germination et de la croissance d’un grand nombre de précipités nanométriques dans la
matrice.

L’¢étude bibliographique a mis en évidence des domaines peu étudiés :

e Le traitement thermique de sur-revenu a beaucoup ¢été étudié et il est utilisé
industriellement pour les alliages d’aluminium de la série 7xxx, mais peu de travaux concernent
ceux de la série 2xxx, notamment 1’alliage 2024.

e Dans la littérature, rares sont les études concernant la morphologie des particules a 1’état
sur-revenu, concernant les caractéristiques mécaniques, physico-chimiques et 1’évolution du
couple matrice/particules sous 1’effet du sur-revenu.

Les conclusions issues de 1’étude bibliographique nous ont permis de tracer les directions
de recherches afin de développer les connaissances dans ces domaines peu étudiés et de
comprendre I’influence des traitements thermiques sur les propriétés mécaniques et la résistance
a la corrosion, notamment localisée de 1’alliage d’aluminium 2024.
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CHAPITRE II - METHODES ET TECHNIQUES EXPERIMENTALES

Ce chapitre présente le matériau d’étude, les techniques et les conditions expérimentales
qui ont permis de caractériser 1’alliage d’aluminium 2024 aux différentes échelles afin d’étudier
son comportement a la corrosion en fonction de ses états métallurgiques.

II.1 PRESENTATION DU MATERIAU

L’alliage d’aluminium 2024 est un alliage a durcissement structural, de type Al-Cu-Mg.
Il se présente a 1’état T351 sous forme d’une toéle de 20 mm d’épaisseur. Sa composition
chimique est donnée dans le Tableau II-1, en comparaison avec les spécifications extraites de la
norme NF EN 573.

Tableau II-1 : Composition chimique de la téle d’alliage d’aluminium 2024-T351 (mass%).

Alliage Al Cu Mg Mn Fe Zn Si Ti Zr
2024
Tole base 4,6 1,5 0,6 0,14 | 0,12 | 0,08 0,04 0,01
étudice
Norme NF | base | 3,8-49 | 1,2-1,8 | 0,3-0,9 | <0,5 | <0,25 | <0,5 | <0,015 | <0,1
ENS73

Les caractéristiques mécaniques de la tole de ’alliage d’aluminium 2024-T351 dans le
sens de laminage telles que la contrainte maximale en traction (Ry), la limite d’élasticité (Ryo.)
et I’allongement a rupture (A%) sont présentées dans le Tableau II-2.

Tableau II-2 : Propriétés mécaniques la tole de I'alliage d’aluminium 2024-T351.

Alliage Etat R Rpo2 A%
2024 (MPa) (MPa) (%)
Tole T351 467 339 18

étudiée

Norme NF T351 432 329 12
EN 573

II.2 TRAITEMENTS THERMIQUES

L’alliage d’aluminium 2024 est dans 1’état métallurgique initial T351, état qui correspond
a la séquence de traitement thermomécanique suivante mise en solution, trempe,
détensionnement (1,5-3 %) et maturation a la température ambiante. Dans la suite, nous
présentons les trois étapes du traitement thermique de revenu qui a fait I’objet de cette étude.

I1.2.1 GAMME DE TRAITEMENT THERMIQUE
Tout d’abord, l'alliage d’aluminium 2024-T351 est mis en solution pendant une durée qui

dépend de 1’épaisseur de la tdle. Les échantillons d’épaisseur 10 mm ont été traités a 495 £ 5 °C
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durant 60 min. Ces conditions nous permettent de mettre en solution solide le plus grand nombre
d’¢éléments. L’objectif est d’obtenir une solution solide homogéne et des précipités grossiers
résultants de la transformation liquide-solide lors de la coulée.

Dans le but de maintenir a température ambiante la solution solide homogéne 1’alliage est
trempé dans 1’eau a 20 °C pendant 1 minute.

L’¢étape finale et fondamentale du durcissement structural consiste en un vieillissement
naturel a température ambiante ou un vieillissement artificiel (revenu a une température
comprise entre 120 et 220 °C). Plusieurs revenus ont été étudi€s pour des températures variant de
150 °C a 190 °C. Ensuite, seules trois températures de revenu ont été retenues : 150 °C, 175°C et
190 °C.

[1.2.2 DETERMINATION DE L’'ETAT SUR-REVENU

Afin de déterminer 1’état métallurgique de sur-revenu, qui dépend de la durée et de la
température de traitement, nous avons suivi I’évolution de la dureté Vickers HV o, en fonction
du temps de revenu (Figure II-1).

Figure 1I-1 : Evolution de la dureté en fonction du temps de revenu pour 150 °C, 170 °C et 190 °C.

Les courbes présentent la méme évolution globale. La dureté augmente des les premiers
instants de revenu pour atteindre ensuite un premier palier. Ce durcissement est expliqué par des
nombreux auteurs par la formation des co-clusters Cu, Mg [Rin97°, Wan05, Mar10, Shal0]. La
dureté augmente ensuite pour atteindre une valeur maximale appelée «dureté au pic de revenu ».
Cet état est appelé «revenu au pic » est désigné T6. Cette deuxiéme augmentation est
principalement attribuée a la formation des phases GP et GPB [Rin97b, Zah98, Wan06,]. Ensuite,
la dureté diminue pour des temps de revenu supérieurs a la durée correspondant au pic de dureté.
Cette diminution est induite par la coalescence des phases GP et GPB et a la formation des
précipités de phases S. Les évolutions de la dureté pour trois températures de revenu 150 °C, 175
°C et 190 °C, ont été comparées aux données de la littérature et sont en bon accord (Figure I1-2).
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Figure II-2 : Evolution de la dureté expérimentale comparativement aux données de la littérature en
fonction du temps de revenu.

Dans le Tableau II-3 et Tableau II-4 sont présentées les durées correspondant a un traitement
thermique de revenu au pic (T6) et de sur-revenu (T7) pour les trois températures.

Tableau II-3 : Durée du traitement thermique de revenu.

Température du traitement Durée du traitement
thermique (°C) thermique
150 28 jours
Etat revenu (T6) 175 11 heures
190 7 heures

Tableau 1I-4 : Durée du traitement thermique de sur-revenu.
Température du traitement Durée du traitement

thermique (°C) thermique

Etat sur-revenu
(T7)
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[I.3 METHODOLOGIE ET MOYENS MIS EN (EUVRE POUR CARACTERISER LES

ETATS METALLURGIQUES DE L’ALLIAGE 2024

Pour la caractérisation de I’état métallurgique de 1’alliage 2024, des techniques d’analyse
a différentes échelles ont été utilisées.

[1.3.1 MICROSTRUCTURE DE LA MATRICE

[1.3.1.1 MICROSCOPIE OPTIQUE

Dans cette étude nous avons utilisé la microscopie optique pour caractériser d’une part la
texture et la microstructure, et d’une autre part, I’évolution des phénomeénes de corrosion.

La macrostructure a été observée au microscope optique apres attaque au réactif de
Keller. Cette attaque chimique révele les joints de grains, et permet donc avoir une premicre idée
sur la morphologie et la taille des grains et le fibrage résultant du laminage.

Les particules intermétalliques grossiéres peuvent étre observées par microscopie optique
apres un polissage jusqu’a Y4 um. La répartition des précipités intermétalliques, en termes de
fraction surfacique et de densité surfacique peut étre déterminée par analyse d’images, ce qui a
été réalisé grace au logiciel d’acquisition et de traitement d’images Areas.

L’évolution des phénomeénes de corrosion a été suivie en rapport avec le nombre de
particules intermétalliques grossiéres sur des zones de 2x2x1 mm°. La morphologie des défauts
développés apres les essais de corrosion (la nature, le nombre, la profondeur de défauts, les
grains attaqués) a été particulierement étudiée.

La microscopie optique a permis de suivre 1’évolution de la préparation de la surface et
aussi de définir les zones d’intéréts et d’identifier les particules intermétalliques grossieres, en
vue des examens a I’échelle locale par microscopie a force atomique et nanoindentation.

[1.3.1.2 MICROSCOPIE ELECTRONIQUE A BALAYAGE

Le microscope ¢lectronique a balayage (MEB) a été utilis¢é pour caractériser la
morphologie des particules intermétalliques grossieres pour les différents états de sur-revenu.
Afin de calculer le taux de corrosion a 1’état de corrosion, chaque particule intermétallique a été
observée en microscopie ¢électronique a balayage. Les facies de rupture non corrodés ou corrodés
ont été observés au MEB pour obtenir des informations sur I’influence du traitement thermique
de revenu sur la nature de la rupture et la morphologie des défauts. Pour notre étude a été utilisé
un microscope ¢lectronique a balayage a effet de champ a cathode chaude, JEOL 7100F. Grace a
un systeme de microanalyse chimique élémentaire avec un détecteur a sélection d’énergie (EDS)
de marque BRUKER, des analyses chimiques qualitatives et quantitatives ont été réalisées.

Les observations ont été effectuées en mode électrons secondaires et en mode é€lectrons
rétrodiffusés. L’imagerie en mode électrons rétrodiffusés permet d’obtenir un contraste
chimique. Ce mode nous a permis d’identifier les particules intermétalliques grossicres par
rapport a la matrice et ce méme a faible grossissement. Ainsi les zones de masse atomique faible
apparaissent plus sombres et celles de masse atomique plus élevée apparaissent plus claires.
Ainsi pour I’étude de la distribution des particules intermétalliques, nous avons acquis les images
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en électrons rétrodiffusés, dans lesquelles les particules intermétalliques riches en cuivre
apparaissent plus claires. La tension d’accélération utilisée a été¢ de 10 a 15 keV.

[1.3.1.3 PREPARATION DES ECHANTILLONS

L’¢état de surface est un parametre important pour les analyses a 1’échelle locale. La
rugosité des échantillons doit étre faible, mais la préparation ne doit pas modifier la surface. La
majorité des observations ont nécessité des surfaces polies miroir. En fonction des analyses,
différentes gammes de polissage ont été appliquées.

Observations MEB, analyse d’images : la préparation de la surface a consisté en un
polissage mécanique au papier de SiC (grade 600, 1000, 2500 et 4000) jusqu'a un polissage sur
draps avec pate diamantée (granulométrie 3 pm et 1 um), suivi d’une étape de finition par
Vibromet. Il s’agit d’un polissage mécano-chimique, polissage trés doux sur un feutre combiné
avec une attaque chimique légere, en utilisant de 1’OPS, silice colloidale (Si0O5).

[1.3.2 NATURE ET DENSITE DES PRECIPITES GROSSIERS

[1.3.2.1 MISE EN PLACE D'UNE METHODOLOGIE POUR L’ETUDE DE LA REPARTITION DES

PARTICULES INTERMETALLIQUES GROSSIERES

Il est important de connaitre la nature et la distribution des particules intermétalliques,
(fraction surfacique, f; et densité surfacique, d;), étant connu le role des particules de phase S-
Al,CuMg dans I’initiation de la corrosion par piqlires notamment.

La microscopie optique représente un premier pas pour l’identification de particules
intermétalliques grossieres décrites dans la littérature sur une surface polie miroir apres leur
forme (sphérique et irréguliere) et leurs dimensions. Mais, nous ne pouvons pas identifier avec
précision chaque type de particules.

Pour ce faire, par microscopie €lectronique a balayage en mode é€lectrons rétrodiffusées,
nous avons identifi¢ les deux types de particules : des particules sphériques et d’autres
irrégulieres. Les analyses chimiques ont permis d’identifier chaque type de précipités grossiers
(Figure II-3) : particules de phase S-Al,CuMg et particules Al(Cu,Mn,Fe,Si). En utilisant le
mode électrons rétrodiffusées, une fine précipitation est visible (dispersoides) répandue de
maniere homogene dans la matrice.

“®1(Cu,Mn,Fe,Si)
\

ENI TARBES COMPO 150kV  X1,600 WD 115mm  10um

Figure 11I-3 : Micrographie MEB en électrons rétrodiffusés des précipités grossiers dans un alliage 2024.
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L’un des objectifs était de mettre en ceuvre une méthode d’étude de la distribution de
particules intermétalliques grossiéres. Par analyse d’images nous avons pu obtenir des
informations, telles que le nombre de précipités par unité de surface, la surface occupée, le
diameétre. A partir de ces informations nous pouvons calculer deux parameétres représentatifs pour
la distribution des particules : fraction surfacique (fs) et densité surfacique (ds).

N
d5‘= P
Sanalysée
fo= Sip NS

S, analysée S analysée

avec : Syp, la surface des particules intermétalliques grossiéres

Nip, le nombre des particules intermétalliques grossieres

S;= surface totale des particules intermétalliques grossieres

Mais pour obtenir des valeurs représentatives 1’analyse d’une seule image n’est pas
suffisante. Deux questions se posent :

1. Quel type d’observations est nécessaire pour I’é¢tude de la distribution?
2. Quelle est la surface représentative ?

Tout d’abord, nous avons essayé de traiter des observations en microscopie optique par
analyse d’image. Les observations en microscopie optique ont été réalisées a un grossissement
de X10 et X20, mais apres un nombre d’environ 10 images analysées nous avons établi :

e [’objectif X10 permet une meilleure représentativité, mais induit des erreurs sur les
mesures.

e l’objectif X20 assure une moins bonne représentativité, mais les erreurs sur les mesures
sont minimisées.

Une micrographie optique réalisée avec un grossissement X20, traitée avec le logiciel
Areas est présentée dans la Figure II-4a. Les données obtenues nous ont permis de calculer la
fraction surfacique, qui est représentée en fonction de surface totale analysée (Figure 1I-4b), pour
un nombre de 11 micrographies optiques.

(a) (b)

20 um

Figure 1I-4 : (a) Analyse d'image d’une micrographie optique réalisée a X20 ; (b) fraction surfacique
représentée en fonction de la surface totale analysée.
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De maniére a minimiser 1’erreur, nous avons utilisé des observations MEB, dans le but de
trouver une valeur statistique pour la fraction surfacique et la densit¢ surfacique. En
conséquence, trois grandissements : X100, X200 et X400 ont été retenus, pour obtenir des
résultats qui peuvent étre considérés comme représentatifs. Les analyses d’images avec le
logiciel Areas ont montré que :

e les analyses d’images MEB avec un grandissement de X100 donnent des valeurs
caractéristiques pour la répartition des particules intermétalliques qui se stabilisent rapidement,
mais I’erreur sur la mesure de la surface d’une particule est importante.

e pour le grandissement X200 les valeurs de la fraction surfacique et de la densité
surfacique des particules intermétalliques se stabilisent aprés un nombre suffisant d’images
analysées. Nous avons constaté le meilleur compromis entre le nombre des images analysées, le
temps nécessaire pour faire I’acquisition des images MEB et les erreurs sur les mesures.

e les résultats obtenus au grandissement X400 sont dispersés, ce qui rend difficile d’obtenir
une valeur représentative pour la répartition surfacique des particules intermétalliques grossieres.
Aussi pour obtenir une valeur représentative il faut faire de nombreuses observations MEB,
environ de 40 images, ce qui est trées consommateur de temps.

Suite a toutes les analyses d’images nous avons considéré que 1’analyse avec le logiciel
Areas des images MEB réalisées a un grandissement X200, représente une méthodologie
optimale pour 1’étude statistique de la répartition des particules intermétalliques. Au total, pour
I’état T351 et pour chaque état revenu, ont été analysées 21 images MEB a X200. Pour chaque
image, une surface de 0,29 mm? a été analysée. La surface totale, cumulée, est de ’ordre de 6
mm?”. On a observé que la stabilisation du nombre de particules intermétalliques, commence a
partir d’une surface minimale cumulée de 4 mm?. Le schéma de la méthode analysée est présenté
a la Figure II-5 : micrographie MEB obtenue a X200, traitement des micrographies MEB par
analyse d’image et le résultat de 1’analyse.

Micrographie MEB Analyse d'image Résultats

. » ’ 3

-

FE < ) —
ENITARBES 0 SEM' COMPOD 100kv X200 ) 18.0mm  100um

Figure II-5 : Schéma de la méthode utilisée pour I'analyse de la distribution des particules intermétalliques d’un
alliage 2024 T351.

[1.3.3 NATURE ET DENSITE DE PRECIPITATION DURCISSANTE

[1.3.3.1 ANALYSE CALORIMETRIQUE DIFFERENTIELLE (DSC)

L’état de précipitation de 1’alliage 2024 peut étre caractérisé par analyse calorimétrique
différentielle (DSC). Elle permet de mesurer les libérations et les absorptions de flux d'énergie
qui ont lieu dans un échantillon durant un traitement thermique. Grace a ces variations d’énergie
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il est possible de déterminer la précipitation présente dans 1’alliage, le potentiel de précipitation
de I’alliage et les transformations de phases.

L’analyse calorimétrique différentielle permet de suivre les évolutions du matériau dans
le temps dans des conditions thermiques prédéfinies et sous une atmosphére controlée. Pour les
alliages 2024, le cycle thermique appliqué consiste en un chauffage entre 20 et 500 °C avec une
vitesse de balayage qui peut varier (5, 10, 20 mm/s), suivi d’un refroidissement. La référence
utilisée est de I’aluminium pur a 99,99 %. Pour une réaction exothermique (précipitation d’une
phase), la DSC enregistre un pic au-dessus de la ligne de base et pour une réaction
endothermique (dissolution d’une phase), elle enregistre un pic au-dessous de la ligne de base; le
logiciel associé a 1’appareillage nous fournit la température de chaque pic et le résultat du calcul
de I’aire formée par le pic avec la ligne de base du thermogramme (Figure 11-6).

Figure II-6 : Exemple d’un termogramme DSC d’un alliage 2024-T351 pour trois vitesses de balayage
[Yan06].

Dans notre étude la DSC a été principalement utilisée afin de connaitre I'état de
précipitation de 1’alliage 2024 dans les échantillons traités thermiquement. Les échantillons ont
été découpés sous forme de carré et ajustés par polissage. Le poids des échantillons n’exceéde pas
20 mg. La vitesse de balayage utilisée a été de 10 °C/min.

[1.3.3.2 MICROSCOPIE EN TRANSMISSION (MET)

La microscopie ¢lectronique en transmission (MET) a permis d’observer la taille et la
morphologie des précipités nanométriques. La microanalyse chimique (STEM), spectrométrie de
rayons X a dispersion d’énergie combinée au MET, a été utilisée pour identifier la nature de
chaque précipité.

Nous avons utilisé un MET haute résolution JEOL, sous une tension d’accélération de
200 kV, de I’Institut National de Recherche de Matériaux de Bucarest - Magurele. Pour ces
observations, les matériaux ont été prédécoupés a 1’aide d’une trongonneuse de précision en
tranches de 400 pum d’épaisseur dans le plan longitudinal. IlIs ont ét¢ amincis par polissage
mécanique jusqu’a une €paisseur de 150-200 um puis des pastilles de 3 mm de diameétre ont été
prélevées dans les zones sélectionnées par poingonnage manuel. Elles ont finalement été
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amincies par polissage ¢électrolytique jusqu’a la transparence électronique, en solution composée
de 30 % HNOs et de 70 % méthanol refroidie a -25 °C sous une tension de 20 V.

I1.3.4 PROPRIETES MECANIQUES

I1.3.4.1 ESSAIS DE TRACTION

Dans cette étude, I’évolution des propriétés mécaniques (la résistance mécanique, la
limite élastique et I’allongement) en fonction du traitement thermique appliqué a été suivie.
Ainsi, les propriétés mécaniques ont été¢ mesurées avant et apres les essais d’immersion en milieu
corrosif, pour mettre en évidence 1’endommagement global du matériau, caractéris¢ par la
diminution des propriétés mécaniques. Nous avons disposé de deux dispositifs de traction :

e La machine ¢électromécanique de type INSTRON équipée avec deux mors qui nous
permettent d’appliquer une charge de 5 kN. Un extensomeétre avec une longueur de 25,10 mm est
placé sur I’éprouvette pour mesurer les déformations. La vitesse de déplacement imposée pour
nos essais est de 2,4 mm/min. Les essais de traction ont été réalisés a température ambiante.

e La platine DEBEN MTESTS5000W avec un logiciel Microtest nous a permis le suivi de
la courbe force/déplacement. L’extensometre vidéo a été utilisé pour suivi la déformation en
temps réel. Le logiciel VideoTraction, version LC XY, permet en plus la mesure de la
déformation longitudinale. Le principe de mesure repose sur le suivi en temps réel de la position
des barycentres des marqueurs disposés sur 1’éprouvette de traction. Nous avons imposé une
vitesse de déplacement de 0,2 mm/min. La cellule de charge de 5 kN a été choisie en fonction de
propriétés mécaniques et de la géométrie des éprouvettes.

Toutes les éprouvettes ont €té¢ usinées d’apres la méme géométrie dans le plan TL/TC.
Pour I’usinage des éprouvettes nous avons tenu compte du sens de propagation des défauts
intergranulaires plus rapide dans le sens de laminage. La géométrie des éprouvettes utilisées pour
les essais avec la machine INSTRON, respectivement la platine DEBEN MTESTS5000W, est
présentée a la Figure I11-7.

(a) (b)

Figure 1I-7 : Géométrie d’'une éprouvette de traction dans le plan TL/TC pour la machine INSTRON (a) et la
platine DEBEN (b).
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I1.3.4.2 MESURES DE LA DURETE

Les mesures de dureté ont été réalisées aux échelles macroscopique et nanométrique.

e Pour suivre I’évolution de la duret¢ au cours du traitement thermique et définir les
parametres du traitement de revenu, nous avons fait des essais de macrodureté Vickers en
utilisant un indenteur de forme pyramidale de base carrée et d’angle de 136° entre les faces
opposées en sommet. Les charges de 10 daN et 30 daN ont été appliquées pour ces essais.

e Les propriétés mécaniques au niveau local (la dureté et le module du Young) ont été
obtenues par nanoindentation. La détermination de la rigidité ainsi que celle du module du
Young a été obtenue au cours d’essais de nanoindentation dynamiques (Continuous Stiffness
Measurement).

Le principe des essais de nanoindentation consiste en une pointe, positionnée a la
verticale de I’échantillon qui pénétre de fagon contrélée dans le matériau, en appliquant une
charge croissante jusqu’a l’obtention d’une force maximale prédéfinie. Alors, la charge est
réduite progressivement jusqu’a obtenir une relaxation partielle ou totale du matériau. A partir
des courbes chargement-déchargement ont été¢ calculés le module du Young et la dureté.
L’avantage de I’instrument de nanoindentation est la capacité a mesurer avec une résolution
nanométrique et une profondeur de pénétration allant jusqu’a quelques micromeétres. Les essais
sont effectués avec un nanoindenteur équipé avec une pointe de type Berkovich en diamant, de
forme pyramidale a base triangulaire; la géométrie pyramidale en trois faces limite les défauts de
la pointe. La pointe en diamant est choisie d’une part pour ses propriétés mécaniques
remarquables et d’autre part pour son caractére hydrophobe qui limite les effets potentiels d’un
ménisque d’eau sur les mesures. Avant chaque campagne de nanoindentation, le bon
fonctionnement de I’instrument est vérifié et la pointe est calibrée par une série d’empreintes sur
un étalon de silice fondue, pour lequel les valeurs des propriétés mécaniques sont de 1’ordre 72
GPa pour le module du Young et 10 GPa pour la dureté. La fréquence des oscillations est de 45
Hz et leurs amplitudes de 2 nm. Pour déterminer le module du Young, il faut connaitre le
coefficient de Poisson. Celui-ci pour un alliage d’aluminium est de 0,33.

Les essais de nanoindentation ont été réalisés dans le but de déterminer la dureté et le
module du Young pour la matrice de I’alliage d’aluminium 2024-T351 et revenu ainsi que pour
les propriétés des particules intermétalliques grossieres. Pour déterminer la dureté et le module
du Young de la matrice de ’alliage, la téte XP équipée d’un indenteur Berkovich a été utilisée.
La profondeur maximale a été définie a 2000 nm.

Pour déterminer les propriétés mécaniques des précipités intermétalliques grossiers, une
téte DCM, plus précise que la téte XP, a été utilisée. La profondeur maximale atteinte est de 300
nm. Pour chaque état de sur-revenu ont été analysés 50 précipités (1 indent sur chaque précipite,
Figure 1I-8), repérés sur une surface de 4 mm?®. La nanoindentation nécessite une surface non
écrouie et de faible rugosité, car cette technique est trés sensible a 1’écrouissage et a la rugosité.
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ENI TARBES 0 SEM COMPO 15.0kV X8,500 WD 10.7i m ENITARBES 0 SEM COMPO 15.0kV X4300 WD 11.8mm 1um

Figure II-8 : Exemple des particules grossieres indentées (a) particule S-Al;CuMg et (b) particules
Al(Cu,Mn,Fe,Si).

I1.4 METHODOLOGIE ET MOYENS MIS EN CEUVRE POUR L’'ETUDE DU

COMPORTEMENT EN CORROSION DE L’ALLIAGE 2024

Afin d’étudier le comportement en corrosion de I’alliage 2024 et I’influence du traitement
thermique, des techniques d’analyses électrochimiques a différentes échelles ont été utilisées.
Ainsi, des mesures de potentiel libre (OCP) et des courbes de polarisation ont été réalisées pour
caractériser le comportement global du matériau revenu au cours des essais de corrosion. Deux
milieux corrosifs ont été utilisés : un milieu mixte, qui contient des ions sulfates et chlorures
(N2,SO4 10"M + NaCl 10°M) et un milieu chloruré (NaCl 1M). Les solutions ont été préparées
a partir de chlorure et sulfate de sodium Rectapur et d’eau desionisée. Pour obtenir des résultats
reproductibles tous les essais ont été réalisés dans les mémes conditions de pH (entre 5,5-6,5) et
de température (20 °C).

[1.4.1 CELLULE ELECTROCHIMIQUE
Pour toutes les mesures, soit du potentiel libre, soit des courbes de polarisation, une

cellule électrochimique classique a €ét¢ mise en place. C’est une cellule double-enveloppe en
verre ; la double enveloppe permet la régulation de la température par I’intermédiaire d’un
thermostat/cryostat. Un montage a trois ¢€lectrodes nécessite une électrode de référence, une
contre ¢lectrode de platine et une ¢lectrode de travail, constituée du matériau d’étude.
L’¢lectrode de travail est réalisée a partir de cubes de ’alliage. Les cubes sont reliés a un fil
¢lectrique en cuivre et enrobées dans une résine a froid. Pour éviter 1’apparition de piqlres au
cours des essais de corrosion, I’interface échantillon — résine a été protégée par 1’application
d’une couche du vernis. La surface de 1’¢électrode de travail a été polie au papier SiC jusqu'au
grade 4000, ensuite sur drap avec suspension diamanté de 3 um et 1 um. Un potentiostat
Biologic reli¢é a un systeme d’acquisition des données permet de réaliser différents essais
¢lectrochimiques. Les données sont acquises et traitées avec le logiciel EC-Lab.

