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Introduction générale

En terme de modernité industrielle, I’aluminium a occupé¢ la place de plusieurs métaux :
une brillance qui ne mate jamais, une légereté et une force au méme temps incroyable, il
devient le métal or et constitue le matériau de choix aprées le fer.

L'aluminium est aujourd'hui utilisé pour un large éventail d’applications dans l'industrie
métallurgique. Le choix des conditions adaptées a son utilisation dans [I’industrie
aéronautique, les applications automobiles et 1’industrie électroménagéres... entraine
largement 1’utilisation de la technique d’assemblage au soudage par fusion.

Vu I’importance du soudage de 1I’aluminium, nous avons fait une étude pour améliorer ses
caractéristiques physiquo-chimiques et son aspect métallurgique

Cette these fait partie du théme de soudage a ’arc électrique des toles d’aluminium pur
industriel. Alors nous nous sommes intéressés au comportement microstructural du joint
soud¢ de I’aluminium industriel 1050A sous I’effet du soudage par TIG. Dans le cadre du
suivi de I’évolution de la microtexture, des traitements d’homogénéisation par recuit sont
appliqués sur le joint soudé d’aluminium. Nous avons utilis¢é différentes techniques
expérimentales telles que la microscopie optique (MO), la microscopie électronique a
balayage (MEB), La diffraction des ¢lectrons rétrodiffusés (EBSD), la diffraction des
rayons X (DRX) et la microdureté Vickers (Hv).

La présente thése est organisée comme suit :

G Le premier chapitre est consacré a un apercu sur 1’aluminium pur, généralités sur les
propriétés, les aspects cristallographiques et le phénomeéne de la corrosion, ainsi que
sur la formation des phases, la production et les applications de 1’aluminium.

G Le deuxiéme chapitre est consacré au soudage par fusion, essentiellement le
soudage a I’arc électrique TIG, caractéristiques de la soudure, les zones principales,
puis le processus détaillé de la solidification des soudures, et enfin les aspects
métallurgique du soudage TIG.

G Le troisieme chapitre présente une ¢étude sur la texture cristallographique. Des
définitions de base pour la compréhension qualitative « figure de pole » et quantitative
« Fonction de Distribution des Orientations Cristallines, FDOC » sont présentées, et
enfin une présentation de la texture de recristallisation et du laminage.

G Dans le quatrieme chapitre, nous avons présenté notre matériau étudié, les
différents traitements thermiques appliqués et la description des méthodes

expérimentales utilisées.
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G Les résultats expérimentaux obtenus par les différentes techniques expérimentales et
leurs discussions font I’objet du cinquiéme chapitre.
G Enfin, nous terminons par une conclusion présentant les principaux résultats
obtenus, ainsi que des indexes et une liste des références bibliographiques.
Le manuscrit prend fin en évoquant quelques perspectives et ¢éléments de continuation dans ce

domaine de recherche.
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I. Introduction

L’aluminium est I’élément métallique naturel le plus abondant de 1’écorce terrestre, dont il
est le 3°™ ¢lément constitutif le plus important. Il représente environ 8 %. Il n’y est présent
que combiné avec 1’oxygene et le silicium [Roo02]. L'aluminium est le plus 1éger des métaux
d'usage courant. Sa densité est relativement faible, le tiers de celle du fer ou de l'acier, le quart
de celle du plomb ou de l'argent... Additionné, a de faibles proportions, a d'autres métaux

sous forme d'alliage, il conserve toutefois cette 1¢gereté.

I.1 Propriétés d’aluminium pur

I.1.1 Propriétés chimiques

En solution, I’aluminium se trouve le plus généralement sous la forme d’ions AI’". 1l
s’oxyde lentement a froid et rapidement a chaud pour former I’alumine Al,Os [Sev03].
L’action des acides sur I’aluminium produit I’ion cité plus haut.