[1.4.2 MESURES DE POTENTIEL LIBRE
Le potentiel libre mesuré au cours du temps d’immersion nous donne des informations

sur 1’analyse du processus qui a lieu a I’interface métal/milieu corrosif telles que la corrosion et
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la passivation. Nous avons suivi I’évolution du potentiel libre pour une durée d’immersion de
24h.

[1.4.3 COURBES DE POLARISATION
Les courbes de polarisation permettent de caractériser le comportement €lectrochimique

du matériau dans le milieu corrosif, d’appréhender 1’éventuelle formation d’un film d’oxyde
protecteur. La présence d’un film protecteur est révélée par 1’invariance du courant sur un large
domaine anodique. La méthode consiste a imposer a 1’échantillon une tension donnée par rapport
a I’¢lectrode de référence et a mesurer le courant qui en résulte. La courbe obtenue permet aussi
de mettre en évidence la sensibilité du métal a la corrosion localisée. L’apparition de piqires sur
I’échantillon se traduit, lors du tracé a potentiel croissant, par une brutale augmentation de
courant. Pour tracer les courbes de polarisation dans le domaine anodique et cathodique, les
essais consistent en un balayage effectué¢ depuis le potentiel de corrosion (obtenu aprés 20
minutes) soit vers le domaine cathodique soit vers le domaine anodique. La vitesse de balayage
choisie était de 500 mV/h.

[1.4.4 MICROSCOPIE A FORCE ATOMIQUE

Le microscope a force atomique (AFM), fait partie de la famille des microscopes a sonde
locale (SPM, pour Scanning Probe Microscope), qui permet de mesurer la topographie a
I’échelle atomique. L’un des avantages de ce microscope est I’obtention d’images de tous types
de matériaux (conducteurs, semi-conducteurs, isolants) a I’air, en milieu liquide ou sous vide.

Le principe de ce microscope est basé sur une sonde de petite taille, constituée d’une
pointe (Figure II-9) au bout d’un bras de levier, et placée a proximité de la surface. La pointe est
sensible aux forces présentes au champ proche de tout échantillon, qui peuvent étre de nature
attractives (€lectrostatiques, Van des Waals, de capillarité) et répulsives (de contact ou
coulombiennes).

Figure 1I-9 : Image d’une pointe AFM [www.nanoworld.com]

En balayant la sonde au-dessus de la surface, on obtient la topographie de I’échantillon
avec une résolution latérale de I’ordre de la dizaine de nanometres et une résolution verticale qui
peut étre inférieure au dixieme de nanometre.

Trois modes d’acquisition existent :

Le mode contact classique a été le premier mode développé, reconnu pour sa facilité
d’utilisation et sa rapidité d’acquisition des mesures. La pointe est maintenue en permanence au
contact de la surface d’échantillon. L’image topographique est obtenue par mesure de la
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composante normale a la surface de la force répulsive entre les atomes de la pointe et ceux de la
surface de I’échantillon. Comme la pointe est en contact direct avec la surface analysée, elle peut
s’user rapidement.

Dans le mode non-contact, la pointe est maintenue au-dessus de la surface de
I’échantillon. Ce mode a été développé pour éviter le frottement entre la pointe et 1’échantillon,
qui peut apparaitre dans le mode contact et aussi pour acquérir la topographie de matériaux
fragiles. Dans ce cas, la pointe est située a proximité de la surface, a une distance de I’ordre de
10 a 100 nm et est donc sensible aux forces d’interaction de plus longue portée de type Van der
Waals attractive, électrostatique ou magnétique.

Le mode contact intermittent ou résonnant (Tapping™™) : la pointe oscille au-dessus de
I’échantillon et est en contact intermittent avec 1’échantillon. Les acquisitions de la topographie
pour cette étude ont été réalisées en mode Tapping. Le principe de fonctionnement est développé
dans le paragraphe suivant.

[1.4.4.1 MICROSCOPIE A FORCE ATOMIQUE EN MODE TAPPING

Le principe simplifi¢ du mode Tapping de ’AFM est présenté a la Figure II-10. I1 y a
deux moments principaux :

Au début, la pointe est loin de la surface de 1’échantillon et ne ressent aucune force. Mais
la pointe est solidaire du levier et le bimorphe piézoélectrique incorporé provoque 1’oscillation
mécanique du levier avec une pulsation proche du mode principal de résonance. L’échantillon
n’influence pas la pointe AFM et donc le levier et la pointe peut étre considérée comme un
oscillateur harmonique. L’amplitude et la fréquence de résonance sont obtenues a I’aide du laser
réfléchi sur le levier et détectées par une photodiode. Quand le laser est aligné sur 1’écran de la
photodiode la pointe commence a s’approcher de la surface d’échantillon.

—Amplitude Detector
SPM Controller

Laser

/ Piezo Oscillator
Photo- | 1

Tip or Sample
| 2-Position -
* Cantilever with fieen
Integrated Tip

Figure 1I-10 : Schéma du fonctionnement en mode Tapping de I'AFM [www.veeco.com]

Lorsque la pointe s’approche de la surface de I’échantillon la distance entre 1’échantillon
et la pointe est diminuée et la pointe va ressentir I’influence des forces de surfaces. La fréquence
de résonance diminue, le systéme sort de la résonance et en conséquence I’amplitude
d’oscillations est réduite. La réduction de I’amplitude est régulée de maniere a maitriser la force
avec laquelle la pointe touche et tape la surface de 1’échantillon. En balayant la surface, la
hauteur de la pointe est régulée par la boucle d’asservissement, et I’amplitude est maintenue
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constante. La hauteur est acquise point par point et la topographie de la surface est alors obtenue.
Le mode Tapping présente de nombreux avantages par rapport des deux autres modes :
e il permet d’obtenir de hautes résolutions latérales (1 nm a 5 nm).
e les forces appliquées sont faibles et provoquent moins de dommages sur les échantillons
mous
e les forces latérales sont éliminées et ne provoquent pas d’usure par friction.
e la pointe passe moins de temps en contact de la surface ce qui permet de limiter son usure
dans le temps.
L’inconvénient principal du mode Tapping est qu’il ne permet pas de faire des balayages rapides.

I1.4.4.2 MICROSCOPIE A FORCE ATOMIQUE EN MODE KELVIN

Initialement, le microscope a force atomique a été utilisé pour mesurer la topographie,
mais apres quelques années il a permis d’effectuer des mesures du potentiel de la surface par le
mode non-contact. Le mode Kelvin de I’AFM est une technique qui permet de mesurer la
différence de potentiel de contact apres avoir acquis la topographie. Le potentiel électrostatique
d’une petite zone sous la pointe AFM a la surface d’échantillon est mesuré par rapport au
potentiel de la pointe. Pour que soit mesurable cette différence de potentiel, la taille de la sonde
ne doit pas étre inférieure a une taille critique, la résolution étant limitée par la taille de la sonde.
Pour des microscopes commerciaux la résolution est comprise entre 50 et 100 nm.

Dans le cas présent, toutes les mesures ont été faites dans le mode Lift (LiftMode
développé par Digital Instruments. Ce mode est capable acquérir la topographie et le potentiel de

TM)

surface au cours de deux balayages différents de la méme ligne. La microscopie de force
atomique en mode Kelvin est basée sur la technique du condensateur vibrant. Dans ce cas, le
parametre qui doit étre annulé est I’oscillation de la pointe induite par une excitation électrique.
La taille de la sonde Kelvin est réduite a quelques dizaines de nanomeétres.

Figure 1I-11 : Schéma de principe simplifié du KFM, le mode Lift [Lac08].
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L’acquisition du potentiel en mode Kelvin (Figure II-11) se fait en deux temps. Au cours

d’un premier balayage, 1’acquisition de la topographie est réalisée.
Ensuite, lors d’un deuxiéme balayage, de la méme ligne, la pointe reproduit la topographie
acquise au cours du premier aller-retour, a une certaine distance, 100 nm dans notre cas. Une
tension continue et sinusoidale est ensuite appliquée entre 1’échantillon et la pointe. La tension
sinusoidale provoque I’oscillation de la pointe, une oscillation proportionnelle a la différence de
potentiel Vepp - Vpe. Vepp correspond a la différence de potentiel de contact et Vpc a la tension
continue appliquée. Cette derniere est régulée de maniére a annuler I’oscillation de la pointe.
Alors, la pointe et 1’échantillon sont au méme potentiel. Ce potentiel appliqué a la pointe est
enregistré point par point et une cartographie de potentiel peut alors étre réalisée.

Deux facteurs influencent la résolution latérale de la cartographie de potentiel, a savoir la
hauteur de Lift et les parametres atmosphériques. La résolution latérale pour la topographie est
de ’ordre de la dizaine de nanométres. La sensibilité électrique est de 1’ordre du millivolt. Nous
avons utilisé un microscope a force atomique de type MultiMode Nanoscope Illa commercialisé
par Veeco (Bruker). L’amplitude de la tension d’excitation V. est fixée a 6V et la hauteur de Lift
a 100 nm. Les acquisitions sont réalisées a la résolution numérique de 512 pixels x 512 pixels.

A partir de I’idée que la dissolution d’une particule se caractérise par I’augmentation en
valeur absolue de la différence de potentiel de la surface entre la matrice et la particule nous
voulons suivre cette dissolution des particules intermétalliques et quantifier ce phénomene. Pour
avoir une valeur représentative, il n’est pas suffisant d’analyser quelques particules. En
conséquence, pour un seul échantillon, nous avons analysé un nombre important de particules,
environ 150 particules. Les mémes particules ont été analysées avant et apres les essais de
corrosion : en conséquence nous avons utilisé une méthode de repérage. Ainsi, sur un échantillon
de 1 cm?, une surface de 4 mm? a été délimitée par microrayage. Les particules intermétalliques
ont été repérées par microscopie optique et leur nature a été identifiée par analyses EDX. Le
potentiel de surface des particules rapporté a celui de la matrice a €té obtenu par observation
AFM en mode Kelvin. Aprés essai de corrosion, I’évolution du potentiel de surface des mémes
particules a été suivie par AFM par rapport a celui de la matrice. L’endommagement en milieu
corrosif (particule corrodée ou non corrodée) et I’évolution de la composition chimique ont été
observés par MEB et analyses EDX.
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CHAPITRE I1I - ETATS METALLURGIQUES A DIFFERENTES ECHELLES DE
L’ALLIAGE 2024 EN FONCTION DU REVENU

Le chapitre III est consacré dans un premier temps a la caractérisation métallurgique de
I’alliage 2024 en fonction du revenu, aux é&chelles macroscopique, microscopique et
nanométrique, en utilisant des techniques usuelles. Dans un second temps, a été réalisée la mise
en place d’une méthode robuste d’étude de la répartition des particules intermétalliques a
I’échelle locale. Nous avons caractérisé la distribution des particules intermétalliques grossicres
par deux parametres : la fraction surfacique et la densité surfacique. Enfin, le comportement
mécanique de D’alliage 2024 soumis a un traitement de revenu, a été étudié a I’échelle
macroscopique et a I’échelle locale.

Dans le début du chapitre, il est rappelé les conditions des états métallurgiques, revenus
et sur-revenus, résultant lors de 1’application du traitement de revenu pour différentes durées.
Etats revenus :

T6-150 (28 ja 150 °C)

T6-175 (11 ha 175 °C)

T6-190 (7 h a 190 °C)

Etats sur-revenus :

T7-150 (36 a 150 °C)

T7-175 (50 h a 175 °C)

T7-190 (24 h a 190 °C)

[11.1 ETAT METALLURGIQUE ET MACROSTRUCTURE

I11.1.1 STRUCTURE GRANULAIRE
La Figure III-1 présente les notations utilisées pour la définition des plans et directions du

matériau : sens de laminage (L), travers long (TL) et travers court (TC).

Figure I1I-1 : Définition des plans et directions de la tdle laminée.

Dans la Figure I1I-2 sont présentées les observations en microscopie optique pour I’état
sur-revenu, apres 1’attaque chimique de type Keller. Les résultats montrent que 1’alliage présente
une structure fibrée classique avec des grains alignés suivant la direction de laminage (L).
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Figure IlI-2 : Observation optique de l'alliage 2024 sur-revenu pour les températures de traitement de 150,
175 et 190 °C apreés attaque Keller.

[11.1.2 ETAT DE PRECIPITATION
L’influence du traitement de revenu sur 1’état de précipitation a €été suivie par analyse

calorimétrique différentielle (DSC). Sur les Figures I11-3 sont présentés les thermogrammes DSC
pour les trois températures de revenu, 150 °C (a), 175 °C (b) et 190 °C (c) dans les deux états,
revenu au pic (T6) et sur-revenu (T7). Le thermogramme obtenu pour 1’état T351 est superposé
sur les trois graphes pour comparaison.

Les résultats montrent la diminution de 1’aire du pic de précipitation de la phase S
(AlL,CuMg), entre les états T6 et T7. Le traitement de revenu provoque la diminution du pic de
précipitation de phase S, lorsque le temps du traitement augmente. Le pic de la précipitation de
phase d’équilibre S est a 260 °C, en conformité avec la littérature qui attribue le pic de formation
de la phase S entre 220 et 350 °C [Wan04, Yan06]. Dans le cas du traitement réalis¢ a 150 °C,
aucun pic n’a été détecté dans I’intervalle de température 200-300 °C, donc aucune phase S ne
précipite pour cette durée de traitement. On peut supposer que la phase S est déja formée avant
les 36 jours de traitement. Bien que le traitement de revenu soit réalisé a une température
inférieure a la température de formation de la phase S (200 °C), le temps de traitement est
suffisamment long pour permettre la précipitation a partir de la phase S’, et donc la stabilisation
de la microstructure.
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(a) (b)

(c)

Figure I1I-3 : Thermogrammes DSC réalisées sur I'alliage 2024 a I'état T351, revenu au pic et sur-revenu
pour les trois températures de revenu, 150 (a),175(b) et 190 °C(c).

[11.1.3 MICROSTRUCTURE
L’alliage 2024 est un alliage a durcissement structural. Les étapes de traitement

thermique conférent a cet alliage une microstructure caractéristique qui joue un rdle essentiel sur
les propriétés mécaniques et qui intervient dans le comportement a la corrosion.

Dans les paragraphes suivants est présentée 1’évolution de la microstructure aprés un
traitement thermique de sur-revenu. La composition chimique et la distribution des particules
intermétalliques grossicres seront particulierement étudiées.

II1.1.3.1 PRECIPITATION INTERMETALLIQUE GROSSIERE

Les observations en microscopie optique d’une surface polie miroir permettent de mettre
en évidence la présence des précipités intermétalliques grossiers. Les particules intermétalliques
sont intragranulaires et alignées selon la direction de laminage.

En conformité avec la littérature [Buc97, Gui99, Gao98, Lia99] deux types des particules
intermétalliques grossicres ont été identifiés. La premiere catégorie correspond a des particules
ayant une forme sphéroidale, d’environ 5 pum, définie comme des phases S-Al,CuMg. La
deuxiéme catégorie correspond a des particules plus grosses (de 10 a 30 um), légérement plus
sombres en microscopie optique (Figure 11I-4) avec une forme plus irréguliere. Ces particules ont
¢été identifiées comme des particules multiphasées, de type Al(Cu,Mn,Fe,Si).
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Figure llI-4 : Micrographie optique représentant les particules intermétalliques de type Al;CuMg et
Al(Cu,Mn,Fe,Si).

Les observations en microscopie électronique a balayage couplées a des analyses EDS
ont confirmé la nature des deux types de particules. Les observations ont été réalisées en mode
¢lectrons secondaires et électrons rétrodiffusés. Dans la Figure III-5 sont présentés les deux types
de particules intermétalliques grossieres : ALCuMg et Al(Cu,Mn,Fe,Si), en microscopie
¢lectronique a balayage en ¢€lectrons rétrodiffusées.

(b)

ENITARBES 0 SEM COMPO 150kV  X5000 WD100mm  1um ENITARBES 0 SEM COMPO 150KV X5500 WD 10.1mm 12m

Figure IlI-5 : Micrographies MEB en mode électrons rétrodiffusés des particules intermétalliques
grossieres de type Al;CuMg (a) et de type Al(Cu,Mn,Fe,Si) (b) pour l'état sur-revenu (T7).

Une étude statistique de la composition chimique des particules intermétalliques
grossieres, a été réalisée, pour chaque état métallurgique. L’analyse quantitative nécessite un
métal pur comme témoin. Pour notre étude on a utilis€¢ le cuivre pur. Un nombre de 100
particules de type S-Al,CuMg et de 50 particules de type Al(Cu,Mn,Fe,S1) a été pris en compte
pour le calcul. Dans le Tableau III-1 est reportée la composition chimique moyenne pour les
particules de phase S-Al,CuMg, pour les états T6 et T7. On remarque que la composition
chimique des particules S-Al,CuMg est homogene et trés proche de la composition
stoechiométrique (Al-50 %at, Cu-25 %at, Mg-25 %at).

Page 62




Chapitre Il - Etude de I'état métallurgique, a différentes échelles, de l'alliage 2024 revenu

Tableau I1I-1 : Composition chimique des particules S-Al,CuMg.

Etat métallurgique Al Cu Mg
(at.%) (at.%) (at.%)
T6-150 52,4+ 0,6 24,6 + 0,8 225+0,4
T7-150
T6-175 51,3+0,8 24,6 +0,4 239+0,4
T6-190 53,0+2,9 243+ 1,3 22,5+ 1,6

Le rapport de concentration entre 1’élément cuivre et 1’élément magnésium peut étre un
paramétre pour suivre 1I’évolution de la composition chimique au cours des différentes étapes du
traitement de revenu, d’autant plus que 1’alliage est riche en cuivre (4,5 %) et pauvre en
magnésium (1,5 %). L’augmentation ou diminution du rapport de concentrations Cu/Mg peut
suggérer un enrichissement ou un appauvrissement en I’'un des éléments au cours du traitement
thermique. Dans le Tableau I1I-2 est présenté le rapport de concentration Cu/Mg.

On observe une légére augmentation du rapport Cu/Mg entre les états T6 et T7, montrant
un enrichissement en cuivre, ce qui est en accord avec la littérature [Dub92, Qui04, Tan02].
Selon Tanaka ef al., un traitement thermique de revenu, induit une augmentation de la teneur en
cuivre des particules associée a un appauvrissement de la matrice.

Tableau I1I-2 : Rapport de concentration Cu/Mg des particules S-Al;CuMg au cours du traitement de

revenu.

Etat métallurgique

Rapport Cu/Mg particules

T6-150

1,09

T7-150

T6-175

1,02

T7-175

T6-190

1,08

T7-190

La composition chimique des particules de type Al(Cu,Mn,Fe,Si) présentée dans le
Tableau III-3 révélé le caractére hétérogene de ces particules. Elles peuvent avoir différentes

formules chimiques, identifiées dans la littérature comme :

AlgFe;S1 ou AljoFe,Si [Che96],

AljoMn;Si [Wei98], AlgMnFe,, Alg(Cu,Fe,Mn), Al;Fe,Cu, (Al,Cu)sMn [Buc97,Gui99].
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Tableau 111-3 : Composition chimique des particules Al(Cu,Mn,Fe,Si).
Etat Al Cu Mn Fe Si Mg
métallurgique (at.%) (at.%) (at.%) (at.%) (at.%) (at.%)
T6-150 71,5+2,1 | 14,614 4,9 0,5 5,4+0,7 0,6 +0,4 0,6 £0,4

T7-150

T6-175 729+ 1,1 | 153+0,3 | 3,7+0,7 59+0,3 0,7+0,1 1,3 +0,1

T7-175

T6 -190 723+ 1,1 | 148+1,8 | 42+04 6,0 £ 0,5 1,4 +0,8 1,0+0,1

T7-190

La microscopie électronique a balayage (Figure I11-6) révele dans la méme particule de
type Al(Cu,Mn,Fe,Si) des zones qui apparaissent avec un contraste légerement différent. Cet
aspect « coquille » des particules de type Al(Cu,Mn,Fe,Si) trempées a été décrit par Campestrini
[Cam02]. Suite a une analyse EDS, une composition chimique différente entre le cceur et la
peau a été constatée; le ceeur contient les éléments Al, Cu, Mn, Fe, Si et la peau les éléments Al,
Cu, Mg. Les particules de type coquille résultent de la dissolution de petites particules Al-Cu-
Mg, lors de la mise en solution, associée a une ségrégation et/ou précipitation a la surface des
particules intermétalliques ce qui conduit a 1’apparition d’une peau riche en Al, Cu et Mg. Le
processus de précipitation dépend d’une part du temps de diffusion des éléments d’alliage dans
la matrice d’aluminium, ce qui est directement proportionnel a la température et d’autre part a la
force motrice qui augmente avec la température.

ENITARBES 0 SEM COMPO 150kV  X9,000 WD 10.7mm 1um

Figure 11I-6 : Observation MEB en mode électrons rétrodiffusés d’une particule « coquille ».

I11.1.3.2 REPARTITION DE LA PRECIPITATION INTERMETALLIQUE GROSSIERE

Ce paragraphe présente les résultats des calculs de densité surfacique et de fraction
surfacique de particules intermétalliques grossicres de taille supérieure a 2 um. La méthode de
calcul statistique est décrit au Chapitre II. Pour cela, le logiciel Areas a été utilisé et les calculs
ont été réalisés sur 21 images MEB en électrons rétrodiffusés avec un grossissement de X200.
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Ces 21 images correspondent a une surface totale de 6 mm?” Cette méthode a permis de
déterminer un nombre minimum de particules intermétalliques représentatives et donc de rendre
plus robustes les résultats.

I1 est rappelé que la densité surfacique ds et la fraction surfacique fs sont définies ainsi :

N
d5‘= P
Sanalysée
fo= Sip XiSi

S analysée \) analysée

avec : Njp= nombre total de particules
Sip= surface totale de particules
S;= surface de la particule i

Il n’est pas attendu d’évolution importante de la densité¢ surfacique en fonction de la
température de revenu car aucune précipitation de particules grossi¢res n’est attendue au cours
des traitements de revenu. Il s’agit en revanche d’un paramétre influencant les éventuels
couplages galvaniques mis en jeu lors de la dissolution de ces particules. Il est donc important de
pouvoir le quantifier. Dans un premier temps, nous avons calculé¢ la densité surfacique de
particules intermétalliques. Le nombre de particules en fonction de 1’aire analysée, de manicre
cumulée, est présentée dans la Figure I1I-7 pour les états T351 et trempe fraiche (TF).

Figure 11I-7 : Densité surfacique des particules calculée en fonction de I'aire analysée pour les états T351 et
trempe fraiche (TF).

Il apparait que la densité surfacique des particules intermétalliques se stabilise pour
chacun des états métallurgiques a partir d’une surface totale de 4 mm?. On peut donc constater
que I’étude, basée sur 1’analyse de 21 images, a été réalisée sur un nombre d’images suffisant
pour considérer les résultats représentatifs de la microstructure du matériau. Ces résultats
permettent aussi de montrer que seule des surfaces supérieurs 2 4 mm® sont représentatives de
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I’ensemble de la surface en terme la densité surfacique. Comme attendu, la densité et donc le
nombre de précipités ne varient pas entre les deux états. Ont été obtenues les valeurs de 457 et
420 particules/mm? respectivement pour les états T351 et TF. Les densités surfaciques de
précipités en fonction de 1’aire analysée sont représentées pour I’état T6 (Figure I1I-8a) et T7
(Figure III-8b).

(a)

Figure 111-8a : Densité surfacique des particules calculée en fonction de I'aire analysée pour les états
revenus (T6).

(b)

Figure 11I-8b : Densité surfacique des particules calculée en fonction de l'aire analysée pour les états sur-
revenus (T7).

A T’¢état T6 on constate une densité¢ de précipités €levée pour les trois températures de
traitement. La valeur de la densité surfacique est située autour de 900 particules/mm? pour 1’état
T6. Pour I’état T7, on constate un nombre de particules intermétalliques plus faible.
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La précipitation peut étre décrite par les mécanismes de germination, croissance et
coalescence [Dub92]. La germination implique une augmentation du nombre des précipités et de
la fraction volumique des précipités. La croissance induit 1’augmentation de la taille des
précipités et aussi de la fraction volumique ; par contre le nombre de précipités diminue. Les
précipités obtenus présentent une large distribution de taille (diametre, longueur et épaisseur). La
coalescence des gros précipités se fait aux dépens de petites particules. Ainsi, au cours d’un
traitement de revenu prolongé (sur-revenu) la fraction surfacique reste constante, la coalescence
de grosses particules se fait au détriment de particules plus petites qui se redissolvent. Doherty et
al., [Doh83] ont montré par modulation de la cinétique de coalescence des précipités que
I’augmentation moyenne typique des tailles des particules est fonction de la durée du traitement
thermique de revenu.

Dans le Tableau III-4 est présenté le nombre de précipités déterminés par unité de surface pour
les états étudiés.

Tableau I1I-4 : Densité surfacique des particules intermétalliques pour les états métallurgiques TF, T351,
T6 et T7 aux trois températures de revenu.

Etat métallurgique Densité surfacique (mm)
TF 420+ 42
T351 457 £24
150 970 £+ 37
T6 175 953 £35
190 840 + 45

T7

Dans un second temps, la fraction surfacique a été évaluée en appliquant la méme
méthode que pour la densité surfacique. La Figure III-9 représente I’évolution de la fraction
surfacique pour les états T351 et TF en fonction de 1’aire analysée.

Comme pour la densité surfacique, ces résultats montrent que pour étre représentative une
surface doit avoir une aire supérieure a 4 mm?. Pour I’état T351 nous avons déterminé une valeur
de la fraction surfacique de 1,8 % comparable avec la valeur de 1,9 % trouvée pour le méme état
de I’alliage 2024 par Augustin et al. [Aug08]. Pour 1’état de trempe fraiche la valeur de la
fraction surfacique est comparable (2,2 %).
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Figure 1lI-9 : Fraction surfacique des particules calculée en fonction de I'aire analysée, pour les états T351
et TF.

La Figure III-10 présente 1’évolution de la fraction surfacique en fonction de la surface
analysée pour I’alliage 2024 T6 (Figure IlI-10a) et T7 (Figure III-10b) pour les trois
températures du traitement thermique.

Bien qu’aucune précipitation grossiere ne soit attendue au cours du traitement de revenu,
nous avons observé une évolution de la fraction surfacique. En effet, la fraction surfacique pour

I’état revenu au pic est légerement plus élevée que la fraction surfacique pour 1’état revenu apres
le pic.

(a)

Figure 1lI-10a : Fraction surfacique des particules calculée en fonction de l'aire analysée, pour les états
revenus (T6).
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(b)

Figure IlI-10b : Fraction surfacique des particules calculée en fonction de l'aire analysée, pour les états sur-
revenus (T7).

Comme dans la littérature il n’est pas envisagé une précipitation de précipités grossiers au cours
du traitement de revenu, cette différence de la fraction surfacique entre les deux états peut étre
expliquée par une éventuelle erreur sur les analyses d’images, méme si nous avons pris pour le
calcul toutes les particules avec une taille supérieure a 2 um. Dans les deux cas, la fraction
surfacique diminue avec I’augmentation de la température de traitement. Le Tableau III-5
récapitule les valeurs de fraction surfacique pour les différents états métallurgiques étudiés.