La réaction de 'aluminium avec une solution aqueuse d'hydroxyde de sodium (soude) produit
de I’aluminate de sodium et du dihydrogene gazeux, selon une réaction exothermique
d’équation :

2A1+2(Na",OH") + 6 H,0 — 2([Na® AIOH), | +3H, ... (I 1)

Les hydroxydes d’aluminium, bauxites [Sev03], s’obtiennent en général en précipitant une
solution contenant des cations AI’" a I’aide d’une base. Cette méthode permet de former,
selon les conditions de précipitation, différentes phases cristallographiques telles que la
bayerite, la boehmite et la gibbsite.

L’aluminium est aussi utilisé en tant que réducteur fort, notamment pour I’aluminothermie
et en pyrotechnie dans les feux d’artifice, ou il joue un rdle similaire au magnésium, a

moindre colit et avec une puissance plus grande.
I.1.2 Propriétés physiques

L’aluminium est un métal mou, Iéger, mais résistant avec un aspect argent-gris mat, da a
une mince couche d’oxydation de cinq a dix nanometres qui se forme rapidement quand on
I’expose a 1’air et qui empéche la corrosion de progresser dans des conditions normales
d’exposition chimiques. Contrairement a I’aluminium qui est un trés bon conducteur, I’oxyde
d’aluminium est un excellent isolant. Bombardé par un laser a électrons libres, 1’aluminium

devient transparent dans les ultraviolets extrémes [Nat09].
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L’aluminium a une densité d’environ trois fois plus faible que celle de 1’acier [Hes08]; il
est malléable, ductile et facilement usiné et moulé. Il posseéde une excellente résistance a la
corrosion et une grande longévité. Il est également paramagnétique et ne provoque pas
d’étincelles. Une conductivité thermique de 230 W/m. K pour I’aluminium pur commercial
par rapport a 50 W/m. K pour les aciers [Mer03], et une conductivité électrique élevée de
38.10° S/m pour I’aluminium pur commercial comparée avec 10. 10® S/m pour les aciers
[Mer03].

Le tableau .I. 1, résume les propriétés physiques de 1’aluminium qui dépendent de son affinité
a la pureté, ce qui fait la différence entre une pureté industrielle et une super pureté

d’aluminium.

Pureté, %
Propriétés 99.999 99.990 99.800 99.500 99.000
Point de fusion, °C 660.2 - - 657.0
Point d’ébullition, °C 2480 - - -
Température latente de fusion, cal/g 94.6 - - 93.0
Température spécifique a 100°C, cal/g 0.2226 - - 0.2297
Densité a 20°C, g/cm’ 2.7 2.7 2.71  2.71
Résistivité électrique, u2-cm a 20°C 2.63 2.68 2.74 2.8 2.87
Coefficient de résistivité de la température 0.0042  0.0042 0.0041 0.0040
Coefficient d’expansion thermique x 1 0°
(20- 100°C) 23.86 23.5 23.5 23.5
Conductivité thermique a 100°C 0.57 0.56 0.55 0.54
Réflectivité (total), % 90 89 86 -
Module d’élasticité, Ib/in’ x 107 9.9 - - 10.0

Tableau .1.1 Propriétés physiques de [’aluminium [Var70].
I. 1.3 Propriétés mécaniques

C’est le deuxieme métal le plus malléable et le sixiéme le plus ductile. Les propriétés
mécaniques de I’aluminium ne dépendent pas seulement de sa pureté et de ’application du
traitement thermique. La figure 1. 1 présente I’effet de la pureté sur la microdureté Vickers

(Hv) d’aluminium non allié.
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Figure I. 1 : Effet de la pureté de |’aluminium sur la microdureté Vickers [Sev03].

Ses propriétés, comme la résistance a la déformation plastique et la résistance a la pénétration
(la dureté), ont toutes un impacte d’une grande sensibilité a la température. La figure I. 2
présente la relation entre la température et les propriétés mécanique d’aluminium pur

commercial, alliage d’aluminium 1050.

20 150 200 250 300 Temperature, °C

Figure I. 2 : Propriétés mécaniques de [’aluminium (99,50%) a des températures élevées
[Tou73]. (1) Résistance a la traction, MPa; (2) Limite d’élasticité, MPa, (3) Elongation,%.