Tableau I1I-5 : Fraction surfacique des particules intermétalliques pour les états métallurgiques TF, T351 et
T6 et T7 aux trois températures de revenu.

Etat métallurgique Fraction surfacique (%)
TF 2,2+0,2
T351 1,8+0,2
150 1,7+0,2
T6 175 1,6 £0,2
190 1,4+0,1

T7
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Les résultats obtenus montrent que les valeurs de fractions surfaciques de particules
intermétalliques grossiéres sont proches. On notera tout de méme une fraction surfacique
légérement plus ¢élevée pour ’état de trempe fraiche (TF). En effet cet état représente 1’état
obtenu par mise en solution et refroidissement rapide dans lequelle est gardé la microstructure
obtenu apres la mise en solution ; c'est dire avec tous les €léments d’addition en solution solide
et une forte densité de lacunes, par contre les gros précipités ne sont pas dissous par mise en
solution, donc la répartition des particules intermétalliques grossieres est semblable a celle de
I’état T351. Comme 1’échantillon correspondant doit étre préparé pour les observations MEB
nécessaires pour les analyses d’images, il est resté a la température ambiante environ 24 h. Dans
la littérature [Bar97] précise que 1’alliage d’aluminium atteint le maximum de durcissement
aprés quatre jours a température ambiante (25 °C). On peut supposer qu’entre le traitement et les
analyses, I’échantillon durcit, d’ou résulte I’augmentation légere de la fraction surfacique.

Un autre parameétre permettant de mettre en évidence I’évolution de la précipitation au
cours du traitement de revenu consiste a regarder la taille des précipités (diametre équivalent).

La Figure III-11 montre la distribution des particules intermétalliques selon le diametre
équivalent pour les états T351 et TF. Les particules peuvent atteindre une taille de 30 um. Mais
environ 90 % des particules ont un diametre compris entre 2 et 8 um.

Figure 1lI-11 : Distribution du diamétre équivalent des particules intermétalliques pour les états T351 et
TF.

Nous avons suivi ensuite I’évolution de la taille des particules en fonction du traitement
de revenu. La distribution des particules intermétalliques en fonction de leurs diamétres pour
chaque état revenu et sur-revenu est représentée sur Figure I11-12.

Pour I’état T6 on constate que la population de précipités avec une taille de 2 a 8 um est
dominante (95 %) et que seules quelques particules intermétalliques ont une taille supérieure a
10 um. On peut conclure que les particules sont petites mais que leur densité comme on a vu
dans le paragraphe précédent est importante.
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A 1’état sur-revenu (T7) les particules intermétalliques peuvent arriver jusqu’a une taille
supérieure a 30 um. Par contre le pourcentage des particules intermétalliques avec une taille de 2
a 8 um demeure toujours ¢élevé a 85 % ; les autres particules (15 %) ont une taille supérieure a 10
um allant jusqu’a 30 pm. Il semble que le traitement de sur-revenu favorise 1’évolution des
particules intermétalliques vers un diametre équivalent plus important et une densité plus faible.

(a)

Figure 1lI-12a : Distribution des diamétres équivalents des particules intermétallique pour les états revenus

(T6)
(b)

Figure 11I-12b : Distribution des diameétres équivalents des particules intermétallique pour les états sur-
revenus (T7).

Les valeurs de la densité et de la fraction surfacique peuvent varier selon les plans
d’observations et les zones d’observation, peau ou ceeur, comme Augustin la montré [Aug08]. 1l
a déterminé une fraction surfacique des particules légérement plus élevée dans le plan L par
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rapport a celles trouvées dans les plans TL et TC, et également entre peau et cceur. De méme, les
résultats obtenus montrent qu’il n’existe pas de différence significative entre les fractions
surfaciques de particules intermétalliques grossieres observées suivant les plans TL et TC,
respectivement entre le cceur et la peau du matériau. On note que pour notre étude 1’analyse de la
distribution des particules intermétalliques grossieres a ¢été faite principalement pour les
échantillons prélevés au coeeur du matériau avec I’objectif de mettre en place une méthode pour
quantifier la distribution des particules intermétalliques.

II1.1.3.3 PRECIPITATION NANOMETRIQUE

La Figure III-13 représente une micrographie MEB en mode électrons rétrodiffusés. On
peut constater une répartition hétérogéne des précipités aciculaires dans la matrice. Ces
précipités n’apparaissent pas en effet autour des particules intermétalliques grossicres. Pour des
raisons de tailles I’analyse EDX n’a pas ¢été faite sous MEB mais sous microscope ¢électronique
en transmission (MET). Les observations MET mettent en évidence deux types de particules
correspondant aux particules riches en cuivre et dispersoides (Figure III-14) ; le premier type

apparait sous forme arrondie et I’autre sous forme de plaquette, en conformité avec la littérature
[Wei98, Zha03, Aug08].

ENITARBES 0 SEM COMPQL 150kV  X2,000 WD 10.0mm = 10um

Figure I1I-13 : Micrographie MEB en électrons rétrodiffusés de la matrice, des précipités grossiers et des
précipités aciculaires.

(a) (b)

Figure 11I-14 : Observation en MET en transmission de deux types des particules : arrondie (a) et en
plaquette de type Al;:CusMn3 (b).
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Les particules de formes arrondie et en plaquette ont dans leur composition Al, Cu et Mg.
Les précipités parallélépipédiques (plaquette) avec une longueur de 300 a 600 nm et une largeur
de 70 a 150 nm, contiennent de I’aluminium, du cuivre et du manganése, et ont une structure de
type Al;1CusMn; identifiée par analyse EDX. Autour de ces précipités la matrice ne contient pas
de manganese, la composition chimique de la matrice est Al-96%at, Cu-2%at et Mg-2%at. Dans
la Figure IV-15 sont présentés les spectres obtenus suite aux analyses EDX du précipité qui
contient de I’aluminium, du cuivre et du manganése (Figure III-15a) et de la matrice (Figure III-
15b).

(a)

(b)

Figure 1lI-15 : Analyses EDX du précipité de type Al-Cu-Mn (a) et de la matrice (b).

Des grands précipités incohérents avec la matrice qui contiennent du fer, ont été identifiés
comme ayant une structure Al;Cu,Fe (Figure III-16) avec la composition chimique Al-67 %at,
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Cu-19 %at, Fe-10 %at et Mn-4 %at. Il est probable que ces précipités correspondent aux
particules intermétalliques grossiéres Al-Cu-Mn-Fe ; ils sont tres rares dans le matériau.

(a) (b)

Figure 11I-16 : Observation en microscopie électronique en transmission d’un précipité de type Al;CuzFe (a)
et cliché de diffraction électronique selon l'axe de zone [-2 1 1](b).

Sur la Figure III-17 trois zones (A, B et C) ont été analysées par EDX : un précipité de type
Al-Cu-Mg (A), la matrice (B) et un précipité qui contient du manganese (C). Les analyses EDX
indiquent leur composition chimique :

e pour la zone A: Al 95 %at, Cu 4,5 %at et Mg 0,5 %at
e pour la zone B : Al 99,2 %at et Cu 0,7 %at
e pour lazone C: Al 78,7 %at, Cu 8,9 %at, Mn 11,9 %at et Mg 0,5 %at

Figure 1lI-17 : Analyse MET d’une zone avec un spot électronique de 2 nm.

Les analyses quantitatives sont valables pour toute 1'épaisseur d'échantillon. Par
conséquent, la particule S dans la zone A, apparait plus riche en aluminium, et appauvrie en
cuivre. Mais, l'analyse faite dans la zone B dans les mémes conditions (2 seulement 100 nm de
distance) montre un appauvrissement en cuivre considérable de la matrice. De méme, pour le
précipité qui contient du manganese, zone C, I’analyse serait trés proche de la composition vraie
si I'épaisseur de 1'échantillon était inférieure a 1'épaisseur du précipité, en d'autres termes le
faisceau ¢lectronique doit traverser seulement le précipité et pas la matrice.
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I11.2 PROPRIETES MECANIQUES A L’ECHELLE MACROSCOPIQUE

I11.2.1 MACRODURETE
Des mesures de dureté Vickers ont été réalisées pour deux charges différentes : 10 daN et

30 daN. Sur chaque échantillon, 5 mesures ont été réalisées dans le but d’avoir une valeur
moyenne représentative. Le traitement thermique de revenu conduit a une amélioration des
propriétés mécaniques de résistance, le degré de durcissement par précipitation étant fonction de
la durée et de la température de traitement. La Figure III-18 présente la variation de la dureté en
fonction du temps de traitement de revenu pour les trois températures retenus.

Figure I1I-18 : Courbes de dureté en fonction de la durée de traitement.

L’évolution de la dureté Vickers, au cours du traitement thermique de revenu peut étre
tracée comme une courbe en cloche représentative d’un durcissement par précipitation dans
laquelle la duret¢ augmente progressivement, atteint un maximum et décroit ensuite
progressivement. C’est observé pour toutes les courbes de revenu a 150, 175 et 190 °C. Ainsi, la
dureté maximale (pic de dureté) a 150 °C, 175 °C et 190 °C est atteinte apres respectivement 28
jours, 11 heures et 7 heures de traitement, et une stabilisation de la duret¢ apparait
respectivement apres 36 jours, 50 heures et 24 heures. La dureté maximale est en accord avec la
littérature [Dev92, Dav93, Mas02]. Les valeurs de la dureté Vickers ont été calculées a partir des
courbes chargement — déchargement. Ces courbes sont présentées a la Figure III-19 pour chaque
¢tat. La variation de la dureté en fonction du temps de revenu montre deux étapes qui
apparaissent généralement pour l'alliage 2024. La premiere étape de durcissement, représentant
une période initiale d’augmentation de la dureté, se produit trés rapidement, apres environ 60
secondes. Durant cette étape, se développe 50 a 70 % du maximum de durcissement de 1’alliage
et correspond a la formation de clusters de cuivre [Rin97*, Wan05, Marl0, Shall]. La deuxiéme
étape est caractérisée par une deuxieme augmentation de la dureté (pic de dureté). Cette étape est
attribuée a la formation des zones GPB et de la phase S-Al,CuMg [Rin97°, Wan07, Marl0].
Entre ces deux étapes, il existe une période pendant laquelle la dureté ne change pas pendant de
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nombreuses heures de traitement. Le traitement sur—revenu (T7) permet de stabiliser la
microstructure et les propriétés mécaniques.

(a) (b)

Figure 11I-19 : Courbes chargement -déchargement de l'alliage 2024 revenu (a) et sur-revenu (b).

Dans le Tableau III-6 sont présentés les résultats de la dureté de l'alliage 2024 dans les
états T351, T7-150, T7-175 et T7-190 pour une charge de 10 daN. Les valeurs de dureté Vickers
pour les deux charges, 10 daN et 30 daN, sont similaires. Du point de vue du maximum de dureté
atteinte, les états métallurgiques (T6 ou T7) obtenus a 150, 175 ou 190 °C sont équivalents.

Tableau I11-6 : Evolution de la dureté Vickers en fonction du traitement thermique.

Etat Dureté Vickers
métallurgique (HV10)
T351 149+0,3
T6-150
T6-190
T7-150
T7-175
T7-190

[11.2.2 TRACTION A L’ECHELLE MACROSCOPIQUE
L’évolution des propriétés mécaniques en fonction du temps de revenu, a été suivie par

essais de traction, réalis€s a température ambiante sur des éprouvettes prélevées dans le plan TL-
TC, dans la direction de laminage L. La géométrie des €prouvettes utilisées est présentée dans le
Chapitre II. Les principales propriétés mécaniques déterminées par les essais de traction sont : la
résistance mécanique (Rm), la limite élastique (Re) et ’allongement a rupture (A%). Les
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fractographies ont été caractérisés par observations MEB. Durant un traitement thermique de
revenu, on observe les évolutions de propriétés mécaniques suivantes :

La résistance mécanique atteint un maximum au pic de revenu, en conformité avec la
littérature [Dev86, Dav93]. La limite d’élasticité présente la méme évolution. L.’augmentation de
la résistance mécanique et de la limite ¢élastique est accompagnée d’une diminution
d’allongement avec le temps de sur-revenu. La valeur maximale d’allongement a rupture est
atteinte immédiatement apres 1’étape de trempe fraiche. Par contre, la résistance maximale en
traction et la limite élastique ont des valeurs faibles. La courbe contrainte-déformation d’un
alliage d’aluminium 2024, a 1’état de trempe fraiche, a un aspect typique stri¢ lors de la
déformation plastique de I’alliage. Il s’agit de 1’effet Portevin-Le Chatelier, de vieillissement, qui
se traduit par des décrochements sur les courbes contrainte-déformation, résultant de
I’interaction dynamique entre les atomes de solutés, qui ont suffisamment de mobilité, et les
dislocations en mouvement. L.’augmentation de la résistance mécanique entre 1’état TF et 1’état
T6 est induite par la précipitation de la phase S-Al,CuMg. En conformité avec la littérature, a
partir du pic de revenu et apres le pic la croissance de la phase S-Al,CuMg est observée [Dav93,
Pol95, Mas02]. Avec I’augmentation du temps de revenu, la force maximale appliquée diminue,
ce qui a été confirmé par les essais de traction, car une baisse importante de ductilité est observée
lors d’un traitement de sur-revenu.

Dans la Figure III-20 sont présentées les courbes contrainte-déformation au cours d’un
traitement de revenu, a 190 °C pendant des durées croissantes jusqu’a 24 h.

Figure 11I-20 : Courbes contrainte-déformation de 'alliage en fonction de la durée de revenu a 190 °C.

On peut constater que la résistance maximale en traction et la limite élastique atteignent
pour une durée du traitement de 7 heures les valeurs maximales de 475 MPa et 385 MPa
respectivement. Ce fait est en concordance avec I’évolution de la dureté, qui est de 157 HVio
pour un traitement de 7 heures a 190 °C.

Dans la Figure III-21 on montre tout d’abord une bonne correspondance entre la dureté
Vickers et la contrainte maximale déterminée par essais de traction. On constate aussi une bonne
correspondance entre la duret¢ maximale (pic de dureté) et la résistance maximale en traction.
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Figure IlI-21 : Contrainte maximale en traction et dureté Vickers de 'alliage 2024 en fonction de la durée
de revenu a 190 °C.

Pour un traitement de 24 heures a 190 °C (T7), les valeurs de contrainte maximale et de
limite d’¢lasticité diminuent jusqu’a 406 MPa, respectivement 343 MPa. La valeur maximale
d’allongement environ 20 % est obtenue pour 1’état de trempe fraiche. Au cours du traitement,
I’allongement va diminuer de maniére continue jusqu’a 24 heures de traitement et atteindre la
valeur de 6,7 %.

Dans la Figure III-22 sont représentés les propriétés mécaniques (Rm, Re et A%) en
fonction de la durée du traitement thermique, pour une température de 190 °C, en comparaison
avec ’état métallurgique T351.

(a)

Figure 1lI-22a : Comparaison de la résistance mécanique et de la limite élasticité de l'alliage 2024 en
fonction de la durée de revenu a 190 °C.
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(b)

Figure l1I-22b : Comparaison de I'allongement a rupture de I'alliage 2024 en fonction de la durée de revenu
a 190 °C.

L’évolution des propriétés mécaniques suite & un traitement de revenu a 175 °C est
représentée par les courbes contrainte/déformation a la Figure I11-23.

Figure 11I-23 : Courbes contrainte-déformation de l'alliage 2024 en fonction de la durée de revenu a 175 °C.

En conformité avec la littérature, on constate que la résistance mécanique atteint la valeur
maximale pour une durée du traitement de 11 heures (453 MPa). Ce fait est en concordance avec
I’évolution de la dureté, qui pour un traitement de 11 heures a 175 °C est de 152 HV10. Une
bonne correspondance entre la dureté Vickers et la contrainte maximale apparait a la Figure III-
24,
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Figure I1I-24 : Contrainte maximale en traction et dureté Vickers de 'alliage 2024 en fonction de la durée
derevenu a 175 °C.

Dans la Figure III-25 sont représentées les propriétés mécaniques (Rm, Re et A%) en
fonction de la durée du traitement thermique, pour une température de 175 °C, en comparaison
avec 1’état T351.

La limite ¢élastique pour 11 heures de traitement est de 305 MPa, et elle augmente jusqu’a
une valeur maximale de 367 MPa, pour une durée 50 heures. Aprés 50 heures de traitement a
175 °C, la résistance maximale en traction est minimale et égale a 436 MPa. La valeur maximale
d’allongement est observée et égale a 20 %. Au cours du traitement, 1’allongement va baisser
continument, aprés 50 heures de traitement jusqu’a 6,4 %.

(a)

Figure 1lI-25a : Comparaison de la résistance mécanique et de la limite élasticité de 'alliage 2024 en
fonction de la durée de revenu a 175 °C.
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(b)

Figure l1I-25b : Comparaison de I'allongement a rupture de l'alliage 2024 en fonction de la durée de revenu
alzs°c

L’évolution des propriétés mécaniques pour la température de 150 °C, pour une durée de
traitement jusqu'a 36 jours est représentée par les courbes contrainte-déformation dans la Figure

I11-26.

Figure IV-26 : Courbes contrainte-déformation de I'alliage 2024 en fonction de la durée de revenu a 150 °C.

Dans la Figure III-27 sont représentés les propriétés mécaniques (Rm, Re et A%) en
fonction de la durée du traitement thermique, pour une température de 150 °C, en comparaison
avec I’état T351.

Concernant le revenu a 150 °C, la résistance maximale en traction et la limite d’élasticité,
atteignent les valeurs maximales apres 4 jours et 13 jours de traitement et tout égales a 454 MPa
et 370 MPa respectivement. Cette évolution ne correspond pas a un résultat attendu en effet la
dureté atteint une valeur maximale au bout de 28 jours de traitement. En revanche, 1’évolution de
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I’allongement est en conformité avec la littérature et avec celles des deux autres cas étudiés
(températures de revenu de 175 et 190 °C). L’allongement baisse avec la durée de traitement, la
valeur minimale est de 5,3 % atteinte pour 36 jours.

(a)

Figure 1lI-27a : Comparaison de la résistance mécanique et de la limite élastique de I'alliage 2024 en
fonction de la durée de revenu a 150 °C.

(b)

Figure 1lI-27b : Comparaison de I'allongement a rupture de l'alliage 2024 en fonction de la durée
de revenu a 150 °C.

La dureté Vickers et la résistance mécanique sont représentées a la Figure I11-28. On peut
constater une faible concordance entre la valeur maximale de la dureté Vickers et celle de la
résistance mécanique.
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Figure l1I-28 : Contrainte maximale en traction et dureté Vickers de l'alliage 2024 en fonction du temps de
revenu a 150 °C.

L’analyse plus approfondie de I’effet des traitements de sur-revenu permet de dégager les
informations suivantes :

Tout d’abord, suite a un traitement thermique de type sur-revenu nous avons constaté une
diminution des propriétés mécaniques par rapport a 1’état T351. Ainsi la contrainte maximale en
traction augmente jusqu'a une valeur maximale atteinte au pic de revenu (T6). On a obtenu une
contrainte maximale pour le traitement thermique réalisé a 150 °C, aprés une longue durée, de
I’ordre de quelques jours (4 jours). Pour la limite élastique on remarque la méme tendance que
pour la contrainte maximale en traction, sauf pour le traitement réalisé a 175 °C. Dans ce dernier
cas, la limite ¢élastique augmente continument pendant toute la durée du traitement de 50 h. La
limite élastique augmente, mais pas de maniere significative, sa valeur ne dépassant pas 400
MPa. Cette croissance de la limite €lastique est associée a la diminution de I’allongement a la
rupture. Ainsi, au début du traitement apres I’étape de trempe fraiche 1’allongement atteint 20 %.
Au pic de dureté I’allongement diminue vers 10 a 13 %, variant en fonction de la température de
traitement et 4 la fin du traitement 1’allongement chute vers une valeur proche de 6 %. Les
résultats obtenus sont en accord avec 1’évolution des propriétés mécaniques décrites par Develay
[Dev92] et Alexoupoulos et al. [Ale09]. Ils ont mis en évidence I’influence du traitement
thermique sur les propriétés mécaniques apres un traitement de revenu a une température €levée
de 210 °C sur une tole d’aluminium 2024-T3. Apres 2 h de traitement la résistance maximale en
traction prend des valeurs maximales (pic de dureté) et en continuant le traitement jusqu’a 8 h les
valeurs diminuent.

Dans la littérature, peu de données concernent les valeurs de propriétés mécaniques apres
un traitement de sur-revenu. Les valeurs expérimentales que nous avons obtenues sont proches
des valeurs citées par Barralis ef al. [Bar97] pour les états T6 et T81. Il faut préciser que 1’état
T81 correspond a une mise en solution, une trempe, un écrouissage a 1 % et un revenu. Dans le
Tableau III-7 sont présentées les valeurs de propriétés mécaniques pour 1’état T4, T6 et T81.
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Tableau I1I-7 : Propriétés mécaniques de l'alliage 2024 pour différents états métallurgiques [Bar97].

Alliage Etat R R. A
(MPa) (MPa) (%)

2024 T4 465 320 18
T6 475 390 10

T81 480 445 7

L’évolution des propriétés mécaniques dans les états T6 et T81 est le résultat du
durcissement structural. L’augmentation de la limite élastique pour 1’état T81 est associée a la
précipitation des précipités durcissants, facilitée des précipités durcissant de faible taille et plus
nombreux. Ces précipités sont des obstacles accrus que doivent franchir les dislocations. D’autre
part, I’alliage perd sa capacité a supporter la déformation, ce qui se traduit par la chute de
I’allongement a la rupture.

La Figure II1-29 présente les courbes contrainte-déformation pour 1’état T351 et les états
sur-revenus, apres stabilisation de la dureté.

Figure 11I-29 : Courbes contrainte-déformation pour I'état T351 et T7 pour les températures de 150, 175 et
190 °C (36 j, 50 h et 24 h respectivement).

Dans le Tableau III-8 sont résumées les valeurs des propriétés mécaniques (résistance
maximale en traction, limite élastique et allongement a rupture) déterminées par des essais de
traction, pour chaque état de sur-revenu.

En fait, si on compare les propriétés mécaniques (résistance mécanique, limite ¢élastique
et allongement a rupture) déterminées avec celles relatées dans la littérature [Dev86, Dav93] on
peut constater que I’évolution des valeurs en fonction de temps et de la température du traitement
de revenu présente la méme tendance. Les valeurs expérimentales comparativement a celles de la
littérature sont présentées dans la Figure 111-30.
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Tableau I1I-8 : Propriétés mécaniques pour les états métallurgiques T351, T6 et T7 aux trois températures
de revenu, déterminées par essai de traction.

Etat Rm Re A
métallurgique (MPa) (MPa) (%)

T351 476 + 3 376 £2,5 15+0,7
T6-150 475+ 4 385+2,5 10+0,3
T7-150
T6-175 453 £ 1,5 348 £5,5 13+£0,3
T7-175
T6-190
T7-190

(a) (b)
(c)

Figure I11-30 : Propriétés mécaniques (Rm, Re, A %) en fonction de la durée du revenu a 150, 175 et 190 °C
(comparaison avec les données de la littérature).

Les valeurs de la résistance mécanique et de la limite d’élasticité ont la méme évolution : elles
augmentent jusqu’a une valeur maximale identifiée avec le pic de dureté, puis diminuent avec le
temps du revenu. La tendance est la méme pour les valeurs de la littérature, mais les valeurs
obtenues sont un peu plus faibles. Pour la limite d’¢lasticité mesurée expérimentale a 175 °C et
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190 °C on constate une bonne concordance avec les valeurs relatées dans la littérature.
L’allongement a la rupture diminue avec le temps de traitement et les valeurs mesurées sont
comparables avec celles de la littérature.

Les faciés de rupture ont été observés au microscope électronique a balayage (Figure I1I-
31). L’alliage 2024-T351 se caractérise par une rupture ductile, qui se traduit par la présence de
cupules. Les cupules se forment autour des particules intermétalliques grossiéres avec une
dimension de quelques micrométres jusqu’a quelques dizaines de micrométres.

(b)

ENITARBES 3 SEM SE) 15.0kV X1,500, WD 23.8p'm 104m

Figure 11I-31 : Facies de rupture ductile pour des éprouvettes apreés traction de l'alliage 2024 T351 (a), T7-
150 (b), T7-175 (c) et T7-190 (d).

Pour les états revenus au pic et sur-revenus la rupture est en général ductile, a la fois
transgranulaire et intergranulaire. La rupture ductile transgranulaire se caractérise par les cavités
d’une taille micrométrique qui se forment sur les particules intermétalliques. Les cupules des
états revenus sont semblables avec celles de 1’état T351, mais elles peuvent se développer autour
des particules intermétalliques grossieres. La rupture ductile intergranulaire se caractérise par la
propagation de fissures le long des joints grains. Elle est favorisée par la coalescence des
particules intermétalliques aprés un traitement de revenu. Le traitement de revenu induit en fait
ce type de rupture. Ainsi, apres un traitement de revenu au pic les précipités durcissants ont des
tailles plus importantes et peuvent fragiliser les joints de grains et faciliter la propagation de
fissures [Kir71]. D’autre part, la zone périphérique d’un joint de grain est ductile de par
I’absence de précipités durcissants. Ainsi, Ludka et Laughlin dans leur travail suggere une
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différence importante entre la limite d’écoulement de la matrice et celle de la zone autour de
joints de grains. Ces joints de grains sont rapidement fragilisés suite a localisation de la
déformation et au développement des cavités au niveau des précipités intermétalliques [Lud82].

I11.3 PROPRIETES MECANIQUES A L’ECHELLE LOCALE

I11.3.1 ESSAIS DE TRACTION A L'ECHELLE LOCALE
Afin de pouvoir caractériser et corréler les propriétés mécaniques a 1’échelle

macroscopique avec celles a I’échelle locale nous avons réalisées des essais de traction sur des
micro-éprouvettes prélevées dans le plan TL/TC, dans la direction de laminage L, pour les états
T351 et sur-revenu (T7-150, T7-175 et T7-190). La géométrie des éprouvettes est présentée dans
le Chapitre I1.

Dans la Figure III-32 sont représentées les courbes contrainte-déformation obtenues par
essais de microtraction. Par rapport avec 1’état T351, les propriétés mécaniques diminuent apres
un traitement thermique de sur-revenu, aprés la stabilisation de la dureté. Les valeurs des
propriétés mécaniques sont présentées dans le Tableau III-9.

Figure 111-32 : Courbes contrainte-déformation pour I'état T351 et T7 pour les températures de 150, 175,
190 °C (36 j, 50 h et 24 h respectivement).