I. 1. 4 Propriétés optiques

Le pouvoir réflecteur de l'aluminium poli est excellent et varie avec la longueur
d'onde. Dans le spectre visible il est de 'ordre de 85% a 90%, seul 1'argent peut faire mieux.
Cette propriété peut étre améliorée par des traitements de surfaces comme le polissage et le
brillantage, ainsi que par un titre plus €élevé. Le pouvoir émissif de l'aluminium revétu de
sa couche naturelle d'oxyde est trés faible, de l'ordre de 5% du corps noir a I'état poli.

Cette propriété est utilisée en isolation.
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I.2 Aspects cristallographiques

L’aluminium non allié posseéde, a la température ambiante, une structure cristalline
cubique a faces centrées (CFC), (figure I. 3), une aréte a ¢égale a 0,4049 nm a 298 K. Sa
coordinence est égale a 12. Son diameétre atomique est de 286 nm et son volume atomique de
10 cm’mol ™", La plupart des éléments d’addition ne modifient que trés faiblement les
parametres cristallographiques de 1’aluminium, tout au plus la quatrieme (exceptionnellement
la troisiéme) décimale. La seule exception connue concerne le magnésium qui, au maximum
de la solubilité dans I’aluminium (15,6 at %), ¢largit I’aréte a 0,4117 nm [Tec14].
Contrairement a d’autres métaux usuels, I’aluminium a toujours, a 1’état solide, la méme
structure cristalline CFC quelle que soit la température : de 4 K a la température de fusion
(933 K). I n’y a donc aucune « variété allotropique » de la structure cristalline de

I’aluminium. Il en est de méme pour ses alliages.
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Figure 1. 3: Structure cristalline « cubique a faces centrées »

de I’aluminium [Tecl4].

I.3 La corrosion

Contrairement a l'acier, dont l'oxydation lente altére la surface sous forme de rouille,
l'aluminium en raison de sa grande affinité avec I'oxygene [Sev03], s'oxyde dés qu'il est placé
au contact de l'air en 10™ second [Sin86]. Il se forme alors spontanément trés rapidement a sa
surface une mince couche d'alumine Al,O3 [Ail69] qui le protége des attaques de produits
chimiques ou de facteurs environnementaux agressifs (figure I 4). A la différence de la

plupart des métaux, il est utilisable méme s’il est oxydé en surface. On peut méme dire que
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sans cette couche d’oxyde, il serait impropre a la plupart de ses applications. Il est possible
d’augmenter artificiellement 1’épaisseur de cette couche d’oxydation par anodisation, ce qui
permet d’augmenter la protection.

L’Al,0O5 est I’'un des oxydes d’aluminium les plus stables, de plus, I’aluminium garde ses

propriétés au cours de 1’oxydation chimique [Roo02].

(@) Pores dans la couche d’oxyde

Couche barriére

Aluminium 99,99%

(b) Solution agressive Pores dans la
. , couche d’oxyde
Mélange d’oxydes Bulles d’hydrogéne

0,01pm

Couche
naturelle
d’oxyde

Hétérogénéités en Fer et Silicium
(nobles que I’aluminium)

Aluminium 99,5%

Figure I 4 : (a) Couche naturelle d’oxyde dans [’aluminium super pur, (b) Corrosion d’Al

99,50% dans une solution agressive, couvert d 'une couche naturelle d’oxyde. [Sev03]

Dans le cas d’une rupture du film d’oxyde, la corrosion par piqlres est provoquée, c’est
une corrosion localisée, par exemple dans I’aluminium 1050, le fer et le silicium ont une
faible solubilité en solution solide d’Al et forment des ségrégations aux joints des grains
pendant la solidification apres un soudage par fusion. Selon leur taille, leur distribution et leur
réactivité, de telles ségrégations influencent les propriétés locales de la couche d’oxyde. Elles

provoquent, apreés un nettoyage alcalin ou le polissage de la surface et une attaque chimique



Chapitre | Généralités sur I'aluminium pur et ses propriétés 2015

par un réactif acide (ex : le milieu contenant des ions chlorure CI'), des formes de texture a
I’échelle nanoscopique. Les aréttes de ces formes de texture constituent des emplacements

privilégiés pour la nucléation de piqires, comme le montre la figure I. 5.