Tableau I1I-9 : Propriétés mécaniques pour les états métallurgiques T351 et T7 aux trois températures de
revenu (36 j, 50 h et 24 h respectivement), déterminées par essai de microtraction.
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Les valeurs obtenues a 1’échelle locale (microscopique) pour la résistance mécanique et la
limite €élastique sont supérieures a celles obtenues par des essais macroscopiques, respectivement
d’environ 200 MPa et 100 MPa. La section utile des éprouvettes de traction a 1’échelle
macroscopique (8 mm?) représente 20 grains dans la direction TL, alors qu’elle ne représente que
10 grains dans la méme direction des éprouvettes de microtraction (3 mm?). En ce qui concerne
I’allongement a la rupture, on ne remarque pas de différences notables entre les deux échelles.

Les fractographies MEB, présentées dans la Figure I11-33, ne mettent pas logiquement en
¢évidence de changements dans le mode de rupture en comparaison avec 1’échelle macroscopique.
Il s’agit d’une rupture ductile, par développement de cupules autour des particules
intermétalliques grossicres.

X1,000" "WD 124mm. 10um

ENITARBES S S 15.0kv /X1,000 WD 144mm  10um

Figure 111-33 : Facieés de rupture pour des micro-éprouvettes de I aIIIage 2024 T351 [a) T7-150 (b] T7 175
(c) et T7-190 (d)

[11.3.2 NANOINDENTATION
Les propriétés mécaniques (module d’Young et dureté) au niveau local d’un alliage

d’aluminium 2024, pour différents états métallurgiques, ont été¢ déterminées par essai de
nanoindentation en mode dynamique CSM. D’une part, on a trouvé les propriétés mécaniques
spécifiques de la matrice et, d’autre part les propriétés mécaniques spécifiques des particules
intermétalliques grossieres.
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[11.3.2.1 MATRICE D’ALUMINIUM

La dureté et le module d’Young de la matrice dans les états métallurgiques T351, T7 (36
a 150 °C, 50 h a 175 °C et 24 h a 190 °C) ont été évalués par nanoindentation. Un exemple de
cartographie a partir de laquelle les essais ont été effectués est présenté a la Figure 111-34. Cette
cartographie de 20 indents (quatre par cinq avec un pas de 15 um) a été réalisée sur chaque type
d’échantillon. La profondeur maximale atteinte dans le cas de la matrice est de 2000 nm.

Figure 111-34 : Exemple de cartographie de nanoindentation de la matrice de I'alliage 2024 sur-revenu.

Le module d’Young et la dureté¢ ont été calculés a partir des courbes chargement —
déchargement (charge — déplacement) présentées a la Figure II1-35. On observe que les courbes
de chargement-déchargement varient peu avec 1I’état métallurgique.

Figure 11I-35 : Courbes de chargement-déchargement pour la matrice en fonction des traitements
thermiques.

Il est observé que la température de sur-revenu a peu d’influence sur le comportement
mécanique au cours de I’indentation. Les trois états sur-revenus T7 a 150, 175 et 190 °C, sont
d’un point de vue de la dureté, comparables a ce qui était mesuré a 1’échelle macroscopique. De
la méme manicre, le rapport travail plastique/travail élastique, calculé a partir de courbes
chargement —déchargement, varie peu avec la température de sur-revenu.
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Les valeurs de module d’Young et de dureté de la matrice sont proches, respectivement
de 85 GPa et 1,7 GPa. Ces valeurs sont présentées dans le Tableau III-10.
I1 est aussi possible d’observer sur les courbes chargement-déchargement que le retour élastique
est identique, quel que soit le traitement thermique appliqué.

Tableau 111-10 : Module d’Young et dureté de la matrice en fonction du traitement thermique.

Etat métallurgique Module d’Young Dureté Wp/We
(GPa) (GPa)
T351 84,5+ 0,8 1,9+0,1 3,7
T7-150
T7-175
T7-190

Comme D’illustre la Figure II1-36, représentant le module d’Young (a) et la dureté (b) en
fonction de la profondeur indentée, les valeurs de module d’Young sont légerement dispersées
(de I’ordre du gigapascal) en ce qui concerne les états T7-150 et T7-190. En revanche les valeurs
de dureté ne sont pas dispersées (de I’ordre du dixieme de gigapascal).

(a) (b)

Figure 11I-36 : Evolution du module d’Young (a) et la dureté (b) en fonction de la profondeur d’indentation
de la matrice pour I'état sur-revenu.

I11.3.2.2 PRECIPITES INTERMETALLIQUES GROSSIERS

Dans le but de déterminer les propriétés mécaniques des particules intermétalliques
grossieres, S-Al,CuMg et Al(Cu,Mn,Fe), des essais de nanoindentation ont été effectués sur 50
particules repérées par microscopie optique sur une surface de 4 mm?®. La profondeur maximale
atteinte dans le cas des précipités était de 300 nm. Dans la Figure III-37 sont présentées les
courbes chargement-déchargement pour une particule de phase S-Al,CuMg, une particule de
phase Al(Cu,Mn,Fe,Si) en comparaison avec la matrice, pour 1’état T7-150. Les mémes résultats
sont obtenus pour les états T7-175 et T7-190.
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Figure I1I-37 : Evolution des courbes de chargement-déchargement pour la matrice T351, une particule S-
Al;CuMg et une particule Al(Cu,Mn,Fe,Si) a I'état T7-150.

Dans un premier temps, on observe la différence entre la profondeur maximale atteinte
pour les particules intermétalliques grossieres, environ 300 nm, et la profondeur atteinte pour la
matrice, environ 2000 nm. On peut aussi constater que les valeurs des propriétés mécaniques des
particules intermétalliques grossieres sont plus élevées que les valeurs de celles de la matrice. La
courbe chargement-déchargement des particules intermétalliques contrairement a celle de la
matrice présente des discontinuités. Des fissures traduisant une plus grande rigidité et fragilité
des particules ont été observées.

Une distribution des particules intermétalliques grossiéres en fonction de leur module
d’Young et de leur dureté a été réalisée et représentée a la Figure III-38. Comme on peut
observer les propriétés mécaniques ne sont pas homogenes.

(a)

Figure 111-38a : Distribution des particules intermétalliques grossiéres en fonction du module d’Young.
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(b)

Figure I11-38b : Distribution des particules intermétalliques grossiéres en fonction de la dureté (b).

Le module d’Young prend des valeurs comprises entre 110 et 190 GPa, avec un écart
type variable, entre 5,5 et 17,4 quel que soit le type de particule analysée. La dureté prend des
valeurs comprises entre 6 et 10 GPa avec un écart type compris entre 0,5 et 1,8. Les différences
entre les valeurs de propriétés mécaniques, nous permettent de penser que ces différences
peuvent étre les causes de fissures et de ruptures mécaniques. Un exemple de particule indentée
est représentée a la Figure III-39, représentant une micrographie MEB en mode électrons
rétrodiffusées (a et ¢) et en mode électrons secondaires a plus fort grossissement (b et d).

(a) (b)

ENI TARBE 0 EM COMPO 150KV  X5500 WD 11.8mm 1 ENI TARBES 0 SEM SEL 150KV X19000 WD 11.8mn 1

Figure I1I-39 : Observations MEB d’une particule de phase S-Al;CuMg (a et b) et de phase
Al(Cu,Mn,Fe,Si) (c etd).
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Dans le but de déterminer s’il y a une valeur du module d’Young et de la dureté,
spécifique pour les particules de phase S-Al,CuMg et pour les particules Al(Cu,Mn,Fe,Si), des
analyses de composition chimique EDX ont été réalisées. Ainsi, la composition chimique de
chaque particule indentée a été évaluée.

Suite aux analyses EDX, a chaque type de particule a été assignée une valeur
représentative du module d’Young et de la dureté. Dans le Tableau III-11 sont présentés les
résultats des propriétés mécaniques pour chaque état sur-revenu.

Tableau I1I-11 : Propriétés mécaniques des particules intermétalliques grossiéres en fonction du traitement
thermique.

Particules Intermétalliques Grossiéres

AlLCuMg Al(Cu,Mn,Fe,Si)
Module d’Young Dureté Module Dureté
(GPa) (GPa) d’Young (GPa) (GPa)
T7-150
T7-175
T7-190

Ainsi, les valeurs du module d’Young et de la dureté des particules de phase S sont plus
faibles que celle des particules de type Al(Cu,Mn,Fe,Si). Pour les particules de phase S, le
module d’Young est de 130 GPa et la duret¢ de 7 GPa; pour les particules de type
Al(Cu,Mn,Fe,Si), le module d’Young est de 175 GPa et la dureté de 9,5 GPa.

CONCLUSIONS DU CHAPITRE III

Ce chapitre concerne les résultats obtenus suite aux traitements de revenu au pic et sur-
revenu, a différentes températures. Nous avons suivi deux objectifs : 1’étude de la microstructure
de la matrice et de la répartition des particules intermétalliques grossicres et 1’étude de
I’influence du traitement de sur-revenu sur les propriétés mécaniques a différentes échelles.

La répartition des particules intermétalliques grossieres a été caractérisée par la fraction
surfacique et la densité surfacique. Une méthodologie robuste de calcul statistique de ces
parametres par analyse d’images, a partir de micrographies MEB en mode électrons rétrodiffusés
a été mise au point.

Des résultats préliminaires ont montré que la fraction surfacique des précipités est plus
faible a I’état sur-revenu qu’a I’état T351 et a I’état revenu au pic.

Un autre parameétre que nous avons suivi apres le traitement thermique a €té la taille des
particules. La procédure appliquée aux particules de taille supérieure a 2 pm semble montrer que
le traitement de sur-revenu révele des particules intermétalliques plus grosses a 1’état T7. En
effet, 15 % ont une taille supérieure a 10 um contre seuls quelques pourcents pour I’état T351.
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Cet écart pourrait étre du a une distribution non équivalente de particules prises en compte dans
la méthode.

Les précipités de faible dimension (a 1’échelle nanométrique) repartis dans la matrice ont
¢été observés par microscopie en transmission (MET) : précipités sous forme arrondie et sous
forme de plaquette (parallélépipédique) riches en cuivre de type Al;;CusMn;, et précipités riches
en fer de type Al;Cu,Fe.

Les propriétés mécaniques, apres traitement thermique, ont été évaluées, a différentes
échelles, par essais de macrodureté Vickers, essais de traction et de nanoindentation.

Nous avons constaté que le traitement thermique de sur-revenu entraine la diminution de la
dureté Vickers et des propriétés mécaniques de résistance issues des essais de traction, telles la
contrainte maximale en traction, la limite ¢lastique et I’allongement a rupture.

Quelle que soit 1’échelle, macroscopique ou microscopique, la résistance mécanique, la limite
¢lastique et 1’allongement a la rupture tendent a diminuer apres le traitement thermique de sur-
revenu. De plus, une perte d’allongement a rupture supérieure a 50% est constatée, par rapport a
I’état T351.

A TD’échelle nanométrique, les propriétés mécaniques de la matrice et des particules

intermétalliques ont été évaluées par des essais de nanoindentation.
Ainsi, pour la matrice nous n’avons pas constaté une variation de la rigidité et de la dureté en
fonction du traitement appliqué. Pour les particules intermétalliques grossieres les essais de
nanoindentation nous ont permis d’évaluer la rigidité et la dureté pour les deux types de
particules. Dans un premier temps, nous avons constaté que les propriétés mécaniques des
particules intermétalliques sont supérieures a celles de la matrice. Dans un second temps, nous
avons observé que les particules de type Al(Cu,Mn,Fe,Si) sont caractérisées par des propriétés
mécaniques (rigidité et dureté) supérieures a celles des particules de phase S-Al,CuMg.

En conclusion, les résultats présentés dans ce chapitre sont synthétisés pour chaque
température de traitement de sur-revenu (150, 175 et 190 °C) dans les Tableaux III-12, I11-13 et
I11-14.
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Tableau I1I-12 : Synthese des caractéristiques microstructurales et des propriétés mécaniques pour U'alliage

2024 T7-150.
Particules AlL,CuMg
intermétalliques Al(Cu,Mn,Fe,Si)
grossicres
Précipités MET Al;;CusMn;,
Microstructure Al,Cu,Fe
Fraction surfacique 1,5+0,1%
Densité surfacique 377 £ 15 part/mm?
Macrodureté 136 £ 0,44 HV10
Propriétés Contrainte maximale en 431 +£0,5 MPa
mécanique a traction
I’échelle Limite élastique 365+ 1,7 MPa
macroscopique
Allongement a rupture 53+0,4%
Contrainte maximale en 559 + 9 MPa
traction
Limite élastique 452 +£22,5 MPa
Allongement a rupture 6,0+0,3 %
Propriétés Rigidité de la matrice 85,3+1,3%
l{lecanlque a Dureté de la matrice 1,7+ 0,1 %
I’échelle locale
Rigidit¢ Al,CuMg 131,1 £3,9 GPa
Rigidité 173,7 + 14,5 GPa
Al(Cu,Mn,Fe,Si)
Dureté Al,CuMg 6,3+ 0,5 GPa
Dureté¢ Al(Cu,Mn,Fe,Si) 9,5+1,1 GPa
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Tableau I1I-13 : Synthese des caractéristiques microstructurales et des propriétés mécaniques pour l'alliage

2024 T7-175.
Particules AlL,CuMg
intermétalliques Al(Cu,Mn,Fe,Si)
grossicres
Précipités MET Al;;CusMn;,
Microstructure Al,Cu,Fe
Fraction surfacique 1,5+0,1 %
Densité surfacique 675 £ 50 part/mm?
Macrodureté 138 £0,44 HV10
Propriétés
mécanique 2 Contrainte maximale en 436 + 0.5MPa
I’échelle traction
macroscopique Limite élastique 367+ 1,2 MPa
Allongement a rupture 6,4+0,5%
Contrainte maximale en 595+ 10 MPa
traction
Limite élastique 455 +£10 MPa
Allongement a rupture 6,45+ 0,5 %
Rigidité de la matrice 85,6 £0,1 GPa
P,roplzletes‘ Dureté de la matrice 1,7+ 0,1 GPa
mécanique a
Péchelle locale Rigidit¢ ALCuMg 132,7+7,2 GPa
Rigidité 174,7 + 17,4 GPa
Al(Cu,Mn,Fe,Si)
Dureté Al,CuMg 7,2 +£0,8 GPa
Dureté¢ Al(Cu,Mn,Fe,Si) 9,5+ 1,8 GPa
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Tableau I1I-14 : Synthese des caractéristiques microstructurales et des propriétés mécaniques pour l'alliage

2024 T7-190.
Particules Al,CuMg
intermétalliques Al(Cu,Mn,Fe,Si)
grossieres
Précipités MET Al;;CusMn;,
Microstructure Al;,CuyFe
Fraction surfacique 1,1 £0,1%
Densité surfacique 577 £ 36 part/mm?
Macrodureté 132+ 0,32 HV10
Propriétés
mécanique 2 Contrainte maximale en 412 +2 MPa
I’échelle traction
macroscopique Limite élastique 343 + 3.5 MPa
Allongement a rupture 6,7+£0,1 %
Contrainte maximale en 529 + 15MPa
traction
Limite élastique 418 =13 MPa
Allongement a rupture 6,9+0,1 %
Propriétés Rigidité de la matrice 85,0+ 0,7 GPa
l{lecanlque a Dureté de la matrice 1,7+ 0,1 GPa
I’échelle locale
Rigidit¢ Al,CuMg 139,9 £ 3,5 GPa
Rigidité 179,3 + 15,6 GPa
Al(Cu,Mn,Fe,Si)
Dureté Al,CuMg 7,5+ 0,8 GPa
Dureté¢ Al(Cu,Mn,Fe,Si) 10,2 £ 1,3 GPa
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CHAPITRE IV - ETUDE DE LA CORROSION, A DIFFERENTES ECHELLES, DE
L’ALLIAGE 2024 EN FONCTION DU REVENU

La présence de particules intermétalliques grossiéres a une forte influence sur le
comportement de 1’alliage 2024 vis-a-vis de la résistance a la corrosion dans un milieu corrosif.
Deux milieux corrosifs ont été choisis pour réaliser les essais d’immersion : une solution de
NaCl, 1M et une solution de Na,SO4 0.1 M + NaCl 0.001 M. L’association des ions sulfates et
chlorures permet de localiser les phénoménes de corrosion au niveau des particules
intermétalliques grossieres. Les ions sulfates sont agressifs vis-a-vis du cuivre et donc avec les
particules intermétalliques. Par ailleurs, les ions sulfates ne sont pas agressifs vis-a-vis de la
matrice d’aluminium ; ils présentent méme un effet inhibiteur de la corrosion vis-a-vis de
I’aluminium [Bla97]. Ainsi les phénoménes de piqlration au niveau de la matrice sont évités.
Notre étude comprend deux parties :

e une premiere partie consacrée a I’étude du comportement de ’alliage 2024 en fonction du
temps de traitement thermique par des essais électrochimiques et des mesures AFM/KFM.

e une deuxiéme partie relative a I’étude du comportement mécanique apres corrosion de
I’alliage 2024 et de 1’abattement des propriétés de résistance.

IV.1 COMPORTEMENT GLOBAL EN CORROSION DE L’ALLIAGE 2024 EN

FONCTION DU REVENU

IV.1.1 Sulvi DU POTENTIEL LIBRE
L’évolution du potentiel libre (OCP), mesuré en mV/ECS pendant I’immersion dans un

milieu corrosif aéré a €t¢€ suivie pour une durée totale de 24 h. La surface de travail pour tous les
échantillons, a été polie jusqu’a 1um et rincée dans 1’éthanol a ultrason. Pour éviter la corrosion
caverneuse pendant les essais ¢électrochimiques, 1’interface échantillon/résine a été protégée par
I’application d’une couche de vernis. Toutes les mesures du potentiel libre ont été réalisées dans
les mémes conditions (immersion dans un milieu corrosif a 20 °C et un pH environ égal a 6-6,5)
pour obtenir des résultats reproductibles.

Nous avons suivi I’évolution du potentiel libre des différents états métallurgiques dans
deux types de milieu corrosif : un milieu chloruré (NaCl, IM) et un milieu qui contient des ions
sulfates et chlorures (Na;SOy4, 0.1M + NaCl, 0.001M). Les premiers essais ont été réalisés sur un
alliage de I’aluminium 2024 T351.

Dans la Figure IV-1 est représentée 1’évolution du potentiel libre durant 24 h dans NaCl
IM et respectivement Na,SO4 0.1M + NaCl 0.00IM. L’évolution du potentiel libre (OCP)
pendant ’immersion dans une solution NaCl 1M est caractérisée par une augmentation initiale
de -900 mV a -700 mV et apres plusieurs fluctuations, il se stabilise autour de la valeur de -650
mV, qui est atteinte aprés approximativement 10 h d’immersion.
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(a) (b)

Figure 1V-1 : Suivi du potentiel libre dans NaCl 1M (a) et NazS04 0.1M + NaCl 0.001M (b) de l'alliage 2024
T351.

Pour le milieu Na,SO4 0.1M + NaCl 0.001M, on constate dans les premiéres minutes
d’immersion une augmentation du potentiel libre de -700 mV a -350 mV. Aprés environ 10 h
d’immersion I’OCP se stabilise autour de -440 mV. Les valeurs du potentiel libre déterminées
dans les deux milieux corrosifs indiquent une sensibilité plus accentuée de I’alliage 2024-T351
dans milieu chloruré de type NaCl 1M. Ensuite, notre étude s’est portée sur 1’évolution du
potentiel libre de 1’alliage 2024 soumis a un traitement thermique de revenu au pic (T6) et sur-
revenu (T7). L’évolution du potentiel libre pendant 24 h de I’alliage 2024 dans 1’état T6 et T7 est
présentée dans la Figure I[V-2.

(a) (b)

Figure IV-2 : Suivi du potentiel libre dans NaCl 1M de l'alliage 2024 revenu au pic (T6) et sur-revenu (T7).

Pour le milieu chloruré, NaCl 1M, la variation du potentiel libre pour I’alliage 2024
soumis a un traitement thermique de revenu, au pic de revenu et apres le pic de revenu, ne
dépasse pas 30 mV autour de -740 mV. Les courbes d’évolution du potentiel libre en fonction du
temps sont similaires, quel que soit le traitement thermique appliqué. On peut constater que le
potentiel libre de 1’alliage ne semble pas étre influencé par les conditions du traitement
thermique (durée et température du traitement). La variation du potentiel libre de I’alliage a 1’état
revenu au pic par rapport a I’état revenu apres le pic de dureté est de 30 mV, donc une variation
qui n’est pas significative.
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La Figure IV-3 présente I’évolution du potentiel libre pendant 24 h de I’alliage 2024, dans
les états T6 et T7, dans une solution de Na,SO4 0.1M + NaCl 0.001 M.

(a) (b)

Figure 1V-3 : Suivi du potentiel libre dans Na;S040.1M + NaCl 0.001M de l'alliage 2024 revenu au pic (T6)
et sur-revenu (T7).

On peut constater une évolution du potentiel libre différente par rapport au milieu
chloruré. Dans une premicre phase sur un certain nombre d’heures le potentiel varie de maniére
importante. Ainsi, dans les premiéres 5-6 heures d’acquisitions, le potentiel présente des
fluctuations importantes, d’environ 200-300 mV, autour de -400 mV.

(a) (b)

(c)

Figure 1V-4 : Suivi du potentiel libre dans Na;S04 0.1M + NaCl 0.001M de 'alliage 2024 T6 et T7 a 150 °C
(a),a175 °C (b) et 190 °C (c) dans les premiéres heures.
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Ces variations apparaissent pour tous les traitements thermiques, mais d’une manicre accentuée
pour les traitements a 150 °C. Ces fortes fluctuations (Figure IV-4) peuvent étre reliées aux
phénomenes de piqiiration qui se produiraient sur les phases riches en cuivre, étant connu que les
ions sulfates provoquent la corrosion par piqares des particules intermétalliques, mais ils sont, au
contraire inhibiteurs vis-a-vis de 1’aluminium [Bla97, 1dr05]. Aprés ces fortes fluctuations, la
présence d’oscillations importantes est visible, due a la compétition entre le phénomene de
dissolution et la passivation des piqires [Kol61, Gar71, Roz81, Ber92]. Ensuite, une stabilisation
du potentiel est constatée, au bout de 24 heures, on remarque une évolution différente du
potentiel : les échantillons revenus au pic de dureté posseédent un potentiel libre moins négatif par
rapport a celui de ceux revenus apres le pic de dureté.

En effet, le traitement thermique influence 1’évolution du potentiel libre et aprés 24 h on
peut supposer que la variation du potentiel libre se manifeste par un comportement différent a la
corrosion localisée, c'est-a-dire, 1’état revenu au pic (T6) est plus sensible a la corrosion
localisée. Dans le Tableau IV-1 sont présentées les valeurs du potentiel libre en fonction de
milieu et de I’état métallurgique.

Tableau IV-1 : Valeurs du potentiel libre dans NaCl 1M et Na;S04 0.1M + NaCl 0.001M de I'alliage 2024
revenu au pic et revenu apres le pic.

Etat métallurgique OCP (mV/ECS)- OCP (mV/ECS)-
[Tableau II-3 et I1-4] NaCl 1IM Na,S0, 0.1M+ NaCl 0.001M
T6-150 -760 -546
T6-175 -731 -551
T6-190 -730 -569
T351 -651 -431

La comparaison des valeurs présentées dans le tableau montre dans un premier temps que
le comportement en corrosion dépend de milieu corrosif. Si dans un milieu concentré en ions
chlorures (NaCl 1M) I’alliage est sensible a la corrosion localisée, quel que soit le traitement
thermique appliqué, par contre dans un milieu "appauvri" en ions chlorures les valeurs montrent
que le traitement thermique peut modifier les valeurs d’OCP et donc la sensibilité a la corrosion.
Ainsi, pour le potentiel libre on retrouve une différence d’environ 100 mV, entre le traitement T6
et T7 réalisé a 175 °C.

La Figure IV-5 présente les micrographies de la surface apres 24 h d’immersion, dans les
deux milieux de corrosion, NaCl 1M respectivement Na,SO4 0.1M + NaCl 0.001M.
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Il faut remarquer I’agressivité plus importante du milieu chloruré, qui détermine la
piqiration de la matrice. Par contre, le milieu contenant des ions sulfates induit la dissolution
uniquement des particules intermétallique, la matrice n’étant pas attaquée.

(a) (b)

Figure IV-5 : Micrographies optiques de la surface de I'alliage 2024 obtenues apreés I'acquisition d’OCP
pendant 24h dans une solution de NaCl 1M (a) et NazS040.1M + NaCl 0.001M (b).

Afin de compléter 1’é¢tude de I’influence des différents traitements thermiques sur le
comportement global en corrosion de I’alliage 2024 des essais de polarisation potentiocinétiques
ont été réalisés.

IV.1.2 COURBES DE POLARISATION POTENTIOCINETIQUES
Les courbes de polarisation ont été tracées du domaine cathodique vers le domaine

anodique, quel que soit le milieu considéré, aprés une acquisition du potentiel libre durant 20
minutes dés I’immersion et a une vitesse de balayage de 500 mV/h.

Les courbes obtenues dans le milieu chloruré, NaCl 1M, présentées dans la Figure IV-6,
montrent que le comportement électrochimique de 1’alliage est similaire, quel que soit le type de
traitement thermique appliqué. On constate une augmentation brutale de la densité de courant
anodique, caractéristique des phénomenes de corrosion par piqlre. Nous avons utilis€ pour notre
étude une solution fortement concentrée dans ions Cl ; en effet, on constate que le potentiel de
piqlre (Epix) et le potentiel de corrosion (Ecorr) sont confondus et la densité de courant anodique
augmente de manicre significative. Cette augmentation se traduit par une forte agressivité du
milieu vis-a-vis ’alliage 2024, quel que soit le traitement thermique appliqué. Le potentiel de
corrosion de I’alliage revenu au pic et apres le pic de dureté est situé autour de -700 mV/ECS.
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(a) (b)

(c) (d)

Figure IV-6 : Courbes de polarisation dans une solution de NaCl 1M de 'alliage 2024 T351 (a), T6 et T7 a
150 °C (b), 175 °C (c) et 190 °C (d).

La Figure IV-7 présente les courbes de polarisation pour le milieu contenant des ions
sulfates et chlorures, Na,SO,4 0.1M + NaCl 0.001M, dans les mémes conditions que les essais
antérieures.

Contrairement au milieu NaCl 1M, le potentiel de corrosion est déplacé vers les
potentiels anodiques, les valeurs sont de I’ordre de -200 mV/ECS. On constate pour ’état T351,
I’augmentation du courant anodique et I’absence du plateau de passivation. Pour les états traités,
au potentiel de corrosion ne sont pas constatés des phénomenes de corrosion par piqlres. Le
plateau anodique se caractérise par la présence d’un plateau de passivité d’environ 100 mV, qui
indique que I’alliage est protégé par un film passif au potentiel de corrosion. On remarque dans
le domaine anodique I’existence d’un pic anodique, pour certains ¢états métallurgiques,
notamment les états revenus au pic, T6-175 et T6-190. Il s’agit d’un pic de dissolution,
caractéristique de la dissolution des particules intermétalliques. Nous avons constaté 1’existence
d’une influence du traitement thermique sur le potentiel de corrosion : ainsi le potentiel de
corrosion de I’état revenu au pic (T6) est supérieur a celui de 1I’état revenu apres le pic (T7). La
variation ne dépasse pas 150 mV, mais cette variation se traduit par une sensibilité plus
accentuée de 1’état T6 a la corrosion localisée.
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(a) (b)

(c) (d)

Figure IV-7 : Courbes de polarisation dans une solution de Na;S04 0.1M + NaCl 0.001M de l'alliage 2024 T351,
T6etT7a 150 °C (b), 175 °C (c) et 190 °C (d).

Dans le Tableau IV-2 sont récapitulées les valeurs de potentiel de corrosion en fonction
du milieu de corrosion et de 1’état métallurgique.

Tableau IV-2 : Valeurs du potentiel de corrosion dans NaCl 1M et NazS040.1M + NaCl 0.001M de 'alliage

2024 T6 et T7.
Etat Ecorr (mV/ECS) Ecorr (mV/ECS)
métallurgique - NaCl 1M - Na,S0O, 0,1M + NaCl 0.001M

T6-150 -706 -197
T7-150
T6-175 =721 -222
T7-175
T6-190 -704 2212

T351 -615 -215
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Les résultats obtenus confirment la sensibilité a la corrosion par piqlires de notre alliage
et sont en concordance avec les valeurs trouvées pour le potentiel libre.

Dans le milieu NaCl 1M, les valeurs de potentiel de corrosion et de potentiel de piqlre
sont situées autour de la méme valeur, ce qui montre I’agressivité importante du milieu concentré
en ions chlorures. Les valeurs de potentiel de corrosion obtenues dans le milieu mixte, révelent
que les ions sulfates sont peu agressifs vis-a-vis de 1’alliage 2024 et on constate que le traitement
thermique décale le potentiel de corrosion vers des valeurs plus anodiques. Une différence de
100 mV est retrouvée entre les états métallurgiques T6 et T7. Les valeurs obtenues indiquent une
sensibilité accentuée a la corrosion par piqures de 1’alliage traité par le traitement au revenu au
pic (T6).

[V.1.2.1 POLARISATION CATHODIQUE

Les ¢études ont montré que dans le domaine cathodique la réaction principale est la
réduction de I’oxygeéne dans la solution [Nis79, Boi08]. Cette réaction intervient dans le
phénomeéne de corrosion localisée de 1’alliage 2024, quel que soit le milieu corrosif et induit un
endommagement important au niveau des particules intermétalliques grossicres. Les
modifications de la surface aprés une polarisation dans le domaine cathodique et anodique ont
été suivies. La surface et les particules intermétalliques de 1’alliage 2024, ont été évaluées apres
une polarisation dans le domaine cathodique, de Eqor @ Ecorr -1 V, par balayage du potentiel
appliqué a la vitesse de 500 mV/h, aprés le maintien des échantillons au potentiel libre pendant
20 minutes. Les résultats pour les polarisations cathodiques sont similaires, quel que soit le
milieu utilisé. Dans la Figure IV-8 sont présentées les courbes de polarisation dans le domaine
cathodique dans une solution de NaCl 1M. Le plateau observé dans le domaine cathodique est
attribué a la réaction de réduction de 1’oxygene dissous dans la solution électrolytique. La valeur
de la densité de courant cathodique associée au plateau cathodique est environ égale a 107
Alem’,

Figure 1V-8 : Courbes de polarisation cathodique dans NaCl 1M de l'alliage 2024 revenu au pic (T6) et sur-
revenu (T7).
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Par une polarisation cathodique, 1’alliage d’aluminium 2024 est soumis a une corrosion
indirecte, dite «alcaline ». Ce type de corrosion a ét¢ mis en évidence sur un alliage
d’aluminium pur commercial dans une solution de NaCl [Nis79]. Les auteurs montrent que le
métal est dissous autour des impuretés cathodiques suite a une alcalinisation du milieu. Cette
alcalinisation est le résultat de la réduction de 1’eau. Ainsi, les ions OH  induisent une
augmentation du pH au niveau des particules intermétalliques cathodiques. Pour un pH supérieur
a9, le film passif existant a la surface de I’alliage est dissous, et en conséquence, I’aluminium va
se dissoudre localement. Les réactions qui interviennent dans ce cas sont :

2H0+2¢ — Hy +2 HO'
Al+3 HO — AI(OH); + 3¢"
Al(OH); + HO" — Al(OH)y

Le comportement de 1’alliage 2024 dans le domaine cathodique est associé¢ a une telle
corrosion alcaline [Boi08]. La réaction principale existante dans le domaine cathodique est la
réaction de réduction de 1I’oxygeéne. Mais, pour les potentiels négatifs proches de -1V/ECS, il ne
faut pas exclure la réaction de réduction de 1’eau, méme si I’effet est faible. La réaction de
réduction de I’eau provoque une forte alcalinité du milieu, et en conséquence une corrosion
alcaline de I’aluminium et des précipités intermétalliques grossiers.

La Figure IV-9 présente les courbes de polarisation cathodique dans le milieu Na,SO4
0.1M + NaCl 0.001M. Dans ce milieu mixte, moins concentrée en ions chlorures, 1’effet de la
polarisation cathodique est moins important par rapport a celle dans le milieu concentré.

Figure 1V-9 : Courbes de polarisation cathodique dans NazS04 0.1M + NaCl 0.001M de l'alliage 2024 revenu
au pic (T6) et sur-revenu (T7).

Les micrographies optiques (Figure IV-10) révelent les particules intermétalliques
altérées par la polarisation cathodique dans une solution de NaCl 1M, quel que soit le milieu
corrosif.
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(a) (b)

Figure IV-10 : Micrographies optiques de la surface de l'alliage 2024 sur-revenu obtenu aprés polarisation
cathodique dans une solution de NaCl 1M (a) et NazS04 0.1M + NaCl 0.001M (b).

IV.1.2.2 POLARISATION ANODIQUE

Les Figures IV-11 et IV-12 présentent, la partie anodique des courbes de polarisation
potentiocinétiques, obtenues dans un milieu de NaCl 1M et Na,SO4 0.1M + NaCl 0.001M, de
Ecorr @ Ecorr +1V, dans les mémes conditions de vitesse de balayage mentionnées au paragraphe
précedent (polarisation cathodique). On constate un comportement différent de 1’alliage 2024
dans le domaine anodique en fonction du milieu.

Dans le milieu chloruré (Figure IV-11), NaCl 1M on remarque une augmentation brutale
du courant anodique et I’absence du palier de passivité (10° A/cm?). Ces courbes de polarisation
révelent que I’alliage 2024 subit la corrosion par piqires au potentiel de corrosion.

Figure 1V-11 : Courbes de polarisation anodique dans NaCl 1M de l'alliage 2024 revenu au pic (T6) et sur-
revenu (T7).

En ce qui concerne le milieu mixte, nous pouvons observer la présence d’une zone de
passivation; cette évolution indique que 1’alliage est protégé par un film passif au potentiel de
corrosion.
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Figure IV-12 : Courbes de polarisation anodique dans NazSO4 0.1M + NaCl 0.001M de l'alliage 2024 revenu
au pic (T6) et sur-revenu (T7).

La Figure IV-12 nous montre seulement le palier de passivation d’environ 150 mV pour
les états revenus et 450 mV pour les états sur-revenus. On remarque le fait que, ce palier est
d’autant plus important que la température de traitement augmente, est donc le temps de
traitement est plus faible. Les observations métallographiques (Figure V-13) révelent I’attaque
des particules. Dans le milieu Na;SO4 0.1M + NaCl 0.001M on constate une forte attaque des
particules intermétalliques de type ALLCuMg. Quelques particules de type Al(Cu,Mn,Fe,Si) ne
sont pas corrodées.

(a) (b)

@,

Figure IV-13 : Micrographies optiques de la surface de l'alliage 2024 sur-revenu obtenu apreés polarisation
anodique dans une solution de NaCl 1M (a) et NazS04 0.1M + NaCl 0.001M (b).
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IV.2 COMPORTEMENT EN CORROSION DE L’ALLIAGE 2024 EN FONCTION DU

REVENU A L’ECHELLE LOCALE

Afin de comprendre le comportement en corrosion a 1’échelle locale de l'alliage 2024, des
techniques de microscopie a force atomique ont été mises au point. L’association de la
microscopie a force atomique (AFM) avec la microscopie a sonde Kelvin (KFM) permet
l'analyse simultanée de la topographie et du potentiel de surface. Cette combinaison nous a
permis d’étudier la nature électrochimique des particules intermétalliques grossiéres, un élément
important dans I’étude des phénoménes de corrosion localisée. Les observations AFM/KFM, ont
été acquises a ’air libre, a la température ambiante, en utilisant une hauteur de lift de 50 nm et
une fréquence de 0,7 Hz. Un aspect important pour les observations AFM/KFM est I’état de la
surface; les échantillons ont été polis jusqu’a 0,25 pm dans le but d’avoir une rugosité la plus
faible possible. La surface des échantillons a été préparée juste avant de faire les observations
AFM/KFM dans le but d’avoir des résultats reproductibles. Notre travail s’est concentré sur
I’é¢tude des particules intermétalliques grossieres, mais la matrice (solution solide o + les
précipités durcissants) a été prise en compte. Comme nous avons présenté dans les chapitres
antérieures, deux types de particules intermétalliques grossiéres sont spécifiques a ’alliage 2024
: les phases S - ALCuMg et les particules Al(Cu,Mg,Fe,Si). Ces particules, spécialement les
phases S - ALLCuMg, riches en cuivre, jouent un rdle trés important sur le comportement en
corrosion localisée de 1’alliage 2024. Le comportement en corrosion localisée a été évalué par le
parametre taux de corrosion « T ». De maniére générale, le taux de corrosion peut étre déterminé
a partir de la hauteur, du volume et du nombre des particules corrodées. Nous avons choisi de
définir le taux de corrosion a partir du nombre des particules corrodées. Le potentiel de surface et
I’influence du traitement thermique de revenu ont été déterminés de maniere statistique avant et
apres les essais de corrosion, pour chaque type de particules. Tout d’abord, une surface de 4 mm?
a été délimitée par microrayage et par microscopie optique. Sur cette surface 100 particules de
phase S-AlL,CuMg et 50 particules de type Al(Cu,Mn,Fe,Si) ont été repérées en vue des
observations AFM/KFM. Chaque particule a été identifiée par les analyses EDX.

IV.2.1 POTENTIEL DE SURFACE KFM AVANT IMMERSION
Le potentiel de surface, déterminé a partir des observations AFM couplée en mode

Kelvin, a été suivi avant des essais de corrosion. Nous avons considéré ce potentiel comme un
potentiel de surface de référence ; en conséquence le potentiel de surface aprés corrosion sera
comparé avec le potentiel déterminé avant corrosion.

La Figure IV-14 présente une image en microscopie €électronique a balayage en électrons
secondaires (a) et les acquisitions de la topographie AFM (b) et du potentiel de surface en mode
Kelvin (c) de la méme zone de 1’alliage 2024 poli. Les profils de topographie (d) et de
cartographie du potentiel (e) des deux particules sont représentés. Sur les images en microscopie
¢lectronique a balayage obtenues en électrons secondaires, les particules intermétalliques
apparaissent en contraste. Donc, on a repéré dans I’image MEB, cinq particules numérotées de 1
a 5. Par analyse EDX on a identifié les deux types de particules : les particules 1 et 4 sont des
particules de type Al(Cu,Mn,Fe,Si) et les particules 2, 3, 5 sont de type Al,CuMg. La méme
zone, a été observée au microscope a force atomique en mode Kelvin. Sur la topographie (Figure
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IV-14b), les régions visibles en relief, sont associées aux particules intermétalliques. Elles
peuvent Etre observées en raison de leur dureté plus importante et donc de leur plus faible taux
de polissage, ainsi les particules apparaissent légérement en relief par rapport a la matrice. Sur la
cartographie de potentiel (Figure IV-14 c) les régions foncées sont caractéristiques des particules
intermétalliques.

Figure 1V-14 : Observation AFM-KFM de l'alliage 2024 poli : image MEB en électrons secondaires (a),
topographie (b) et cartographie de potentiel (c) et les profils associés en topographie (d) et en potentiel (e).

Toutes les particules présentent un potentiel Volta inférieur au potentiel de la matrice.
Les images AFM/KFM présentées dans cette étude ne sont pas les images brutes, elles ont été
traitées a 1’aide du logiciel Nanoscop III Veeco. Le traitement d’image « flatten » permet de
supprimer les artefacts d’image dus au déplacement vertical du scanner (Z) et tout ce qui peut
avoir entrainé un décalage vertical entre les lignes de balayage. Il s’agit donc d’un aplatissement.
En effet, I’aplatissement peut étre effectué en appliquant un ajustement polyndémial pour chaque
ligne de balayage de 1’ordre 0, 1, 2 et 3. Toutes les images ont été traitées en utilisant I’ordre 2. 1l
faut préciser que I’échelle des potentiels de surface obtenue par KFM ne correspond pas a celle
des potentiels de corrosion des particules. Le sens est inversé : en effet, les particules ayant un
contraste négatif correspondent aux phases plus nobles [Sch98"]. Les particules apparaissent en
contraste négatif par rapport a la matrice, donc elles sont plus nobles. Contrairement a la
littérature [Buc95, Buc97], les particules de phase S—Al,CuMg apparaissent en contraste négatif,
donc plus nobles. Ce résultat contradictoire a été expliqué par la teneur en cuivre du film
d’oxyde en surface de ces particules [GuiOl, Leb02]. La technique AFM/KFM nous permet de
localiser les particules intermétalliques et, dans une certaine mesure, d’identifier chaque type de
particule. Avant les essais de corrosion, I’influence du traitement thermique de revenu sur le
caractere ¢lectrochimique de 1’alliage 2024 a été évaluée. Pour chaque traitement thermique, 20
observations AFM/KFM, représentaient environ 100 particules de phase S-AlLCuMg et 50
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particules Al(Cu,Mn,Fe,Si) ont été analysées. Il faut noter que, les particules de phase S-
AlLL,CuMg représentent environ 60 % des particules grossiéres. Cette analyse nous a permis
d’obtenir une valeur moyenne de hauteur des particules rapportée a la matrice. Il faut préciser
que la valeur de hauteur d’une particule dépend du temps du polissage : un temps long de
polissage correspond a une hauteur plus importante. Les valeurs moyennes et les écarts types
associés pour chaque état revenu sont détaillés dans le Tableau IV-3.

Tableau IV-3 : Valeurs moyennes de la hauteur.

Etat Valeur moyenne de la hauteur des | Valeur moyenne de hauteur des
métallurgique particules S-Al,CuMg (nm) particules Al(Cu,Mn,Fe,Si) (nm)
T6-150 91 +18 198 + 39
T6-175 91 +23 205 + 26
T7-175
T6-190 81+ 15 188 +45
T7-190
T351 62 +15 190 + 48

Pour I’état T351 on a trouvé une valeur moyenne de hauteur de 62 nm avec un écart type
de 15 nm pour les particules de phase S-Al,CuMg, valeur comparable au résultat de la littérature
[Lac08"]. Les particules Al(Cu,Mn,Fe,Si) présentent une valeur supérieure de 190 + 48 nm.
Aprés un traitement thermique de revenu au pic de dureté (T6) et apres le pic (T7), les valeurs
moyennes de hauteur augmentent avec des valeurs autour de 90 nm pour les particules de phase
S-AlL,CuMg et 200 nm pour les particules Al(Cu,Mn,Fe,Si).

Le potentiel de surface des particules intermétalliques a été calculé de manicre statistique.
I est important de préciser que le potentiel de particules intermétalliques (AE) est défini comme
la différence de potentiel entre les particules intermétalliques (Al(Cu,Mn,Fe,Si) ou Al,CuMg), et
celui de la matrice, AE = Ep - Eyat . Un premier calcul statistique a été fait pour 1’état T351. La
Figure IV-15 présente la distribution du potentiel de surface des particules de phase S-Al,CuMg
(Figure IV-15a) et Al(Cu,Mn,Fe,Si) (Figure IV-15b). Les acquisitions AFM/KFM ont ét¢ faites
immédiatement aprés polissage, en évitant de cette manicre la formation du film d’oxyde, qui
peut faire évoluer les valeurs au cours du temps. Dans les deux cas les valeurs de potentiel de
surface sont treés dispersées; elles varient de -90 a -250 mV pour les phases S-Al,CuMg et de -
190 a -310 mV pour les particules Al(Cu,Mn,Fe,Si). La valeur moyenne du potentiel de surface
pour les particules de phase S-Al,CuMg est de -130 + 14 mV et 236 £ 20 mV pour les particules
Al(Cu,Mn,Fe,Si1). Comme déja décrit dans le Chapitre I, le traitement de revenu suppose une
¢tape de mise en solution suivie d’une trempe fraiche. Aprés cette étape une solution solide
homogene et les particules intermétalliques grossiéres sont obtenues.
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(a) (b)

Figure IV-15 : Distribution du potentiel de surface, avant corrosion, des particules Al;CuMg (a) et particules
Al(Cu,Mn,Fe,Si) (b) de l'alliage 2024 T351.

La Figure IV-16 présente 1’observation AFM/KFM d’une zone de I’alliage 2024 trempé
et les profils associés pour la topographie et cartographie de potentiel. En comparaison des
observations pour 1’état T351, sur la cartographie de potentiel (Figure IV-16b) autour des
particules on remarque 1’absence de petits précipités dans la matrice sur une distance de 3 pum.
Par contre, loin de particules intermétalliques grossieres, a une distance de 12 pum, dans la
matrice on peut observer la présence de petits précipités, incomplétement dissous au cours de la
mise en solution solide.

Figure 1V-16 : Observation AFM-KFM de l'alliage 2024 trempé : topographie (a) et cartographie de
potentiel (b) et les profils associés en topographie (c) et en potentiel (d).

Le Tableau 1V-4 présente les valeurs de potentiel de surface (AE = E p — E ymar) et de
potentiel de la matrice autour des particules et loin des particules en valeur absolue. Une
différence de 20 mV est constatée entre le potentiel de surface de la matrice autour de particules
et loin de particules.
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Tableau 1V-4 : Valeurs de potentiel de surface des particules intermétalliques et la matrice pour I'état

trempe fraiche.
Etat AE (mV) — phase | AE (mV) — phase E (V) —matrice E (V) —matrice
métallurgique S — Al,CuMg —Al(Cu,Mn,Fe,Si) autour des loin des
particules particules
Trempe fraiche -150 + 50 210+ 19 1,32 1,34

La Figure IV-17 présente la distribution du potentiel de surface pour les particules de
phase S-Al,CuMg et Al(Cu,Mn,Fe,Si) de I’alliage 2024 revenu au pic (T6).

(a) (b)
(c) (d)
() 0]

Figure IV-17 : Distribution de potentiel de surface, avant corrosion, des particules Al;CuMg (a) et particules
Al(Cu,Mn,Fe,Si) (b) pour T6-150; particules Al.CuMg (c) et particules Al(Cu,Mn,Fe,Si) (d) pour T6-175;
particules Al;CuMg (e) et particules Al(Cu,Mn,Fe,Si) (f) pour T6-190.
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Les valeurs de potentiel de surface aprés traitement T6 sont dispersées et inférieures a celles
trouvées pour I’état T351. Le potentiel de phase S-Al,CuMg prenne des valeurs de -120 a -500
mV. Les particules Al(Cu,Mn,Fe,Si), ont des valeurs du potentiel de surface de -250 a 510 mV.

La Figure IV-18 présente la distribution de potentiel de surface suite au traitement de sur-
revenu, pour chaque type de particules et pour chaque température de traitement.

(a) (b)
(c) (d)
(e) (0

Figure IV-18 : Distribution de potentiel de surface, avant corrosion, des particules Al;CuMg (a) et particules
Al(Cu,Mn,Fe,Si) (b) pour T7-150; particules Al;CuMg (c) et particules Al(Cu,Mn,Fe,Si) (d) pour T7-175;
particules Al;CuMg (e) et particules Al(Cu,Mn,Fe,Si) (f) pour T7-190.

Aprés le traitement thermique de sur-revenu, les valeurs sont plus dispersées et
inférieures a celles de 1’état T351 et comparables a celles de 1’état T6. En effet, le potentiel de
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surface des particules de phase S-Al,CuMg prend des valeurs de -140 a -430 mV et
respectivement de -220 a -470 mV pour les particules Al(Cu,Mn,Fe,Si).

A partir de ces analyses nous avons calculé, de manicre statistique, une valeur moyenne
pour le potentiel de surface des particules intermétalliques. La Figure IV-19 présente le potentiel
de surface des particules de phase S-Al,CuMg et Al(Cu,Mn,Fe,Si) en fonction du traitement
thermique appliqué, revenu au pic (Figure IV-19a) et sur-revenu (Figure IV-19b). 1l s’agit d’une
valeur moyenne calculé. On constate 1’influence du traitement thermique sur les valeurs du
potentiel de surface révélé par une tendance a la diminution du potentiel de surface avec la
température de revenu, pour les particules Al,CuMg et une tendance a 1’augmentation du
potentiel de surface pour les particules de type Al(Cu,Mn,Fe,Si).

(a) (b)

Figure IV-19 : Différence de potentiel de surface de particules intermétalliques dans des échantillons
d’alliage 2024 T6 (a) et T7(b).

Dans les deux cas, vieillissement naturel ou artificiel, le potentiel des particules S-Al,CuMg est
légerement supérieur (environ de 100 mV) a celui des particules Al(Cu,Mn,Fe,Si), mais les deux
potentiels sont inférieurs a celui de la matrice ; donc les deux types des particules sont plus
nobles par rapport a la matrice.

La Figure IV-20 présente la distribution du potentiel de surface des particules S-
AlL,CuMg (Figure IV-20a) et Al(Cu,Mn,Fe,Si) (Figure IV-20b) en fonction de la température de
traitement. On peut remarquer que les valeurs du potentiel de surface des particules qui ont subi
un vieillissement naturel (T351) sont plus ¢élevées que celles du potentiel calculé aprés un
vieillissement artificiel (T6 ou T7). L’évolution du potentiel de surface est due de
I’appauvrissement en cuivre de la matrice au cours du traitement thermique, qui rend la matrice
plus anodique a 1’état T7 par rapport a I’état T6 [Big96, And04]. La différence de potentiel entre
les deux types de particules peut étre un ¢lément de guidage concernant le comportement en
corrosion. En effet, un potentiel élevé indique une particule noble, résistante a la corrosion. On
peut supposer que les particules caractérisées par un faible potentiel, en I’occurrence les phases
S-Al,CuMg, se corrodent plus vite que les particules Al(Cu,Mn,Fe,Si). Par ailleurs, Guillaumin
et ses collaborateurs [GuiO1] ont montré dans leur étude I’existence d’une couche au niveau de
particules intermétalliques qui ne correspond pas simplement a une couche d’oxyde et qui peut
influencer le potentiel de surface.
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(a) (b)

Figure 1V-20 : Différence de potentiel de surface spécifique a chaque type de particule: S-Al;CuMg (a) et
Al(Cu,Mn,Fe,Si) (b).

Dans le Tableau IV-5 sont récapitulées les valeurs représentatives avec leurs écarts type
du potentiel de surface pour chaque type des particules. Les valeurs établies pour les phases S-
Al,CuMg sont en concordance avec les données présentées dans la littérature : +280 mV
[Leb02], +200 mV [Mus06], +180 mV [Cam02]. Pour obtenir les valeurs positives, les auteurs
ont inversé le signal AFM, dans le but d’avoir une concordance entre le potentiel de surface et le
potentiel €lectrochimique. Dans une étude concernant la réactivité des particules de phase S-
AlL,CuMg, Lacroix et al. [Lac08"] ont trouvé une valeur moyenne de -90 = 45 mV, pour un
nombre total de 300 particules. Contrairement aux études antérieures, dans cette derniére étude le
potentiel de surface est donné en signal brut AFM. Pour les particules de type Al(Cu,Mn,Fe,Si),
Campestrini ef al. [Cam02] ont attribué un potentiel de +200 a +300 mV (soit -200 et -300 en
signal brut), mais cette étude est basée sur un petit nombre de particules.

Tableau IV-5 : Valeurs moyenne du potentiel de surface des particules intermétalliques grossiéres.

Etat AE (mV) - AE (mV) -
métallurgique phase S-Al CuMg particule Al(Cu,Mn,Fe,Si)
T6-150 -296 + 16 -357+ 18
T7-150 -284 + 16 -331+34
T6-175 -308 £ 16 -389 + 18
T6-190 -220+9 -354 £ 39
T351 -130+ 14 -236 £ 20

La dispersion des valeurs du potentiel de surface des particules intermétalliques peut
avoir différentes causes. Dans la littérature sont précisés quelques facteurs qui peuvent influencer
le potentiel de surface : I’existence d’un film d’oxyde d’épaisseur variable [Leb02, Jac98], le
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moyen de préparation de la surface [Tan05], la composition chimique des particules. On peut
exclure I’influence du film d’oxyde, puisque les échantillons ont été polis juste avant de faire les
mesures AFM/KFM. Une composition hétérogéne peut expliquer les valeurs dispersées; mais
c’est une explication valable uniquement pour les particules Al(Cu,Mn,Fe,Si). Pour les particules
de phase S-Al,CuMg on ne peut pas considérer que la composition chimique est la cause des
valeurs dispersées, puisque I’analyse EDX a révélé une composition homogene. Pour expliquer
les valeurs du potentiel de surface obtenu pour les particules intermétalliques on a évalué et le
potentiel de la matrice. Dans le Tableau IV-6 sont présentées les valeurs du potentiel de la
matrice (en valeur absolue).

Tableau IV-6 : Valeurs moyenne du potentiel de la matrice.

Etat métallurgique E (V)
T6-150 1,13 +0,02
T7-150
T7-175
T6-190 1,21 £ 0,04
T7-190

T351 1,20+ 0,2

On retrouve des valeurs différentes du potentiel de la matrice pour les états revenu et sur-
revenu. En effet, on constate un potentiel inferieur pour I’alliage 2024 sur-revenu, qui peut étre
associé a une variation de la teneur en cuivre dans la matrice. Le cuivre a un potentiel plus noble
que I’aluminium et est caractérisé par des valeurs brutes de potentiel de surface inférieures a
celles d’aluminium. Ainsi, des valeurs de potentiel de surface inférieures (T7) caractérisent une
teneur en cuivre supérieurs. La teneur en cuivre de la matrice, considérée ici comme la solution
solide plus les précipités durcissants, reste invariante au cours du traitement de revenu et de la
décomposition de la solution solide par précipitation. En revanche, il peut étre considéré que la
réponse en potentiel de surface du cuivre, est différente, qu’il soit en solution solide ou dans les
précipités durcissants. Ainsi, la diminution du potentiel de surface au cours du revenu est
indépendante de la température de traitement et pourrait étre due au taux de précipités
durcissants.

Les analyses EDX nous ont servi a identifier la nature de chaque type de particules
analysées par AFM/KFM. Dans le Tableau IV-7 et le Tableau IV-8 sont présentées les
compositions chimiques des particules de phase S-Al,CuMg et respectivement des particules
Al(Cu,Mn,Fe,Si).