Piqiires le long
des arétes de la
texture

Figure I. 5 : Photo MEB d’un alliage d’aluminium 1050 soumis a un nettoyage

alcalin, suivi d’une attaque électrolytique acide [Alul?2].
I.4 Grades de pureté de I’aluminium

Les principales impuretés dans I’aluminium pur sont le silicium et le fer, des éléments
résiduels restants lors des processus de fonderie. Cuivre, manganése et zinc peuvent étre
présent avec de petite quantit¢ [Bar08]. Dans le cas d’une pureté élevée d’aluminium, les
impuretés sont d’une trés petite concentration ou ils sont complétement dissous dans la
matrice d’aluminium [Kin87]. En fonction de la quantité des impuretés, I’aluminium pur non
allié est classé entre la pureté extréme et la pureté commerciale (aluminium primaire), ou il
est attribu¢ a un groupe ou une série dite 1 XXX. Dans se groupe, la pureté est au minimum de
99,00% ou plus, par exemple 1070 indique une pureté de 99,70%. Le tableau suivant présente

quelques classifications internationales selon le grade de pureté d’aluminium (tableau I. 2).
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UK | Allemagne | France | Internationale | Japan | Russie

USA | BS DIN NF ISO JIS | GOST
AA

1050 - - - - A1050 -
1050A | 1B | A 199,5 AS Al 99,5 - -
1060 - - - Al 99,6 A1060 A6
1065 - - - - - -
1070 - - - - A1070 | A7
1070A | - A 199,7 A7 Al199,7 - -
1100 | A45 - A45 A199,0Cu | A1100 -
1200 | A4 A 199 A4 A199,0 A1200 | A0

Tableau I. 2 : Internationale Cross Références d’Aluminium [Non98].
I.5 Formation des phases intermétallique

Généralement pour modifier les propriétés d’un métal, I’ajout des €éléments est essentiel.
Cet alliage se fait par sélection et contrdle selon les propriétés souhaitées. Dans la solution
solide alliée, I’¢lément a allier, ou le soluté est complétement dissous dans le métal, le solvant.
La solubilité¢ solide d’un second élément conduit a la formation d’une seconde phase
microscopiquement visible. Cette seconde phase peut étre une solution solide secondaire, un
composant intermétallique ou un élément pur d’alliage. L ’introduction d’une seconde phase
entraine un changement dans les propriétés du métal. On peut distinguer deux formes de
dissolution, par insertion ou par substitution, illustrées dans la figure I. 6.

L’alliage 1050 appartient a la série 1000, c’est-a-dire un alliage d’aluminium sans élément
d’addition et ne comportant que les impuretés fer et silicium. Il s’agit d’un alliage dont la

pureté est > 99,5%. 1l est donc relativement homogene [Per(07].

La combinaison avec les impuretés peut, toutefois, conduire a la formation de différents
types de phases intermétalliques [Cam02] :

e une phase stable AlsFe,

e des phases métastables AlgFe, AlFe,, Al,Fey et enrichies en silicium a-Al-Fe-Si, B-

Al-Fe-Si, AlsFeSi, AlsFeSi,.
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Dans tous les cas, ces phases contenant du fer et du silicium sont plus nobles que la
matrice. Elles ont donc un comportement cathodique par rapport a la matrice : cette dernicre
va se dissoudre préférentiellement autour de ces particules [Per07].

En plus, la formation des phases intermétalliques dans 1’aluminium et ses alliages
provoque un processus de corrosion microgalvanique entre les particules intermétalliques

(cathode locale), parce qu’elle contient du Fe, et la matrice d’aluminium (anode) [Nis92].