Les données présentées dans les tableaux correspondants révélent une composition
chimique homogéne (monophasée) des particules de phase S-Al,CuMg. Pour les particules de
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phase Al(Cu,Mn,Fe,Si) les données acquises mettent en évidence 1’aspect multiphasé de ces
particules.

(b)

kel

Figure 1V-21 : Micrographie MEB (a) et analyse EDX (b) d’une particule de phase S-Al;CuMg, localisée sur
I'image (a).

Tableau IV-7 : Composition chimique des particules de phase S-Al;CuMg.

Etat Al Cu Mg
métallurgique (at.%) (at.%) (at.%)
T6-150 52,4+ 0,6 24,6 £0,8 22,5+0,4
T6-175 51,3+0,8 24,6 +0.4 239+0,4
T7-175
T6-190 51,3+0,9 25,1+0,7 23,6 £ 0,5
T7-190

(b)
I I I HIII Te [=3] I
ENI TARRS CoMF 2700 WO 11Amm 105 ) 4 ke ) I
Figure 1V-22 : Micrographie MEB (a) et analyse EDX (b) d’une particule Al(Cu,Mn,Fe,Si), localisée sur

I'image (a).

Page 118



Chapitre IV - Etude de la corrosion, a différentes échelles, de I'alliage 2024 en fonction de revenu

Tableau IV-8 : Composition chimique des particules de phase "T"-Al(Cu,Mn, Fe,Si).

Etat Al Cu Mn Fe Si Mg
métallurgique (at.%) (at.%) (at.%) (at.%) (at.%) (at.%)
T6-150 71,5€2,1 | 14,6£1,4 | 4,9+0,5 5,4+0,7 0,6+0,4 0,9+0,1
T7-150
T6-175 72,9+1,1 | 15,3+0,3 | 3,7+0,7 | 5,9+0,3 0,7+0,1 1,3%0,1
T7-175

T6 -190 723+1,1 | 14,8+1,8 | 4304 | 6,0£0,5 | 1,4+0,8 | 1,00,1

T7-190

IV.2.2 POTENTIEL DE SURFACE KFM APRES IMMERSION
L’évolution du potentiel des particules intermétalliques par rapport a la matrice, a été

suivi aprés immersion dans une solution contenant des ions sulfates et chlorures de type Na;SO4
0.1M +NaCl 0.001M. Ainsi, les échantillons ont été immergés pour différentes périodes de
temps et analysés par AFM/KFM. Ce milieu a été choisi dans la mesure ou, contrairement au
milieu NaCl 1M, il permet de discriminer la sensibilité vis-a-vis de la corrosion localisée, des
deux types de particules intermétalliques grossieres et la matrice autour d’elles.

La répartition du potentiel de surface pour chaque I’état T351 est représentée de maniere
statistique la Figure IV-23. Aprés 60 minutes d’immersion en milieu contenant des ions sulfates
et chlorures, les mémes particules intermétalliques analysées pour 1’état de référence ont été
analysées. Nous avons suivi I’influence du temps de corrosion et du traitement thermique sur les
valeurs de potentiel de surface.

(a) (b)

Figure 1V-23 : Distribution du potentiel de surface, apreés corrosion, des particules Al;CuMg (a) et
Al(Cu,Mn,Fe,Si) (b) de I'alliage 2024 T351.

Les valeurs de potentiel de surface (AE = Ejp - Eymar), aprés 60 minutes d’immersion,
diminuent par rapport a celles obtenues avant corrosion (Figure IV-17 et IV-18) et sont plus
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dispersées. Ainsi, pour 1’état T351 les valeurs varient de -210 a -450 mV dans le cas des
particules de phase S-Al,CuMg et de -220 a -400 mV pour les particules Al(Cu,Mn,Fe,Si).

Pour les échantillons revenus, les valeurs calculées pour le potentiel de surface diminuent
et sont dispersées. Dans la Figure IV-24 sont présentées les valeurs du potentiel de surface pour
chaque type de particules et pour chaque température de traitement de revenu (T6). Le potentiel
prend de valeurs de -240 a -780 mV pour les particules de phase S-Al,CuMg et -190 a -545 mV
pour les particules Al(Cu,Mn,Fe,Si).

(a) (b)
(c) (d)
() )

Figure 1V-24 : Distribution de potentiel de surface, aprés immersion, des particules Al.CuMg (a) et
particules Al(Cu,Mn,Fe,Si) (b) pour T6-150; particules Al;CuMg (c) et particules Al(Cu,Mn,Fe,Si) (d) pour
T6-175; particules Al:CuMg (e) et particules Al(Cu,Mn,Fe,Si) (f) pour T6-190.
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La Figure IV-25 présente les valeurs du potentiel pour les particules de phase S-Al,CuMg
et les particules Al(Cu,Mn,Fe,Si) de ’alliage 2024 sur-revenu (T7). Le potentiel de surface
diminuent par rapport a I’état T351, alors que les valeurs sont de -220 a -800 mV pour les
particules de phase S-Al,CuMg et -190 a -450 mV pour les particules Al(Cu,Mn,Fe,Si).

(a) (b)
(c) (d)
(e) (f)

Figure 1V-25 : Distribution de potentiel de surface, aprés immersion, des particules Al:CuMg (a) et
particules Al(Cu,Mn,Fe,Si) (b) pour T7-150; particules Al;CuMg (c) et particules Al(Cu,Mn,Fe,Si) (d) pour
T7-175; particules Al:CuMg (e) et particules Al(Cu,Mn,Fe,Si) (f) pour T7-190.

Les valeurs tres dispersées du potentiel de surface sont influencées par la réactivité¢ de
particules Al,CuMg. On a constaté que certaines particules sont fortement corrodées et d’autres
sont légérement corrodées ou non-corrodées. Les particules Al(Cu,Mn,Fe,Si) a 1’état T7 sont
moins affectées par les phénomeénes de corrosion. Par contre, ces mémes particules a 1’état T6
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sont affectées par les phénomenes de corrosion, ainsi que la matrice autour des particules. Apres
un calcul statistique une valeur moyenne du potentiel de surface pour les particules corrodées a
été déterminée. 11 faut préciser que le calcul statistique a été fait uniquement pour les particules
corrodées.

Dans la Figure IV-26 la différence de potentiel de surface entre chaque type de particules
et la matrice est représenté en fonction du traitement thermique appliqué, T6 ou T7 en fonction
de la température de traitement. Les résultats réveélent une augmentation de la différence de
potentiel de surface entre les particules intermétalliques grossiéres et la matrice apres
I’immersion, en concordance avec les observations faites par d’autres auteurs [Buc97, Leb02,
Lac08].

(a) (b)

Figure IV-26 : Différence de potentiel de surface de particules intermétalliques dans des échantillons
d’alliage 2024 T6 (a) et (T7) (b).

La Figure IV-27 présente le potentiel de surface en fonction de la température du
traitement thermique, pour les particules de phase S-Al,CuMg (a) et Al(Cu,Mn,Fe,Si) (b).

(a) (b)

Figure 1V-27 : Différence de potentiel de surface spécifique a chaque type de particules: S-A;CuMg (a) et
Al(Cu,Mn,Fe,Si) (b).

Le Tableau IV-9 présente les valeurs du potentiel de surface associées avec les écarts
type des particules intermétalliques grossiéres pour I’état T351 et les états revenus T6 et T7. En
comparant avec le Tableau IV-5, aprés 60 minutes de corrosion, la différence de potentiel de
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surface entre particule de phase S-Al,CuMg et matrice diminue quel que soit le traitement
thermique. Pour les particules de type Al(Cu,Mn,Fe,Si), les valeurs du potentiel de surface
présentent une légere diminution. Cette évolution est due au développement d’une couche
d’oxyde protectrice.

Tableau IV-9 : Valeurs du potentiel de surface des particules intermétalliques et matrice aprés corrosion.

Etat AE (mV) particules AE (mV) particules
métallurgique Al,CuMg Al(Cu,Mn,Fe,Si)
T6-150 430+ 15 -387 £41
T7-150
T6-175 -475+ 16 -382+13
T7-175
T6-190 -409 + 24 -349 + 10
T351 -360 + 20 -318+46

Dans le Chapitre I, en conformité avec la littérature, on a rappelé que les particules
intermétalliques grossieres subissaient une attaque graduelle : dans un premier temps les phases
S-AlL,CuMg se corrodent, puis les particules Al(Cu,Mn,Fe,Si) [Boall]. Comme exemple,
I’influence du milieu corrosif et les durées d’immersion (30 min et 60 min) au niveau de chaque
type de particules, les phases S-Al,CuMg et Al(Cu,Mn,Fe,Si) de 1’alliage 2024 T6 et T7, sera
présentée dans les paragraphe suivante.

Phase S-Al,CuMg

Au but de 30 minutes d’immersion les mesures AFM/KFM révelent une faible
diminution du potentiel des particules Al,CuMg. Les particules de I’état T6 sont plus affectées.
Dans certains cas, on constate 1’augmentation du potentiel de surface, augmentation associée a
un changement de la topographie (Figure IV-28).

Figure 1V-28 : Topographie et cartographie de potentiel des particules de phase Al;CuMg de 'alliage 2024
T6 aprés 30 minutes : augmentation du potentiel de surface associé a modification de la topographie et
profil de particules (c).
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Toutes les particules ne subissent pas de dissolution. Dans certain cas, aucune évolution
de la topographie n’est observée apres 30 minutes d’immersion.

Les particules de la Figure IV-29 ont été observées apreés une seconde immersion : apres
un repolissage a ¥4 pm, les échantillons ont été¢ immergés pendant 60 minutes dans le milieu
corrosif. On peut remarquer, sur la micrographie MEB et la topographie, la dissolution des
particules des phases AlL,CuMg et de la matrice autour des particules. La cartographie de
potentiel révele un contraste plus accentué entre la matrice et les particules intermétalliques apres
les essais de corrosion; ainsi le potentiel de surface est de -565 mV et respectivement, -645 mV.

Figure IV-29 : Observations AFM/KFM des particules AlCuMg de l'alliage 2024 T6 aprés 60 min: image
MERB en électrons secondaires (a), topographie (b) et cartographie de potentiel (c) et profil des particules
en potentiel (d).

A I’état T7, au bout de 30 minutes de corrosion, les particules de phase S-Al,CuMg ne
subissent pas de dissolution. L’effet du milieu corrosif est remarqué sur les valeurs du potentiel
de surface qui diminuent par rapport a 1’état de référence. La Figure IV-30 présente les
observations KFM d’un groupe des particules de phase S-Al,CuMg a I’état T7. Apres 30 min
d’immersion, le potentiel de surface de la particule 1 diminue de -240 a -450 mV, respectivement
de -260 a -530 mV pour la deuxieme particule.

Figure 1V-30 : Observations AFM/KFM des particules Al;,CuMg de I'alliage2024 T7 apreés 30 min:
topographie (a) et cartographie de potentiel (b) et le profil des particules (c).
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L’immersion pendant 60 minutes induit I’avancement des phénomenes de corrosion au
niveau de particules de phase S—Al,CuMg. Le potentiel de surface diminue et en plus sur la
topographie on remarque la dissolution de la matrice. La Figure IV-31 montre les observations
MEB et AFM/KFM des particules de phase S-Al,CuMg présentées dans la Figure IV-29. Le
potentiel de surface diminue vers -550 mV.

Figure 1V-31 : Observations AFM/KFM des particules Al;CuMg de 'alliage 2024 T7 aprés 60 min: image
MERB (a), topographie (b) et cartographie de potentiel (c) et le profil des particules (d).

Phase Al(Cu,Mn,Fe,Si)
La Figure IV-32 présente les observations MEB et AFM/KFM pour les particules
Al(Cu,Mn,Fe,Si) de I’alliage 2024 T6 affectées apres 60 min d’immersion.

Figure 1V-32 : Observations des particules Al(Cu,Mn,Fe,Si) de 'alliage 2024 T6 affectées par corrosion :
image MEB en électrons secondaires (a), topographie (b) et cartographie de potentiel (c) et leur profil (d).
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Apres 60 minutes, les particules de type Al(Cu,Mn,Fe,Si) sont faiblement affectées par
les phénomeénes de corrosion. Les particules de 1’état T6 semble étre plus sensible. Les
phénomenes de corrosion se manifestent a I’interface particule/matrice.

Toutes les particules intermétalliques grossiéres, Al(Cu,Mn,Fe,Si) ne sont pas corrodées
apres 60 minutes d’immersion et ¢’est majoritairement le cas a 1’état T7. Boag ef al. [Boal 1] ont
montré que les particules Al(Cu,Mn,Fe,Si) sont plus résistantes a la corrosion et que la matrice
autour de ces particules est dissoute complétement aprés 120 min d’immersion.

IV.2.3 DISSOLUTION DES PARTICULES INTERMETALLIQUES GROSSIERES
Ce paragraphe est consacré a la dissolution des particules intermétalliques grossicres de

I’alliage 2024 sur-revenu (T7) et de la matrice autour de celles-ci. La topographie et le potentiel
d’une vingtaine de zones repérées sur les échantillons d’alliages 2024 T351 et revenu (T6) ont
été évaluées avant et aprés immersion dans une solution de Na,SO,4 0.1M +NaCl 0.001M. Apres
une heure d’immersion, seules les particules intermétalliques grossi¢res sont corrodées; la
matrice n’est pas corrodée. La majorité des particules intermétalliques corrodées sont les phases
S-Al,CuMg, I’initiation de la corrosion est hétérogéne, d’une particule a I’autre. Cette réactivité
hétérogene est présente malgré a la composition chimique homogéne spécifique a ce type de
particules, comme cela a déja été observé [LacO8]. Initialement, avant immersion toutes les
particules repérées et analysées présentent une différence du potentiel de surface par rapport a la
matrice. Apres une heure d’immersion cette différence du potentiel présente une augmentation
flagrante pour les particules de phase S-Al,CuMg. La tendance a la croissance de la différence
de potentiel de surface mesuré au niveau de ces particules, apres corrosion, est en accord avec les
résultats de la littérature [Buc97, Gui01l, Lac08"]. Une étude statistique pour I’alliage 2024 T351
apres corrosion montre que 1’augmentation de la différence de potentiel de surface est corrélée a
une profondeur de la dissolution importante [LacOSb].

Le mécanisme caractéristique le plus évoqué pour la dissolution des particules de phase
S-Al,CuMg est le mécanisme de « dealloying » ou dissolution sélective [Buc97, Che96, Gui99,
Sut01, Buc00, Vuk02, Lac08]. Dans ce cas, apres une immersion de 30 minutes nous observons
une faible augmentation de la différence de potentiel de surface, sans qu’aucune modification de
la topographie ne soit mise en évidence. Cette attaque, sans exception était limitée aux particules
de phase S-Al,CuMg, les particules de type Al(Cu,Mn,Fe,Si) n’étant pas affectées. La croissance
du temps d’immersion a 60 minutes induit des modifications importantes de la topographie et la
cartographie du potentiel. La Figure IV-33 présente des particules de phase S-Al,CuMg (T7)
apres de 60 min d’immersion.

Sur la topographie (Figure IV-33b) apparait une impression de cavité, mais les particules
ne sont pas compleétement corrodées. Le profil (Figure 1V-33d) de la topographie révele la
hauteur inférieure des particules par rapport a la matrice. La matrice autour des particules est
dissoute comme on constate sur la micrographie MEB (Figure IV-33a). Sur I’image en potentiel
de surface (Figure IV-33c) on constate que le potentiel de surface KFM est plus négatif qu’avant
immersion, et que les valeurs de potentiel de surface diminuent vers -650 mV. Il faut noter
qu’avant corrosion le potentiel de surface mesure pour les particules 1 et 2 a été de -215 mV et
respectivement -180 mV. Cette diminution de potentiel de surface (augmentation de la différence

Page 126



Chapitre IV - Etude de la corrosion, a différentes échelles, de I'alliage 2024 en fonction de revenu

de potentiel de surface) indique la dissolution des particules intermétallique. Sur la cartographie
de potentiel le contour des particules corrodées n’apparait pas clairement délimité.

Figure IV-33 : Observations des particules Al;CuMg de l'alliage 2024 T7 apreés 60 min d'immersion: image
MERB en électrons secondaires (a), topographie (b), cartographie de potentiel (c) et leurs profils (d) (e).

Une zone plus sombre, annulaire par rapport a la matrice est présentée autour de
particules qui peut étre attribue en conformité avec la littérature au dépot de cuivre [Buc00,
Bla06, Vuk02, Lac08"]. Le mécanisme de « dealloying » se caractérise par des modifications de
la composition chimique ; il s’agit de la dissolution sélective des éléments, aluminium et
magnésium, et d’un enrichissement en cuivre. Donc, les analyses chimiques quantitatives de la
composition chimique sont essentiel pour la mise en évidence le mécanisme de « dealloying ».

Sur les observations MEB, pour la plupart des particules de phase S-Al,CuMg des
crevasses sont apparues autour des particules. Les analyses EDX détectent un changement dans
la composition chimique de ces particules.

Figure IV-34 représente une micrographie MEB en électrons secondaire de la surface de
I’alliage 2024 a I’état sur-revenu aprés 60 minutes de corrosion. Notamment, il s’agit d’une
micrographie de particules de phase S-AlL,CuMg, qui présentent les phénomenes de dissolution
de la matrice adjacente (trenching). On remarquera cependant que cette corrosion localisée de la
matrice autour des particules ne releve pas de I’acception classique de la communauté
scientifique de la corrosion relative a la corrosion par crevasses. En effet méme si I’observation
conduit a la forme de crevasses, le phénomene de « dealloying » correspond a une corrosion
galvanique, ici interfaciale, communément rencontrée pour la corrosion intergranulaire entre
zones sans précipités de la matrice et précipités intergranulaires (alliages d’aluminium) ou entre
zones déchromées et joints de grains (aciers inoxydables).
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Figure 1V-34 : Observations en électrons secondaires des particules intermétalliques de phase S-Al;CuMg
immergées 60 minutes dans Na;S04 0.1M + NaCl 0.001M.

Pour les particules de phase S-Al,CuMg apres 60 minutes d’immersion (Figure 1V-35)
les cartographies EDX montrent un signal plus important pour le cuivre et plus faible pour
I’aluminium et le magnésium.

Mg
052
MAG: 2000 x HV: 15.0 kV WD: 9.6 mm

052
MAG: 2000 x HV: 15.0 kV WD: 9.6 mm

Figure 1V-35 : Cartographies EDX de la composition chimique des particules intermétalliques de phase S-
AlCuMg aprés 60 minutes d'immersion dans une solution de NazSO4 0.1M + NaCl 0.001M.

Aussi par ’analyse EDX on a suivi I’évolution de la composition chimique. Les valeurs
moyennes des concentrations atomiques d’éléments chimiques sont présentées dans le Tableau
IV-10. On constate la dissolution sélective de I’aluminium et du magnésium. Les particules de
phase S-Al,CuMg qui contiennent initialement environ 50 at.% aluminium et 25 at.%
magnésium apres immersion présentent une forte diminution de la teneur en ces deux éléments.
Ainsi, la teneur d’aluminium diminue vers 25 at.% et celui du magnésium vers 6 at.%. Par
contre, la teneur en cuivre augmente de maniére signifiante, vers 40 at.%, la teneur initiale en
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cuivre étant de 25 at.%. Apres essai de corrosion, la teneur en oxygene est également importante,
atteignant 39 at.%.

Tableau IV-10 : Composition chimique des particules de de phase S-Al:CuMg apreés 60 minutes d’'immersion
dans une solution de Na;S04 0.1M + NaCl 0.001M.

Etat Al Cu Mg (0]
métallurgique (at.%) (at.%) (at.%) (at.%)
T6-150 26,7+3,76 338+1,5 591+2,0 34,6 +3,1
T6-175 21,7+2,4 36,3+2,9 53+1,6 34,8+4,9
T7-175
T6-190 25,4+0,32 39,7+ 1,2 6,8+0,7 28,1 +0,9
T7-190

L’évolution de la teneur en Al, Mg et Cu, avant et aprés corrosion, est présentée dans la
Figure IV-36.

Figure 1V-36 : Evolution de la composition chimique des particules intermétalliques de phase S-Al;CuMg
apres 60 minutes d'immersion dans une solution de Na;S04 0.1M + NaCl 0.001M.
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L’aluminium et le magnésium diminuent en fonction de la température du traitement
thermique de 45 a 60 at.%, respectivement de 57 a 78 at.%, alors que le cuivre s’enrichi de 9 a
33 at.%. L’évolution de la composition chimique est associée a I’augmentation de la différence
de potentiel de surface.

Ce changement induit la transition de la phase S-Al,CuMg d’un site anodique a un site

cathodique. Schneider et al. [Sch07] ont suggéré que dans ces conditions, le pH local proche des
particules de phase S-Al,CuMg de nature cathodique peut atteindre la valeur de 9.5, une valeur
suffisante pour entrainer la déstabilisation du film d’oxyde présent a la surface et la dissolution
de I’aluminium [Par99]. Ceci, va induire la formation d’une crevasse a [I’interface
particule/matrice (comme observe sur micrographies MEB). Le cuivre des particules se redépose
autour de celles-ci. Un couplage galvanique entre la particule et le dépdt de cuivre d’une part, et
la matrice d’autre part va augmenter la passivité de la matrice au-dela de I’interface. La particule
est protégée de la dissolution, mais la matrice se dissous a I’interface avec la particule, ce qui
peut entrainer le détachement cette particule.
Le développement des phénoménes de corrosion sur les particules de type Al(Cu,Mn,Fe,Si) a
aussi été suivi. Apres 30 minutes d’immersion, dans le milieu Na,SO4 0.1M + NaCl 0. 001M, la
topographie ne révele pas de modifications concernant ces particules, mais une faible
augmentation du potentiel de surface est constatée sur certaines particules. Comme décrit dans le
Chapitre 1, deux grandes classes sont reconnus: les particules Al-Cu-Mn-Fe et
(Al,Cu)x(Fe,Mn),Si. Dans un travail récent, Boag et al. [Boa08], ont mis en évidence 1’attaque
graduelle de ces particules. En effet, aprés 15 minutes d’exposition dans NaCl 0.1M, des
crevasses sont remarquées autour des particules Al(Cu,Mn,Fe), qui ne contiennent pas de
silictum. Jusqu’a 120 minutes, les phénomenes de corrosion continuent par des crevasses et la
dissolution de la matrice autour des particules.

Dans notre cas, les premieres modifications sur la topographie AFM/KFM et les
observations MEB sont remarquées apres 60 minutes d’immersion. En accord avec la littérature,
I’apparition des crevasses autour des particules Al(Cu,Mn,Fe,Si) est due a la nature cathodique
de ces particules. Les particules cathodiques provoquent la dissolution de la matrice autour de
celles-ci, suite a la différence de potentiel électrochimique entre la matrice et les particules ;
donc D’existence du couplage galvanique, est révélée. Certains €léments présents dans la
composition des particules peuvent avoir un réle important dans cette corrosion localisée.

La composition chimique aprés 60 minutes d’immersion, ne change pas de maniére
significative pour les particules Al(Cu,Mn,Fe,Si). Pour les particules de phase S-Al,CuMg, on a
constaté la dissolution sélective des €léments, aluminium et magnésium, et I’enrichissement en
cuivre. L’évolution de la teneur en aluminium, magnésium et cuivre avant immersion et apres 60
minutes immersion pour les particules Al(Cu,Mn,Fe,Si) est présentée dans la Figure [V-37. Dans
le cas des particules Al(Cu,Mn,Fe,Si) la teneur en magnésium varie avec la température du
traitement thermique de 20 a 44 at.%. La diminution de la teneur en aluminium ne dépasse pas
1,5 at.% et I’enrichissement en cuivre est inférieur a 7 at.%. Donc, dans le cas des particules
Al(Cu,Mn,Fe,Si) on ne peut pas parler d’'un mécanisme de « dealloying ».
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Figure IV-37 : Evolution de la composition chimique des particules intermétalliques Al(Cu,Mn,Fe,Si) aprés
60 minutes d’immersion dans une solution de NazS04 0.1M + NaCl 0.001M.

Boag et al. [Boa08] ont suivi I’évolution de la teneur en silicium. Ils ont constaté, apres 30
minutes le développement rapide au niveau des particules pauvres en silicium, d’une crevasse
complete. Au niveau des particules riches en silicium les crevasses se développent apres 30
minutes d’immersion. Aprés 120 minutes d’immersion, la teneur en silicium est réduite de
manicre significative, ce qui montre un changement global dans la composition des particules,
phénomeéne induit probablement par la dissolution du silicium. L’évolution de la teneur en
silicium, apres 60 minutes de corrosion pour 1’alliage 2024 sur-revenu a différentes températures
est présentée dans la Figure [V-38.

Figure 1V-38 : Evolution de la teneur de silicium des particules intermétalliques Al(Cu,Mn,Fe,Si) de l'alliage
2024 T7, aprés 60 minutes d'immersion dans une solution de NazS040.1M + NaCl 0.001M.
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Une forte diminution de la teneur en silicium (environ 80 %) est constatée dans notre cas pour le
traitement de sur-revenu a 150 et 190 °C. Pour le traitement a 175 °C cette diminution est
beaucoup plus faible, d’environ 25 %.

IV.2.4 EVALUATION DU TAUX DE CORROSION
De maniére générale, le comportement des particules intermétalliques grossieres peut €tre

quantifié¢ a partir de différents paramétres: la hauteur, le volume dissout, le nombre des
particules corrodées.

A partir des observations AFM/KFM, corrélées avec les observations MEB, nous avons
¢établi le nombre des particules corrodées et non corrodées, aprés 60 minutes d’immersion. Dans
cette étude, le comportement local de 1’alliage 2024 dans différents états métallurgiques a été
évalué par le taux de corrosion « T », issue du nombre de particules analysées (non-corrodées et
corrodées).

Ce parametre, a été défini comme :

_ Particules corrodées

Particules analyseés

Le taux de corrosion a été calculé pour les particules intermétalliques grossiéres de 1’état
T351 a 82 %. Le taux de corrosion de I'état sur-revenu (T7) a été comparé a celui de 1'état revenu
(T6). Les résultats (Tableau IV-11) montrent que le taux de corrosion a fortement diminué (= 10
%) pour les états T7-175 et T7-190 en comparaison avec les états T6-175 et T6 -190 (= 60 %).
Le taux de corrosion de 1’état T7-150 (35 %) a légérement diminué par rapport a celui de 1’état
T6-150 (55 %).

Tableau 1V-11 : Taux de corrosion pour U'alliage 2024 T351, revenu au pic et apreés le pic de dureté.

Etat métallurgique Taux de corrosion
- 60 min (°C)
T6-150 55%
T6-175 45%
T7-175
T6-190 63%
T351 82%

Les valeurs du taux de corrosion mettent en évidence 1’effet du traitement de sur-revenu
(T7) dans la limitation de phénoménes de corrosion localisée, au détriment du traitement de
revenu (T6). La comparaison des valeurs du taux de corrosion montre la tendance a la
diminution du nombre de particules corrodées, aprés un traitement de sur-revenu, plus
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importante pour 175 °C et 190 °C. Donc, en ce qui concerne la résistance a la corrosion, il est
justifié d’appliquer a notre alliage un traitement de sur-revenu (T7). Mais dans les paragraphes
suivants, on va étudier aussi I’influence de ces traitements thermiques en ce qui concerne
I’abattement des propriétés mécaniques de 1’alliage sous I’effet de 1’endommagement par
corrosion.