Solution solide
Solution solide ou matrice
ou matrice principale
principale
Alliage par Alliage par
substitution Insertion

Figure I. 6: Schéma illustrant [’alliage par substitution

et l'alliage par insertion [Mat02].
I. 6 Production et Application

L'aluminium primaire ou de 1°° fusion est obtenu par électrolyse de l'alumine dissoute
dans de la cryolithe fondue a une température de 960 °C. L'opération s'effectue dans un
caisson en acier garni de briques réfractaires et de blocs de carbone (la cathode) traversé par
un courant électrique de haute intensité. L'aluminium se dépose au fond de la cuve tandis que
'oxygéne réagit avec le carbone des anodes pour se dégager sous forme de gaz carbonique.
Périodiquement et automatiquement, un trou est percé a 1'aide d'une pointerolle dans la croite
solidifiée qui se forme a la surface du bain. Une nouvelle dose d'alumine est alors introduite
dans le bain d'¢lectrolyse. L'aluminium liquide qui se dépose au fond de la cuve est

régulierement prélevé par siphonage dans une poche pour étre transporté a la fonderie, comme

10
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le montre la figure 1. 7. La, il subit un traitement de dégazage en continu avant d’étre solidifié,

soit pur, soit allié, sous des formes variées.
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Figure I. 7 : Production de [’aluminium pur par électrolyse [Vidl4].
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L'aluminium peut sortir de l'usine d'¢lectrolyse sous quatre formes différentes :

G Plaques

Le laminage permet d'obtenir des téles ou bandes d'aluminium, nécessaires a la
fabrication de tous les produits (ailes d'avion, citernes, boites d'emballage...) alliant la
légereté a des qualités de surfaces et nécessitant des propriétés mécaniques performantes. La
plaque d'aluminium fait 1'objet d'un premier laminage a chaud, puis, en fonction de son
utilisation ultérieure, d'un laminage a froid qui permet d'obtenir une feuille d'aluminium d'une

épaisseur pouvant atteindre 6 microns.
G Fils

Le passage dans des filieres permet d'obtenir des cables de section variée utilisés dans
le transport et la distribution de 1'énergie, mais aussi pour des usages mécaniques (rivets, fil de

soudage, grillage...).
G Lingots

Destinés a la fonderie, ils servent a la fabrication par moulage de piéces complexes

comme les blocs moteur...
G Billettes Cylindriques

Les billettes sont en général destinées au filage. Le filage de I'aluminium permet
notamment d'obtenir des profilés aux sections et aux formes variées d’une grande précision.
Les billettes peuvent également étre forgées pour la fabrication de bouteilles sous pression, de
trains d'atterrissage...

A partir de ses propriétés, I’aluminium est devenu le plus important métal non ferreux et
le light-weigth matériel de construction dans les applications industrielles [BarO8]. Par
exemple, la production d’aluminium primaire aux Etats Unis d’Amérique a augmenté de
2.300 t en 1900 a 450.000 t en 1945 et a 1730.000 t en 2009 [Kel09], pour ces raisons,
I’aluminium est encore demandé [Karl2]. De plus, l'aluminium dit de 2°™ fusion ou
secondaire qui est obtenu par la seconde fusion d'aluminium issu du recyclage, devient de

plus en plus important [Soa03]. L'aluminium secondaire présente en outre l'avantage d'étre

nettement moins gourmand en énergie. Sa production n'utilise que 5% de 1'énergie nécessaire

12
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a la production d'aluminium primaire, ce qui a justifi¢ 1’augmentation de la production
d’Européen recyclage de 40 % a 90% en 2007 [HeilO].
L’aluminium 1050 A (Al> 99,50 %) de trés grande consommation regoit les applications les

plus variées dans les domaines :

G du batiment et des travaux publics : couvertures, bardages, revétements de fagades,
plafonds, gaines de ventilation...

G de I’industrie chimique et alimentaire : cuves, échangeurs. ..

G de Pl’industrie mécanique : circuits basse pression, accessoires pour canalisations,
diffuseurs de climatisation...

G de I’emballage : tubes souples, étuis rigides, boitiers d’aérosols...

G du matériel ménager : ustensiles divers, circuits de réfrigérateurs, picces de

décoration...

13
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II. Le soudage

II.1 Le soudage par fusion

Le soudage est le procédé qui permet de reconstituer la continuité métallique entre les
surfaces des éléments a assembler. Pour activer les surfaces, la fusion est une méthode trés
efficace qui permet également le nettoyage des surfaces afin d’assurer [’installation de la
liaison métallique. On obtient ainsi, aprés solidification, un joint homogéne de méme
composition que le métal de base, ou un joint hétérogéne dans le cas de métaux différents
[Fer05]. Quel que soit le procédé de soudage par fusion, la structure d’une soudure typique
d’un alliage est composée de 3 zones principales [Dav03] : le métal de base (MB), la zone
affectée thermiquement (ZAT) et la zone de fusion (ZF), comme il est illustré dans la figure

1. 1.

Le métal de base

La zone affectée thermiquement / /

La zone de fusion /

/ K
’ K
T 7
X ;
\ /
| ;

Figure Il. 1 : Schéma illustrant les zones principales dans

un cordon de soudure par fusion.
II. 2 Caractéristiques de la soudure

II. 2.1 La zone de fusion (ZF)

La zone de fusion (ZF) est la région chauffée au-dessus de la température du liquidus. En
dehors de la ZF, au-dela des lignes de fusion, le matériau est resté a 1’état solide ou semi-
solide. La composition de la ZF peut étre différente de celle du métal de base selon le choix
d’un éventuel métal d’apport (MA), et elle peut également varier par évaporation de certains
¢léments de 1’alliage. Méme si cette zone est présente dans toutes les soudures, elle n’est
facilement visible que dans les soudures utilisant un métal d’apport de composition chimique

différente du métal de base. Le bain de fusion est délimité par I’interface de soudure qui est la

14
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surface formant clairement la frontiére entre le métal de base non fusionné et le métal de la

soudure solidifi¢e.
II. 2. 2 La zone affectée thermiquement (ZAT)

La zone affectée thermiquement (ZAT) est la zone ou la température est comprise entre le
solidus et une température plus basse mais suffisamment élevée pour permettre des réactions

ou des transformations a I’état solide et pour modifier la structure du métal de base.
II. 2.3 Le métal de base (MB)

Cette partie de la structure soudée est suffisamment loin de la source de chaleur pour qu’il
n’y ait pas eu de transformation métallurgique significative lors de 1’opération de soudage. Le
métal de base, tout comme le joint de soudure global, est un lieu de concentration des
contraintes résiduelles transversales et longitudinales dépendant du degré de rétreint imposé a

la soudure.

II. 3 Soudage de I’aluminium

Le soudage est largement appliqué dans la technologie d’assemblage des produits
d’aluminium [Reil0]. L’aluminium pur se caractérise par une bonne aptitude au soudage. Une
des applications du soudage d’aluminium les plus connues est le soudage structurel
composant les matériaux ménagers: ustensiles divers et circuits de réfrigérateurs. Une
utilisation accrue de 1’aluminium dans 1’automobile et I’industrie de construction navale a
suscitée un intérét renouvelé dans I’aptitude au soudage des alliages d’aluminium [Gull4].
Aussi, il y a treize ans que le soudage d’aluminium a commencé dans ’industrie aérospatiale
ou I’aluminium est devenu le plus important matériel de construction [NasO1]. Parmi les
technologies de soudage d’aluminium les plus importants on cite le soudage par friction
[Daw96], le soudage friction stir [Dehl13] [Mirl3] [Nor00], le soudage par impulsion
magnétique [Aiz07], le soudage par fusion comme TIG, le soudage MIG et par Laser [Hec04]
[Rat04], aussi au Plasma-MIG et soudage par points [Shul2], dans lesquels c’est le processus
d’assemblement de 1’état solide. En comparant I’aluminium avec 1’acier, sa microstructure ne
subit pas de transformations a I’état solide.