[V.3 ABATTEMENT DES PROPRIETES MECANIQUES A DIFFERENTES ECHELLES

L’effet de la corrosion les propriétés mécaniques a été¢ suivi. Les échantillons ont été
prélevés dans le sens L/TL, sachant que ce sens est sensible a la corrosion, particuliérement la
corrosion intergranulaire se propage suivant la direction L.

L’endommagement de I’alliage 2024 en corrosion localisée se traduit par la notion
d’abattement de propriétés mécaniques. Pantelakis et al, [Pan00, Ale09] ont évalué les
propriétés mécaniques résiduelles (contrainte maximale en traction, limite d’¢élasticité,
allongement a la rupture) de différents alliages d’aluminium, parmi lesquels I’alliage AA2024.
Ils ont constaté que I’immersion dans un milieu corrosif diminue les propriétés mécaniques de
’alliage. L abattement est plus important dans les milieux riches en ions chlorures.

Tout d’abord, une analyse statistique des défauts développés pour chaque type de
traitement thermique appliqué a été réalisée, dans le but d’expliquer I’abattement des propriétés
mécaniques, selon un protocole développé par Augustin et al. [Aug08] et Laringnon et al.
[Larll].

IV.3.1 MORPHOLOGIE DES DEFAUTS CAUSANT L’ABATTEMENT (ENDOMMAGEMENT)
La morphologie des défauts développés apres immersion en milieu NaCl 1M et

I’influence du traitement de revenu a été caractérisée a partir des observations en microscopie
optique. Des échantillons cubiques a faces polies (1 pm), ont ét¢ immergés dans les mémes
conditions que celles utilisées ensuite pour I’étude de I’abattement des propriétés mécaniques
(milieu aéré de NaCl 1M, pendant 4 jours).

De maniere générale, nous avons suivi I’endommagement développé en fonction de 1’état
métallurgique, donc dans notre cas sous I’effet de la température et la durée du traitement. En
plus, une analyse a été faite en ce qui concerne la densité de défauts observée et la profondeur
des défauts. Les observations ont été réalisées sur la face TC/TL, étant connue la sensibilité a la
corrosion du matériau sur la direction L. Dans le travail de Zhang et al. [Zha00] a été mise en
évidence une anisotropie de la cinétique de propagation de la corrosion intergranulaire. Une
structure a grains fins et équiaxes diminue la cinétique de propagation des défauts
intergranulaires et une microstructure avec fibrage dans 1’état brut de laminage augmente cette
anisotropie.

La Figure IV-39 présente les micrographies optiques obtenues sur des échantillons
T351(a), revenu au pic -T6- (b, d, f) et sur- revenu -T7- (c, e, g) apreés 4 jours d’immersion. Les
observations ont mis en ¢évidence d’une part la morphologie des défauts et d’autre part, une
profondeur accrue de propagation de la corrosion apres le traitement de revenu.

En comparant les micrographies optiques nous avons constaté le développement de
défauts de nature intergranulaire (T351) et aussi intragranulaire (aprés traitement de revenu). En
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ce qui concerne la taille des défauts, on peut remarquer une différence évidente. Par rapport a
I’état T351 (Figure V-39 a), pour les échantillons traités par revenu au pic de dureté (T6) on
constate des défauts d’une profondeur accrue.

(@)
(b) (c)
(d) (e)
(e) U]

Figure 1V-39 : Micrographies optiques de la morphologie des défauts développés pour l'alliage 2024 soumis
aux différents traitement : T351 (a), revenu a 150 °C (b), sur-revenu a 150 °C (c), revenu a 175 °C (d), sur-
revenu a 175 °C (e), revenu a 190 °C (f), sur-revenu a 190 °C (g).
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Les données acquises pour chaque parameétre analysé (nombre de joints de grains
corrodés, profondeur moyenne, profondeur maximale, densité des défauts) a partir de 1’analyse
des sections en coupe au microscope optique sont présentés dans le Tableau IV-12.

Tableau 1V-12 : Taux de corrosion pour l'alliage 2024 T351, revenu au pic et aprés le pic de dureté.

Parameétres T351 | T6-150 | T7-150 | T6-175 | T7-175 | T6-190 | T7-190
analysés
Nb joints de grains
corrodés /Nb joints 0,40
de grains analysés
Profondeur 34
moyenne E=
arithmétique (um) 7
Profondeur 23
moyenne E=
géométrique (nm) 4
Profondeur 144
maximale (um)
Nombre défauts 63
Densité de défauts 7
(nb def/mm)

Pour les échantillons traités 28 jours a 150 °C (T6-150) (Figure IV-39 b), la profondeur
maximale atteint 356 um. Aussi, pour les deux autres températures, les valeurs trouvées sont
supérieures a celles mesurées pour 1’état T351. Si la durée du traitement est prolongée, on
constate a 150 °C, apres 36 jours (T7-150) (Figure IV-39 ¢) que la profondeur maximale atteinte
est comparable a celle déterminée apres 28 jours du traitement. Apres le traitement de sur-revenu
a 175 °C (T7-175) (Figure 1V-39 e) et 190 °C (T7-190) (Figure IV-39 g), on constate une
diminution significative de la profondeur maximale des défauts; les valeurs trouvées sont
inférieures a 100 pm.

De méme, nous avons suivi I’évolution du nombre de joints de grains attaqués en
fonction de 1’état métallurgique. Les valeurs de taux de grains corrodés sont comparables pour
les états T351 et revenu au pic de dureté (T6). Les plus affectés sont les échantillons T6-150 et
T6-190. Le moins affecté semble étre 1’échantillon T7-175. Donc, le traitement de sur-revenu
réduit le nombre de grains corrodés, mais toujours pour le traitement a 150 °C pour 36 jours le
taux est élevé par rapport aux deux autres traitements.

Dans une étude récente, Larignon et al. [Larll] ont réalis¢ une analyse statistique
concernant la morphologie des défauts intergranulaires développés apres 24 et 72 h d’immersion
dans NaCl 1M de I’alliage 2024. Les résultats révelent (0,16 % pour 24 h et 0,19 % pour 72 h)
un taux de corrosion qui augmente avec le temps d’exposition. Notre étude concerne des durées
d’exposition plus longues, jusqu’a 96 heures. Dans notre cas aprés une exposition de 96 heures,
nous avons constaté la méme tendance concernant 1’état T351, mais comme le temps
d’exposition est plus long le taux de corrosion des joints de grains est supérieur a celui déterminé
par Larignon et al. [Larl1].

Page 135



Chapitre IV - Etude de la corrosion, a différentes échelles, de I'alliage 2024 en fonction de revenu

La Figure IV-40 représente la distribution statistique des défauts en fonction leur taille.
Une proportion de défauts trés longs pour le traitement réalis¢ a 150 °C pour 28 jours
respectivement 36 jours (Figure IV-40a) est observée. Pour les autres traitements, la distribution
ne met en évidence aucune différence significative, a I’exception de la présence de quelques
défauts plus longs observés aprés traitement de revenu a 175 °C et 190 °C, qui ne sont pas
observés pour 1’état T351.

(a) (b)

(c) (d)

Figure 1V-40 : Distribution du nombre des défauts en fonction de leur taille pour l'alliage 2024: T351 (a),
revenu et sur-revenu a 150 °C (b), revenu et sur-revenu a 175 °C (c) et revenu et sur-revenu a 190 °C (d).

[V.3.2 ABATTEMENT DES PROPRIETES MECANIQUES A L’ECHELLE MACROSCOPIQUE
Le comportement mécanique des alliages d’aluminium 2024 apreés immersion dans une

solution chloruré de NaCl 1M a ét¢ évalué dans un premier temps par des essais de traction a
I’échelle macroscopique. Ces essais représentent une étude globale concernant I’influence du
milieu chloruré sur les propriétés mécaniques : contrainte maximale en traction (Rm), limite
d’¢élasticité (Re) et allongement a la rupture (A%).

Les éprouvettes de traction ont ét¢ immergées dans une solution de NaCl 1M pour une
durée de 96 h. Le pH a été maintenu a 6-6.5 et la température de la solution gardée constante a
20°C, a I’aide d’un cryostat.

On a comparé les résultats des propriétés mécaniques obtenues apres 96h de corrosion
avec les propriétés mécaniques des échantillons sains. Aussi, les résultats pour 1’alliage 2024
dans les états sur-revenus ont été¢ comparés avec les résultats de ’alliage 2024 T351. La Figure
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IV-41 présente les résultats des essais de traction réalisés sur les échantillons non-corrodés et
corrodés, apres trois traitements thermiques : T351, revenu au pic (T6) et sur- revenu (T7).

Les propriétés mécaniques aprés le traitement de revenu au pic de dureté (T6) sont
supérieures a celles retrouvées apres le pic de dureté (T7). Les courbes de traction, dans le
domaine élastique pour les éprouvettes corrodées et non corrodées ont la méme allure. Les
courbes contrainte-allongement sont superposées. Le traitement thermique n’as donc pas une
influence significative sur le comportement ¢lastique de I’alliage.

(a)

(b)

Figure IV-41 : Courbes de traction contrainte-allongement pour des éprouvettes saines et corrodées, T351,
revenu (a) et sur-revenu (b) dans un milieu NaCl 1M pendant 96h.

Apres 96 h d’exposition dans le milieu salin, dans le domaine plastique la tendance des
courbes des états revenus est de se restreindre avant rupture. L’immersion dans le milieu
chlorure fortement concentré induit une diminution importante des propriétés mécaniques. On a
calculé I’abattement des propriétés mécaniques aprés immersion comme rapport entre les valeurs
mesurées pour les échantillons non corrodés et celles des échantillons corrodés, exprimé en
pourcentage.

La Figure IV-42 présente les valeurs moyennes des propriétés mécaniques comparées,
avant et apres immersion de 96 h, pour 1’état revenu au pic (T6) et apres le pic de dureté (T7).
L’état T351 a été considéré comme 1’état de référence. L abattement calculé sur la contrainte
maximale en traction, la limite élastique et I’allongement a la rupture a été calculé pour chaque
état.
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(a)

(b)

(c)

Figure IV-42 : Abattement des propriétés mécaniques aprés immersion dans un milieu NaCl 1M pendant 96
h : contrainte maximale en traction (a), limite élastique (b) et allongement a rupture (c).

Si on compare 1’abattement des contraintes maximales en traction des €tats revenu au pic
(T6) et revenu apres le pic (T7) on constate que 1’abattement est plus important pour 1’état T6.
Par ailleurs, 1’analyse des défauts a mis en évidence le développement de défauts longs et un
taux de grains corrodés plus important par rapport au traitement de sur-revenu.

Pour les états T351 et T6, I’abattement correspond a une diminution de contrainte
maximale en traction de 50 MPa (13,8 %) respectivement 70 MPa (18,3 %). A I’état T7 la
contrainte maximale en traction diminue de 50 MPa (15,8 %) pour le traitement réalisé a 150°C
et de 30 MPa (6,4 %) pour les traitements réalisés a 175 °C et 190 °C. L’évolution de la limite
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¢lastique suit la tendance notée pour la contrainte maximale en traction, ’abattement correspond
a une diminution d’environ 40 MPa.

Aprés 96 heures d’immersion la plus importante dégradation est remarquée pour
I’allongement a la rupture. Ainsi, pour 1’état revenu au pic (T6) I’abattement est de 35 % pour
T6-150 et T6-175 et 20 % pour T6-190. A I’état sur-revenu (T7) I’abattement est 20 %.
L’abattement a la rupture en moyenne a I’état T6 et T351 est supérieur par rapport a celui de
I’état T7. Cette variation est indépendante de la température du traitement. De plus, 1’allure des
courbes contrainte — déformation avec un domaine d’allongements non repartis restreint, montre
bien I’effet de la corrosion localisée sur la striction.

On peut conclure qu’une température basse associée avec un long temps de traitement
(dans notre cas 28/36 jours) augmente [’abattement des propriétés mécaniques. Pour des
températures élevées (175 et 190 °C) et de durée de 1’ordre 1-2 jours, 1’abattement des propriétés
est plus faible.

Il est important de préciser que la combinaison température-temps joue un rdle important
sur I’évolution des phénomeénes de corrosion. Ainsi, les échantillons traités a basse température
et pour une durée longue (150 °C pour 28 jours, respectivement 36 jours) semblent révéler plus
de grains corrodés que les échantillons traités a températures supérieures (175 et 190 °C) et sur
des durées inférieures.

IV.3.3 ABATTEMENT DES PROPRIETES MECANIQUES A L’ECHELLE MICROSCOPIQUE
A Téchelle microscopique, I’effet de la corrosion a été suivi par des essais de

microtraction aprés immersion dans un milieu corrosif de type NaCl 1M et au niveau des
particules intermétalliques, par des essais de nanoindentation aprés immersion dans la solution
de Na,SO40.1M + NaCl 0.001M.

IV.3.3.1 INFLUENCE DU MILIEU CORROSIF SUR LES PROPRIETES MECANIQUES

Des éprouvettes de microtraction, ont été immergées dans une solution de NaCl 1M
désaérée et maintenues a potentiel libre pendant 96 heures. La face exposée au milieu est le plan
TL/TC (le sens L étant le sens privilégie de la propagation de la corrosion). Les échantillons
soumis a la corrosion ont été polis miroir. Les tétes des éprouvettes ont été protégées a 1’aide
d’un vernis, ainsi seule la zone utile a été corrodée sur les quatre faces.

A la fin des essais, les échantillons ont été rincés a I’acétone et maintenus dans un bain a
ultrason pour €liminer les produits de corrosion. Les valeurs du potentiel libre ont été suivies
durant les essais d’immersion. Nous n’avons pas observé des changements concernant des
valeurs d’OCP, ces valeurs étant comparables avec celles présentées dans le paragraphe IV.1.1.
Comme on peut voir dans la Figure IV-43, pour I’état T351 le potentiel libre se stabilise a la fin
des essais vers -650 mV et pour les états sur-revenus les valeurs sont autour de -750 mV.
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Figure 1V-43 : Evolution du potentiel libre durant les essais d'immersion dans NaCl 1M pour l'alliage 2024
T351 et sur-revenu a 150, 175 et 190 °C.

En microscopie optique (Figure IV-44) les surfaces de la zone utile pour chaque état
soumis a la corrosion présentent des phénomenes de corrosion localisée.

(a) (b)

(c) (d)

Figure 1V-44 : Observations de la surface (TC/TL) en micrographie optique de la zone utile immergée en
NaCl 1M, sur alliage 2024 T351 (a), T7-150 (b), T7-175 (c) et T7-190 (d).

Les observations ont révélé une surface plus attaquée pour 1’état T351, alors que, pour les
états sur-revenus les phénomenes de corrosion sont plus localisés, la surface corrodée apparait
moins attaquée. Les observations des surfaces par MEB (Figure 1V-45) avant essais de
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microtraction mettent en évidence la présence des piqlires profondes. Le nombre de piqures
observées sur les échantillons sur-revenus semble étre moins important que celui pour 1’état
T351, mais les piqlres semblent profondes.

WD 10.6Mm . 100um S SE ¢ 10um

.“‘f 35 ('I-’,_ “

-
(i i ge 9
50kV L X140 WD 17.4mm  100pm < SEM SE1 15.0kV K55

Figure 1V-45 : Etat de la surface aprés immersion dans NaCl 1M, 96h de I'état T351 (a), T7-150 (b), T7-175
(c) et T7-190 (d).

La Figure IV-46 présente une courbe pour chaque condition de traitement thermique,
avant corrosion et aprés corrosion. L’abattement des propriétés mécaniques a 1’échelle locale,
résultant de la corrosion a ¢été mise en évidence par 1’analyse des contraintes maximales en
traction, des limites élastiques et des allongements a la rupture des éprouvettes corrodées.
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Figure IV-46 : Courbes contrainte-déformation obtenues pour chaque condition de traitement thermique
apreés une exposition de 96 h dans NaCl 1 M, désaéré, a potentiel libre.

Si pour I’état T351, nous avons observé un abattement des trois caractéristiques
(contrainte maximale en traction, limite d’¢lasticité, allongement a rupture), pour les états sur-
revenus nous avons constaté une forte perte de ductilité. Dans le domaine élastique les courbes
des éprouvettes non-corrodées et corrodées sont presque superposées ; on peut donc supposer
qu’aucun défaut du a la corrosion ne se développe. Dans le domaine plastique, les défauts de
corrosion se manifestent et conduisent a la localisation de la déformation et en final a la rupture
prématurée des éprouvettes corrodées.

Le Tableau IV-13 présente les valeurs des propriétés mécaniques obtenues a partir des
courbes contrainte-déformation. Il faut préciser que les valeurs présentées sont les valeurs
moyennes calculées pour deux essais.

Tableau 1V-13 : Propriétés mécaniques suite a une exposition de 96 h dans une solution de NaCl 1M.

Etat Rm Re A
métallurgique (MPa) (MPa) (%)
T7-150
T7-175
T7-190
T351 530+ 50 393 +17,5 6,3+0,1
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\

L’abattement a 1’échelle microscopique des propriétés mécaniques en fonction du
traitement thermique appliqué a ¢été calculé de la méme maniére que pour [’échelle
macroscopique. Dans la Figure IV-47 sont présentées sous forme d’histogrammes les propriétés
mécaniques avant et aprés corrosion, ainsi que I’abattement calculé.

(a)

(b)

(c)

Figure IV-47 Abattement des propriétés mécaniques aprés immersion dans un milieu NaCl 1M pendant 96h :
contrainte maximale en traction (a), limite élastique (b) et allongement a rupture (c), en fonction du traitement.

On peut remarquer, pour les états sur-revenus un abattement faible des contraintes
maximales en traction et des limites élastiques. En ce qui concerne 1’allongement, 1’abattement
dépasse 50 %, montrant bien I’effet de I’endommagement résultant de la corrosion localisée.
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Des piqures larges et profondes accompagnent les defaults intergranulaires. Dans leur
travail concernant les défauts intergranulaires développés au niveau de l’alliage 2024 T351
Pauze et al. [Pau08] ont montré que pour des durées d’immersion importantes, aucun sillon de
corrosion intergranulaire n’a été pas observé sans piqlres séveres. Ainsi, la Figure 1V-48
présente un défaut de corrosion associ¢ a la piqlration, tel que nous avons observé.

Figure IV-48 : Défaut de corrosion intergranulaire associé avec la piqiiration.

Les piqlres observées sur les surfaces corrodées sont induites par la présence
d’hétérogénéités structurales. Comme il est déja relaté dans bibliographie, la corrosion par
piqlires comporte deux étapes : amorcage et propagation des piqires.

Dans 1’étape d’amorgage, les piqires se développent sur les particules intermétalliques
grossieres. En fonction de leur caractere €lectrochimique, soit les particules sont dissoutes, soit
c’est la matrice adjacente. Comme nous avons montré dans le paragraphe IV-2, concernant
I’étude des phénomenes de corrosion au niveau des particules intermétalliques grossieres par
AFM/KFM, la nature électrochimique influence leur comportement en corrosion :

e les particules de phase Al,CuMg, initialement anodiques, se dissolvent de maniére
sélective (dissolution d’aluminium et magnésium) et s’enrichissent en cuivre.

e le caractere cathodique des particules de type Al(Cu,Mn,Fe,Si) induit la dissolution de la
matrice adjacente.

Les observations MEB et analyses EDX (Figure 1V-49) confirment la dissolution et
I’enrichissement en cuivre des particules Al,CuMg et la dissolution de la matrice pour les
particules Al(Cu,Mn,Fe,Si) (Figure IV-50).

Cu

Cu
L

h G 4 6 8 10 12 14
" o o kev
Figure 1V-49 : Comportement électrochimique des particules Al:CuMg dans NaCl 1M, désaéré, a potentiel
libre apreés une exposition de 96h.
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Figure IV-50 : Comportement électrochimique des particules Al(Cu,Mn,Fe,Si) dans NaCl 1M, désaéré, a
potentiel libre apres une exposition de 96h.

Par ailleurs, les phénomeénes de corrosion intergranulaire sont développés. Il est avéré,
que la corrosion intergranulaire est due a la précipitation intergranulaire riche en cuivre et a la
présence d’une zone appauvrie en cuivre au voisinage de joint de grains [Ket63, Gal70, Sug75,
Gui98]. La présence des précipités riches en cuivre et des zones appauvries en cuivre entraine un
couplage galvanique entre la matrice et la PFZ et entre la PFZ et les précipités intergranulaires.
La dissolution sélective des précipités entraine I’enrichissement en cuivre et le couplage entre la
matrice et les précipités, et donc grace a un chemin anodique sélectif, la corrosion intergranulaire
se développe.

IV.3.3.2 EFFET D’UNE PRECONTRAINTE (OU ECROUISSAGE) SUR LA SENSIBILITE A LA

CORROSION LOCALISEE

Dans ce paragraphe 1’objectif est d’étudier 1’influence d’une précontrainte appliquée sur
la cinétique de propagation de la corrosion localisée (intergranulaire) pour 1’alliage 2024 sur-
revenu. Les travaux d’Augustin et al., [Aug08] ont montré que ’application d’une contrainte
mécanique favorise le développement de la corrosion intergranulaire par rapport a la corrosion
par piqures. Ils considerent que la contrainte est un facteur de premier ordre sur la sensibilité a la
corrosion intergranulaire (initiation et propagation de la corrosion). Les facteurs qui favorisent la
corrosion intergranulaire sont la présence des zones PFZ et la nature du milieu. En appliquant un
traitement thermique de revenu, on pourra abaisser la sensibilité a la corrosion intergranulaire en
favorisant la corrosion intragranulaire. La précipitation lors du revenu peut augmenter le
couplage galvanique entre la solution solide et les précipités et ainsi concentre 1’attaque dans le
grain [Spe72].

Des essais d’immersion en milieu NaCl 1M pendant 96 heures ont ét¢ menés sur des
éprouvettes de microtraction prédeformées. La réponse du matériau sollicité a été comparée a
celle du matériau non sollicité. La contrainte maximale appliquée a été calculée a partir de la
formule :

Le logiciel Microtest avec lequel est équipée la platine de microtraction DEBEN, nous
permet d’imposer la charge calculée a partir de la formule ci-dessus pour chaque état (T351 et
sur-revenu). Les courbes contrainte — déformation pour I’alliage 2024-T351 et les états sur-
revenus apres €crouissage initial sont présentées dans la Figure IV-51. Le Tableau IV-14
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synthétise les valeurs du taux de déformation appliqué, la charge et la déformation
correspondante.

Figure IV-51 : Courbes contrainte-déformation pour la charge imposée de 'alliage 2024 T351, T7-150, T7-
175 et T7-190.

Tableau IV-14 : Valeurs issues des courbes contraintes-déformation relatives a la précontrainte appliquée
et d la charge et la déformation correspondantes.

Etats Précontrainte Charge (N) Déformation
métallurgiques (MPa) correspondante correspondante
(“0)
T7-150
T7-175
T7-190
T351

Les surfaces sollicitées mécaniquement et corrodées ont été observées par microscopie
optique. En comparaison, avec les éprouvettes non sollicitées mécaniquement 1’influence de la
contrainte apparait plus évidente.

La Figure IV-52 présente les observations en microscopie optique des éprouvettes
prédéformées corrodées dans NaCl 1M pendant 96h. Le nombre de défauts développés est
largement supérieur sur les éprouvettes corrodées et sollicitées mécaniquement au préalable.
Suite a une contrainte mécanique appliquée, les grains peuvent étre sollicités en traction et en
cisaillement, ce qui détermine le développement et la propagation des défauts de corrosion de
manicre différente. Par rapport aux surfaces non-sollicitées mécaniquement, les surfaces
sollicitées en traction apparaissent moins sensibles a la corrosion par piqlires; mais 1’application
de la contrainte favorise le développement de la corrosion intergranulaire. Les phénomeénes de
corrosion intergranulaire semblent étre plus marqués pour les alliages d’aluminium AA2024
traités thermiquement (Figure IV-53).
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(a) (b)

(c) (d)

Figure 1V-52 : Micrographie optique des éprouvettes aprés immersion dans le milieu de NaCl 1M, pendant
96 h, sollicitées mécaniquement, pour 2024 T351 (a) et sur-revenus a : 150 (b), 175 (c) et 190 °C (d).
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Figure 1V-53 : Observations MEB de la surface aprés immersion dans le milieu de NaCl 1M, pendant 96 h,
sollicitées mécaniquement, pour 2024 T351 (a), T7-150 (b), T7-175 (c) et T7-190 °C (d).
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La Figure IV-54 présente les courbes contrainte-déformation pour les microéprouvettes
précontraintes et immergées dans le milieu corrosif de NaCl 1M, pendant 96h.

Figure 1V-54 : Courbes contrainte-déformation pour les éprouvettes précontraintes et corrodées dans un
milieu de NaCl 1M, pendant 96h de l'alliage 2024 : T351 (a), T7-150 (b), T7-175 (c) et T7-190 (d).

Les propriétés mécaniques sont affectées de maniére différente, en fonction de traitement
thermique appliqué. Dans le Tableau IV-15, sont résumées les valeurs des propriétés mécaniques
calculées a partir de courbes contrainte — déformation (Figure IV-54).

Tableau IV-15 : Valeurs des propriétés mécaniques calculées sur des éprouvettes sollicitée mécaniquement
et corrodées dans milieu de NaCl 1M, 96h.

Etat métallurgique Rm Re A
(MPa) (MPa) (%)
T7-150
T7-175
T7-190
T351 600 £ 13 502 +£2 42+0,1

Apres les essais de corrosion, les facies de rupture des éprouvettes ont été observés au
MEB. Les faci¢s de rupture, de nature intergranulaire fragile, avec les traces des produits de
corrosion, sont présentées dans la Figure IV-55, révelent I’influence du couplage contrainte
mécanique-milieu agressif et un nombre importants de joints de grains semble d’étre affecté par
la corrosion.

Page 148




Chapitre IV - Etude de la corrosion, a différentes échelles, de I'alliage 2024 en fonction de revenu

(b)

O\
ENI TARBES 0 SEI 150KV X1,700 WD 6.1mim > 10um

—~

A A .
T v Y of T
ENITARBES 0 SEM SEI 15.0kV X1200 WD 6.0mm 10pm ENITARBES /0 SEM

Figure IV-55 : Faciés de rupture des éprouvettes sollicitées mécaniquement et corrodées dans un milieu de
NaCl 1M, pendant 96h de 'alliage 2024 : T351 (a), T7-150 (b), T7-175 (c) et T7-190 (d).
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L’évolution des propriétés mécaniques (contrainte maximale en traction, limite
d’¢élasticité et allongement a rupture) pour les états non corrodés et corrodés et sollicités
mécaniquement et aprés corrosion est présentée dans la Figure [V-56.