Par conséquent, le phénoméne de solidification est le seul a déterminer les propriétés de
I’aluminium soudé [Cro03]. La légereté de la partie fusionnée de I’aluminium soudé est

d’habitude la zone fondue et/ou la zone affectée thermiquement (qui conduit a la
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précipitation- dureté des alliages) [Mat02].

Le probléme qu’on peut observer dans le soudage de 1’aluminium est la porosité [Crol1]
a cause de la solubilité élevée de ’hydrogéne dans 1’aluminium liquide et la rapidité de la
solidification de I’aluminium soudé en le comparant avec I’acier [Kou03]. Dans le soudage,
I’apparition de rupture est le grand challenge pour 1’aluminium durant la solidification
[Crol1]. La susceptibilité de la rupture pendant la solidification explique la soudabilité de
I’aluminium et de ses alliages [Dvo91] ou elle dépend du systéme d’alliage, des conditions de

soudage et de la géométrie de la soudure.

II. 4 Processus de solidification des soudures par TIG

Pour les structures de solidification au cours du soudage [TagO0], la formation des
premiers cristaux solides se fait de manicre trés différente. Alors qu’en fonderie la
solidification s’effectue par un procédé¢ de germination hétérogéne et croissance, la
solidification des soudures s’effectue par croissance épitaxique a partir des grains non
fusionnés de la zone affectée thermiquement adjacente (zone de fusion partielle) [Sav66] ou la
ligne de fusion [Kou03]. La croissance des grains progresse parallélement a la direction du
gradient maximal de température produit par le mouvement de la source de chaleur,
perpendiculairement au front de solidification. De plus, la distribution thermique dans le
métal fondu dépend de la forme du bain de fusion [Sav66]. Notons que la croissance des
grains se fait de maniére compétitive dans des directions cristallographiques privilégiées et les
grains favorablement orientés (direction cristallographique <100> pour les cristaux cubiques
[Cha64]) tendent a croitre plus vite que leurs voisins qui seraient défavorablement orientés,
comme le montre la figure II. 2. Cette croissance épitaxique et compétitive va donc étre

perturbée par les variations du gradient thermique et donc par la forme du bain de fusion.

Welding direction

1 \—’ Competitive growth

Epitaxial
nucieation

Figure Il. 2: Germination par épitaxie a la ligne de fusion et de la croissance
de grain compétitive en métal soudé [Kou0O3]
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La forme du bain de fusion dépend principalement de la vitesse de soudage qui influence
la cinétique de solidification par le controle de la vitesse de croissance du front de

solidification. Cette vitesse est décrite sur la figure II. 3. et s’exprime par la relation suivante

[90Bro] [99Mes] :

R=Vi.cosa (L. 1)

R : vitesse de croissance linéaire en tout point du front de solidification (cm/min)
Vs : vitesse de soudage (cm/min)

a : angle entre la direction de soudage et la direction de croissance des cristaux

X - _Centreline __E%V%% "t'*x* S
Welding speed v. %, dendriti
B

Y WELD POOL Dendritic
Pool
boundary Columnar
dendntic
HIGH
LOWR: * Planar, cellular

/
Fusion line BASE METAL

Figure Il. 3 : Représentation schématique d’un bain de fusion elliptique : la variation du
gradient thermique locale G, vitesse de croissance linéaire de solidification R et la

substructure des grains correspondant [Sch14b].