L’allongement a rupture est trés fortement affecté par la corrosion, indifféremment de la
sollicitation. La résistance mécanique et la limite élastique, pour les échantillons sur-revenus a
150 et 175 °C diminuent apres la sollicitation mécanique des échantillons a 1’état corrodée. Pour
I’état T351 et sur-revenu a 190 °C on remarque des valeurs supérieurs a celles obtenues a 1’¢état
corrodé sans sollicitation. Nous avons essayé de comprendre ce comportement et nous avons fait
une analyse statistique des défauts de corrosion pour chaque traitement thermique, a partir des
observations microscopiques dans des coupes en section transverses. Dans ce cas, les défauts de
corrosion se développent sur une largeur plus importante aprés une contrainte mécanique
imposée. La morphologie des défauts apparait étre influencée aussi par le traitement thermique
appliqué. En effet, la corrosion développée au niveau des échantillons sur-revenus présente deux
aspects : intergranulaire et aussi intragranulaire, par comparaison a la corrosion strictement
intergranulaire qui se manifeste a 1’état T351. Les parameétres comme le taux de corrosion, la
profondeur moyenne (arithmétique et géométrique) et la profondeur maximale ont été suivi. La
profondeur géométrique présente une meilleure estimation de la tendance centrale de la
profondeur de défauts mesurés.
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Figure IV-56 : Abattement des propriétés mécaniques état réception et apreés précontrainte + immersion
dans un milieu NaCl 1M pendant 96h : contrainte maximale en traction, limite élastique et allongement a
rupture, en fonction du traitement thermique appliqué.

Le Tableau IV-16 synthétise les valeurs des paramétres évalués sur le sens travers long.

Nous avons constaté, dans un premier temps, que le nombre de grains corrodés diminue apres le
traitement thermique de sur-revenu par comparaison avec 1’état de réception T351.

Tableau IV-16 : Caractéristiques des défauts de l'alliage 2024 T351 et revenu, lors d'immersion 96 h dans
NaCl 1M désaérée a potentiel libre sur le sens TL.

Paramétres T351 T7-150 T7-175 T7-190
analysés
Nb. de joints de grains
corrodés/ Nb. de joints de 0,72
grains analysés
Profondeur moyenne 63
arithmétique (nm) +8
Profondeur moyenne 51
géométrique (um) +8
Profondeur maximale 241
(pm)
Densité de défauts 6
(Nb.def/mm?)
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Ce parameétre diminue sous ’effet de I’augmentation de la température de traitement, ce qui
correspond & un temps faible du traitement. Les résultats concernant le nombre de grains
corrodés montrent que le traitement thermique de sur-revenu limite les phénomenes de corrosion
intergranulaire. Cette évolution peut étre influencée par la précipitation durcissante et par la
nature ¢lectrochimique de la solution solide avec les précipités durcissants. En ce qui concerne la
profondeur moyenne des défauts, on constate une variation importante. La profondeur de défauts
dans le cas des états sur-revenus est plus importante par rapport a 1’état T351. Nous pouvons
constater que le traitement de sur-revenu réalisé a une température élevée (190 °C) et pendant
temps court (24 h) limite la profondeur moyenne des défauts.

La distribution des défauts en fonction de leurs tailles (Figure IV-57) montre une
différence par rapport a celle réalisée pour les échantillons corrodés sans contrainte appliquée en
étant plus homogeéne.

(a) (b)

(c) (d)

Figure 1V-57 : Distribution de la profondeur des défauts pour I'alliage 2024 soumis aux différents
traitements : T351 (a), sur-revenu a 150 °C (b), sur-revenu a 175 °C (c) et sur-revenu a 190 °C (d).

Le tracé des distributions met en évidence une proportion de défauts plus longs, les tailles
de défauts sont plus concentrées entre 40-100 pum et assez significative pour les tailles
supérieures a 100 um. Pour les défauts des échantillons corrodés en absence d’une précontrainte,
présentés dans le paragraphe IV.3.1, la taille des défauts est concentré en général dans
I’intervalle 10-40 pm, avec quelques défauts tres longs.

On peut donc conclure, que 1’application d’une précontrainte favorise 1’apparition des
défauts plus homogenes en taille et de taille plus importante. Par rapport a I’état T351, pour les
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états sur-revenus on constate une diminution du nombre de joints de grains corrodés d’environ
50 %.

IV.3.4 ABATTEMENT DES PROPRIETES MECANIQUES DES PARTICULES INTERMETALLIQUES

GROSSIERES
A I’échelle locale, I’abattement des propriétés mécaniques des particules a été suivi par

nanoindentation. Les échantillons ont été immergés dans une solution de Na,SO4 0.1M + NaCl
0.001M désaérée, pour une durée de 60 minutes.

Les mesures de nanoindentation ont suivi le méme protocole décrit dans le Chapitre II.
Dans le but de déterminer les propriétés mécaniques des particules intermétalliques grossieres, S-
AL CuMg et Al(Cu,Mn,Fe,Si), les essais de nanoindentation ont été effectués sur 50 particules
repérées par microscopie optique dans une aire de 4 mm?. La profondeur maximale atteinte dans
le cas des précipités est de 300 nm.Les propriétés mécaniques (module d’Young et dureté) ont
été calculées a partir de courbes charge—déchargement.

Dans la Figure IV-58 sont présentées, les courbes chargement - déchargement avant et
aprés I’immersion, dans le milieu corrosif, pour une particule de phase S-Al,CuMg et la
micrographie MEB de la particule indentée. Nous pouvons constater, en observant les deux
courbes, une diminution évidente des propriétés mécaniques apreés I’immersion pendant 1h dans
une solution de Na,SO4 0.1M + NaCl 0.001M.

0 SEM SEI 150KV X6,000 WD 14.0mm 1pm

Figure IV-58 : Courbes chargement-déchargement pour une particule de phase S-Al.CuMg, avant et aprés
corrosion et observation MEB de la particule indentée.

Les valeurs moyennes du module d’Young et de la dureté, calculées a partir de ces
courbes pour 50 particules sont résumées dans le Tableau IV-17. L’abattement calculé, est
présenté dans la Figure IV-59. Nous avons constaté une diminution des propriétés mécaniques
d’environ 90 %.
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Tableau IV-17 : Valeurs des propriétés mécaniques pour les particules S-Al;CuMg corrodées.

Etat métallurgique
T7-150
T7-175
T7-190

(a)

Module d’Young
(GPa)

Dureté
(GPa)

(b)

Figure IV-59 : Abattement des propriétés mécaniques d’'une particule de phase S-AlCuMg.

Les courbes chargement-déchargement (Figure IV-60) superposées, avant et apres
immersion, des particules de type Al(Cu,Mn,Fe,Si) montrent la présence de fissures, résultant de
la fragilisation suite aux essais de corrosion.

0 SEM SEI 150KV X5000 WD 140mm 1um

Figure 1V-60 : Courbes chargement-déchargement pour une particule de phase Al(Cu,Mn,Fe,Si) avant et
apres corrosion et l'observation MEB de la particule indentée.

Les valeurs des propriétés des particules intermétalliques calculées apreés 1I’immersion
sont présentées dans le Tableau IV-18 et I’abattement calculé¢ dans la Figure IV-61. Le module
d’Young diminue d’environ 80 % et la rigidité d’environ 90 %.
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Tableau IV-18 : Valeurs des propriétés mécaniques pour les particules Al(Cu,Mn,Fe,Si).

Etat métallurgique Module d’Young Dureté
(GPa) (GPa)
T7-150
T7-175
T7-190

(a) (b)

Figure IV-61 : Abattement des propriétés mécaniques des particules de type Al(Cu,Mn,Fe,Si).

CONCLUSIONS DU CHAPITRE IV

Les travaux présentés dans ce chapitre ont évalué I’influence du traitement thermique de
sur-revenu sur le comportement électrochimique de 1’alliage 2024 et mesuré 1’abattement des
propriétés mécaniques de 1’alliage 2024 sur-revenu, aprés I’exposition a une solution saline, a
différentes échelles.

Le comportement électrochimique de I’alliage 2024 sur-revenu (T7) dans deux milieux
de corrosion, a 1’échelle macroscopique a été suivi. Le comportement global en corrosion a été
caractérisé a partir des mesures du potentiel libre et des courbes de polarisation, en comparaison
avec 1’état de réception, T351 et de I’état revenu (T6).

Les résultats des essais électrochimiques en milieu chlorure et mixte (chlorure + sulfate) sont
synthétisés dans le Tableau IV-19.
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Tableau IV-19 : Synthése des résultats concernant le comportement globale de l'alliage 2024 en corrosion.

Parameétres Milieu Milieu
NaCl 1M Na,;S04 0.1M + NaCl 0.001M
Valeurs d’OCP influencées par le
type de traitement thermique
Valeurs d’OCP autour de -740 | appliqué (temps courts/longs de
ocp mV £+ 20 mV, quel que soit le | traitements).
traitement thermique appliqué | Variation d’OCP environ de 100
(T351, revenu ou sur-revenu). mV entre 1’état revenu (T6) et
I’état sur-revenu (T7) —> I’état
revenu est plus sensible a la
corrosion.
Existence d’un plateau de
passivité (= 100 mV).

Courbes de Absence d’un plateau  de | Ecorr T6 < Ecorr T7 —> Détat
polarisation passivit¢ quel que soit le|revenu (T6) plus sensible a la
traitement thermique appliqué, | corrosion localisée.

Ecorr= Epitt, valeurs similaires | Présence d’un pic de dissolution
(environ -710mV). des particules intermétalliques sur
les états revenu.

A T’¢échelle locale, le caractere €lectrochimique des particules intermétalliques grossieres
- particules de phase S-Al,CuMg et Al(Cu,Mn,Fe,Si) - et I’influence du traitement thermique sur
les propriétés physico-chimiques ont été évaluées par observations en microscopie a force
atomique en mode Kelvin.

L’évolution des particules intermétalliques grossicres apres immersion dans une solution
de Na;SO4 0.1M + NaCl 0.001M, pendant 60 minutes a été caractérisée par le taux de corrosion.
Les résultats sont résumés dans le Tableau IV-20.

Les particules intermétalliques sont des sites d’initiation et de croissance des piqtres ;
elles sont a I’origine de la rupture du film d’oxyde et de couplages galvaniques.

L’¢évolution de la corrosion par piqires se fait progressivement : les particules de type S-
Al,CuMg se dissolvent dans un premiers temps, puis les particules de type Al(Cu,Mn,Fe,Si.

La propagation des piqires est influencée par la densité et la répartition de particules
intermétalliques.
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Tableau IV-20 : Syntheése des résultats concernant le comportement de l'alliage 2024 en corrosion localisée.

Parameétres

S-AlL,CuMg

Al(Cu,Mn,Fe,Si)

Influence du traitement
thermique sur le
potentiel de surface

Caractere anodique par rapport
a la matrice.

Statistiquement, le potentiel de
surface par rapport a la matrice
diminue avec la température de
revenu.

Caractere cathodique par
rapport a matrice

Statistiquement, le potentiel
de surface par rapport a la
matrice augmente avec la

température de revenu.

Evolution du potentiel
aprés 60 minutes
d’immersion dans
Na,S040.1M + NaCl
0.001M.

Statistiquement, le potentiel de

surface apres corrosion
diminue avec la température de
traitement de revenu.

Majorité des particules sont

affectées par corrosion.

Statistiquement, le potentiel
de surface aprés corrosion
diminue avec la température
de traitement de revenu.

Le potentiel de surface ne
varie pas beaucoup apres
corrosion.

Peu de particules
affectées par corrosion.

sont

Mécanisme de
dissolution des particules
intermétalliques
grossieres.

Dissolution sélective de type
« dealloying » :
-appauvrissement en Al et Mg
-enrichissement en Cu
-présence d’oxygene

Dissolution de la matrice
autour des particules et
apparition des tranchés.

Taux de corrosion

Diminution du taux de corrosion pour les états sur-revenu
(T7) par rapport aux états revenu (T6).

L’¢évolution des propriétés mécaniques et de I’endommagement en corrosion a été suivie
a I’échelle macroscopique, microscopique et nanométrique, par des essais de traction et de
nanoindentation.

Dans le Tableau IV-21 sont résumés les résultats concernant I’abattement des propriétés
mécaniques (résistance mécanique, limite élastique et allongement) calculés suite aux essais de
traction a 1’échelle macro- et microscopique, et les valeurs des propriétés mécaniques des
particules intermétalliques grossieres (rigidit¢ et dureté) calculés a partir des essais de
nanoindentation.
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Tableau IV-21 : Synthése des résultats concernant les propriétés résiduelles de l'alliage 2024 sur-revenu.

Echelle Paramétrés Etat métallurgique

T7-150 T7-175 | T7-190

Résistance
scani V. 6,49 7,19
Abattement Echelle. ‘ rn‘eca’mqu‘e 15,1 % 4 % ,1 %
des macroscopique | Limite élastique 11,4 % 3.2% 0,3 %
crir Allongement 28,3 % 20,3 % 7,3 %
proprietes .
L. Résistance 13,2 % 9,2 % 6,4 %
mécaniques .
Echelle mécanique
microscopique | Limite élastique 6,8 % 3,1 % 5,1 %
Allongement 65 % 52 % 67,3 %
Module d’Young 89,4 % 89,3% | 92.9%
Al,CuMg
Echelle Module d’Young 81,6 % 79,6 % 80,8 %

nanométrique | Al(Cu,Mn,Fe,Si)
Dureté Al,CuMg 96,8 % 90,2% | 93.3%

Dureté 94,7 % 90,5% | 93,1 %
Al(Cu,Mn,Fe,Si)

Les résultats expérimentaux ont montré 1’influence du milieu corrosif sur les propriétés
mécaniques. Par rapport au matériau non traité (2024-T351), on constate un abattement moins
important des valeurs pour les échantillons traités par sur-revenu. Les défauts intergranulaires
sont tres évidents pour 1’état non traité (T351) par rapport aux échantillons traités.

Si au niveau des échantillons T351 sont développés des défauts de corrosion
intergranulaires, pour les échantillons traités par sur-revenu nous avons constaté le
développement de corrosions intragranulaire et intergranulaire.

La morphologie des défauts de corrosion et la cinétique de corrosion ont été suivies par
plusieurs parametres (nombre des grains corrodés, profondeur des défauts, longueur analysée).
Suite a une analyse statistique, nous avons établi que le traitement thermique de sur-revenu
diminue le nombre de grains corrodés par comparaison a I’état T351.

L’application d’une contrainte mécanique (écrouissage) aux échantillons traités et non
traités détermine, dans les deux cas, le développement des défauts sur une longueur plus
importante.

Le nombre des joints de grains corrodés diminue dans le cas des échantillons sur-revenu
par rapport aux échantillons non traités. Cette diminution est accentuée par I’augmentation de la
température du traitement thermique.

Bien que I’application d’une contrainte mécanique soit un facteur important dans le
développement de la corrosion intergranulaire, toutefois le traitement thermique de sur-revenu
semble en limiter la manifestation.
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CONCLUSIONS GENERALES

Les alliages d’aluminium de la série 2xxx sont largement utilisés dans I’industrie
aéronautique. L’alliage d’aluminium EN AW 2024 est I'un des matériaux les plus répandus,
constitutif principalement du fuselage et mais aussi de maniére plus limitée de la voilure
d’avions civils. Les bonnes propriétés mécaniques de de cet alliage sont incontestables, tout
comme sa sensibilité a la corrosion localisée, ce qui impose de nombreux traitements de surface,
représentant une masse de matieére ajoutée de deux tonnes environ pénalisante écologiquement.
La microstructure joue un réle essentiel sur le comportement en corrosion de I’alliage. Parmi les
caractéristiques microstructurales, les particules intermétalliques, notamment les particules de
phase S-Al,CuMg, représentent un facteur d’endommagement. Les traitements thermiques
augmentent les propriétés mécaniques, et jouent un role dans la sensibilit¢ du matériau a divers
modes de corrosion. Le traitement de sur-revenu, couramment pratiqué pour les alliages de la
série 7xxx, améliore la tenue en corrosion au détriment des propriétés mécaniques de résistance.
Néanmoins la ténacité et la résistance en fatigue sont accrues.

Ce travail de theése avait pour objectif d’établir les parametres optimaux du traitement
thermique de sur-revenu et de progresser dans la compréhension de I’influence de ce traitement
sur le comportement en corrosion a I’échelle locale (micro et nanométrique) de 1’alliage 2024.
Des traitements thermiques de revenu au pic de dureté et de sur-revenu ont été réalisés a trois
températures : 150 °C, 175 °C et 190 °C. Des mesures de dureté¢ Vickers ont été réalisées pour
les différents échantillons en fonction de la durée du traitement, ce qui a permis de déterminer le
temps de traitement pour chaque température.

Concernant I’analyse de 1’évolution microstructurale suite a I’application d’un traitement
de sur-revenu, un accent tout particulier a été porté sur la mise en place d’une méthodologie
optimale de détermination statistique de la distribution des particules intermétalliques grossiéres.
Pour cela, des analyses d’images avec le logiciel Areas, Microvison' ' ont été réalisées sur un
grand nombre d’images MEB en électrons rétrodiffusés. Cette méthodologie, mise au point dans
le cadre de ce travail, nous a permis de déterminer le nombre de particules intermétalliques
représentatives et de rendre des résultats «robustes» pour la densité surfacique (nombre de
particules intermétalliques/surface totale analysée) et la fraction surfacique (surface occupée par
les particules intermétalliques/surface totale analysée). Une faible évolution de la fraction
surfacique et de la densité surfacique est tout de méme constatée, bien qu’aucune précipitation ni
dissolution des particules intermétalliques grossieres ne soit attendue, ce qui met I’accent sur la
difficulté d’aborder ce probléme. L’étude de la précipitation nanométrique révele par MET la
précipitation de forme arrondie et en plaquette, les précipités étant riches en cuivre.

L’influence du traitement de revenu sur les propriétés mécaniques a été évaluée, a
I’échelle globale et locale. Des essais de traction et de microtraction, nous ont permis de suivre et
quantifier I’évolution des propriétés mécaniques (contrainte maximale en traction, limite
¢lastique et allongement a rupture) de 1’alliage 2024 sur-revenu. Les résultats obtenus confirment
les données de la littérature. Quelle que soit I’échelle, macroscopique ou microscopique, il a été
vérifié que le traitement thermique de sur-revenu induisait une diminution des propriétés
mécaniques par rapport a 1’état initial T351 et I’état revenu.

A I’échelle nanométrique, les propriétés mécaniques (dureté et module du Young) ont été
évaluées par des essais de nanoindentation, pour la matrice et pour les particules intermétalliques

Page 158



Conclusions générales

grossic¢res. La dureté et le module de Young de la matrice sont similaires quelle que soit la
température du traitement de sur-revenu. Concernant les particules intermétalliques, leurs
propriétés mécaniques sont supérieures a celles de la matrice. Les essais ont établi des valeurs
différentes pour les deux types de particules intermétalliques. Le module d’¢élasticité et la dureté
des particules intermétalliques de type Al(Cu,Mn,Fe,Si) sont supérieures a celles des particules
de phase S-Al,CuMg.

L’influence du traitement thermique de sur-revenu sur le comportement en corrosion des
alliages d’aluminium AA2024 a ¢été étudice, du point de vue électrochimique et du point de vue
des propriétés mécaniques.

Dans un premier temps, le comportement électrochimique global de 1’état sur-revenu
(T7) par rapport a 1’état T351 et revenu (T6), a été évalué par des mesures du potentiel libre
(OCP) et des courbes de polarisation. Les essais €lectrochimiques ont été réalisés dans deux
milieux, chloruré¢ (NaCl 1 M) et mixte (Na;SO4 0.1 M + NaCl 0.001 M), choisis pour leur
caractere discriminant vis-a-vis de la corrosion localisée étudiée.

Les mesures d’OCP, effectuées pendant 24 h révelent des valeurs identiques dans le
milieu chloruré, quel que soit le traitement appliqué. Par contre, dans le milieu mixte, nous avons
constaté ’influence du traitement thermique sur les valeurs d’OCP : les valeurs OCP indiquent
une sensibilité plus accentuée de 1’état revenu (T6) par rapport a 1’état sur-revenu (T7).

Les courbes de polarisation tracées du domaine cathodique vers le domaine anodique

mettent en évidence également une sensibilité plus élevée a la corrosion de 1’alliage 2024 a 1’¢état
revenu (T6) par rapport a I’état sur-revenu (T7).
Si dans le milieu chlorure seul, le comportement de 1’alliage est le méme quel que soit ’état
métallurgique (T351, revenu ou sur-revenu), le potentiel de corrosion est confondu avec le
potentiel de piqliration, en revanche, dans le milieu mixte les résultats expérimentaux ont montré
la présence d’un plateau de passivité dans le cas de 1’alliage sur-revenu. Ce plateau de passivité
met en évidence une certaine stabilité de la couche d’oxyde protectrice en surface. La sensibilité
accentuée de I’alliage revenu au pic est aussi révélée par 1’apparition de pics d’activité
spécifiques de la dissolution de particules intermétalliques grossieres.

A D’échelle locale, le comportement en corrosion a ét¢ suivi par microscopie a force
atomique en mode Kelvin (KFM). Cette technique nous a permis d’obtenir de maniere
séquentielle la topographie et le potentiel de surface. L’influence du traitement thermique de sur-
revenu sur le couplage entre les particules intermétalliques grossieres et la matrice a été suivie.
Les résultats expérimentaux montrent l’influence de la température de sur-revenu sur la
différence de potentiel KFM entre les particules intermétalliques et la matrice. L’exposition dans
un milieu corrosif, Na,SO4 0,1 M + NaCl 0,001 M, pour une durée de 60 minutes, met en
évidence pour les deux types de particules une diminution de la différence de potentiel avec la
température de traitement, démontrant ainsi la diminution du couplage galvanique. Le
comportement en corrosion varie de manieére importante d’une particule a une autre, en
conséquence les valeurs du potentiel de corrosion sont trés dispersées.

Les valeurs absolues de la différence de potentiel de surface entre particules de phase S-
Al,CuMg et matrice augmentent aprés immersion et ce quel que soit le traitement thermique.
Cette évolution est associée aux phénomenes de corrosion localisée et notamment a
I’enrichissement en cuivre qui s’accompagne. Des mesures de potentiel associées aux
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observations en microscopie optique et en microscopie €lectronique a balayage ont révélé que les
particules de phase S-Al,CuMg sont plus corrodées que les particules Al(Cu,Mn,Fe,Si).
L’évolution de la composition chimique spécifique du mécanisme de dissolution sélective
«dealloying » a été confirmée. Pour les particules de phase S-AlL,CuMg, les analyses EDX
réalisées apres 60 minutes d’immersion ont bien mis en évidence 1’enrichissement en cuivre et
I’appauvrissement en aluminium et magnésium. En ce qui concerne les particules
Al(Cu,Mn,Fe,Si), le potentiel de surface varie peu aprés immersion. En conséquence peu de
particules sont affectées par les phénomenes de corrosion. Les observations en microscopie
¢lectronique a balayage et les analyses EDX montrent que la composition chimique ne change
pas de manicre significative aprés immersion, en revanche une dissolution de la matrice autour
des particules est observée. Les mesures de potentiel de surface ont été corrélées avec le taux de
corrosion, calculé a partir du nombre de particules corrodées rapporté au nombre total des
particules analysées. Les résultats obtenus révelent une diminution du taux de corrosion pour
I’état sur-revenu par rapport a 1’état revenu au pic et a I’état T351. On peut conclure que le
traitement de sur-revenu améliore bien la tenue a la corrosion de ’alliage 2024.

L’évolution des propriétés mécaniques et de I’endommagement en corrosion a été suivie
a I’échelle macroscopique, microscopique et nanométrique, par des essais de traction et de
nanoindentation. L’abattement des propriétés mécaniques (résistance mécanique, limite élastique
et allongement) calculé suite aux essais de traction a 1’échelle macro- et microscopique est plus
important pour les états revenu et T351 par rapport a 1’état sur-revenu.

Les phénomenes de corrosion développés apreés 1’exposition dans un milieu corrosif
conduisent a des diminutions des propriétés mécaniques résiduelles moins importantes dans le
cas de I’état sur-revenu par rapport a I’état initial T351.

Les défauts intergranulaires sont évidents pour 1’état T351 par rapport aux échantillons
sur-revenus. Pour les échantillons a 1’état de réception c’est-a-dire, T351, nous avons
principalement constaté le développement de défauts intergranulaires. En revanche, a I’état sur-
revenu les défauts développés sont a la fois de nature intergranulaire et intragranulaire. La
morphologie des défauts de corrosion et la cinétique de la corrosion ont été suivies par le nombre
de grains corrodés rapporté au nombre de grains non corrodés et par la profondeur de défauts.
Une analyse statistique des parametres mesurés montre que le traitement thermique de sur-
revenu diminue le nombre de grains corrodés en comparaison avec 1’état T351.

L’influence d’une contrainte mécanique sur le développement de la corrosion
intergranulaire a été suivie. L’écrouissage conduit au développement des défauts sur des
longueurs plus importantes pour tous les échantillons, traités ou non traités. Dans le cas des
échantillons sur-revenus, on constate une diminution du taux de corrosion, diminution devenant
plus importante a ’augmentation de la température de sur-revenu. Bien que 1’application d’une
contrainte mécanique soit un facteur de premier ordre dans le développement de la corrosion
intergranulaire, le traitement thermique de sur-revenu semble limiter celui-ci.

A D’échelle nanométrique, 1’abattement des propriétés mécaniques (rigidité et dureté) a
été évalué par nanoindentation. Une diminution de 80% et 90% pour la rigidité et la dureté,
respectivement, a été constatée, pour les deux types de particules.

Page 160



Conclusions générales

En conclusion, ce travail a permis de mettre en évidence I’importance du traitement de
sur-revenu dans I’amélioration des propriétés d’usage de 1’alliage 2024, et a permis d’établir les
bases pour le choix correct des parametres du traitement de sur-revenu.

Par rapport aux études précédentes, le présent travail réalise une étude scientifique a
I’échelle globale et locale (macro micro et nanométrique) du comportement mécanique et en
corrosion de ’alliage 2024 et apporte de nouvelles pistes et ouvertures sur I’impact du traitement
de sur-revenu par les modifications structurales induites sur le comportement mécanique et en
corrosion.

Méme si le traitement de revenu au pic de dureté (T6) demeurera la base de la conception
des structures aéronautiques fabriquées avec 1’alliage 2024, ce travail offre des perspectives
industrielles intéressantes si la résistance a la corrosion devenait un paramétre de conception. A
défaut, le traitement de sur-revenu (T7), devenu indispensable pour les alliages 7xxx dans la
mesure ou il accroit ténacité, résistance a la fatigue et a la corrosion sous contrainte, peut devenir
I’'un des critéres associé¢ au choix de I’alliage 2024. Ce peut étre le cas si dans 1’objectif
d’allégement et du respect des contraintes environnementales une évolution des traitements de
surface devenait nécessaire.
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