Pour une vitesse de soudage faible, comme lors du soudage par procédé TIG, le bain de
fusion présente une forme elliptique. Le gradient maximal de température varie continuel-
lement en direction et en intensité. Il impose de ce fait une variation de la direction et de la
vitesse de croissance des grains. Les grains vont s’incurver progressivement lors de la
solidification avec une croissance compétitive jusqu’a 1’axe de la soudure ou ils deviennent
paralléles a celui-ci. Pour une vitesse de soudage plus importante, comme le soudage par

faisceau laser, la forme du bain tend a s’étirer vers 1’arriére en créant un front de solidification
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plan. De ce fait les grains vont se développer perpendiculairement au front de solidification
dans la direction du gradient maximal de température. Ils vont se rejoindre au centre de la
soudure en formant une ligne centrale de joints de grains successifs. Les soudures qui se
solidifient avec cette forme étirée présentent une faible résistance a la fissuration a chaud a
cause des impuretés et des constituants a bas points de fusion. La figure II. 4 présente ces

différences de structure de solidification.

i @

TS

(b)

Figure Il. 4 : Comparaison de l'influence du gradient de température sur la croissance des
grains en fonction de la forme du bain de fusion. (a) Bain de fusion elliptique avec variation
continuelle de la direction de croissance des grains. (b) Bain de fusion étiré avec une

direction de croissance des grains constante [Sev03].
II. 5 Aspects métallurgiques du soudage

II. 5.1 Structure globale de solidification

Au cours du soudage par fusion la structure de solidification en zone de fusion se réalise a
partir de la structure du métal solide des zones environnantes [Bab91]. La solidification
s’établit a I'interface solide-liquide a partir des grains existant a cette interface. Ces grains
servent de substrats a partir desquels la croissance débute et se développe selon la direction du
gradient maximum de température. Cette direction de croissance est celle de 1’avancée du
front de solidification afin de dissiper la chaleur latente de solidification vers le métal solide
avoisinant. La structure d’une soudure est fortement influencée par les cycles thermiques du
soudage [Dav03]. La taille et la forme des anciens grains ainsi que les transformations de

phase qui se produisent lors du refroidissement sont des caractéristiques essentielles qui
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définissent les propriétés mécaniques des assemblages. Selon la nature des métaux de base a
assembler et les cycles thermiques appliqués, les microstructures des cordons de soudure des
zones de fusion et des zones affectées thermiquement, vont présenter des différences de

morphologie et des caractéristiques mécaniques.
II. 5. 2 Sous structure de solidification
II.5.2.1 Meécanisme de formation des sous structures

Les conditions de solidification, hors équilibre, pendant le soudage par fusion impliquent
la déstabilisation du front plan solide-liquide avec la formation d’une sous structure de

solidification [Hei83].

Chaque grain colonnaire de la structure d’une soudure d’un alliage contient une sous
structure de solidification sous forme cellulaire ou dendritique. Méme si la composition
globale de la soudure est homogene, les sous structures cellulaires ou dendritiques
représentent des formes de microségrégations. La microségrégation est caractérisée par une
différence de composition entre le coeur et la périphérie des cellules individuelles ou des
dendrites cellulaires. Les cellules sont des protubérances de métal solide microscopiques en
forme de crayon qui refroidissent en avant de I’interface solide-liquide. Les dendrites sont
plus développées que les cellules et ont une forme d’arbre avec un bras de dendrite primaire et
des branches orthogonales appelées bras de dendrite secondaires. Généralement, les
parametres importants contrélant les sous structures cellulaires ou dendritiques dans les

soudures sont :

G le coefficient de partage a 1’équilibre K qui indique le potentiel de ségrégation d’un

alliage.

_GC
K=¢ (1L 2)

(CS : concentration du soluté a I’interface solide-liquide, CZ : concentration du liquide a
I’interface solide-liquide).

G la composition de I’alliage elle-méme (Co).

G le gradient de température (G) dans le liquide a I’interface (en °C/mm).

G la vitesse de croissance ou vitesse d’avance du front de solidification a I’interface (R)

(en mm/s).

dT/t=GR (en°C/s) (IL 3)
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Qu’elle soit planaire, cellulaire ou dendritique, la sous structure qui se produit au
refroidissement est déterminée par G et R qui controlent la quantit¢ de surfusion
constitutionnelle. La zone de surfusion constitutionnelle est la région du liquide ou la
température réelle est inférieure a la température d’équilibre a cause des variations de
compositions et des gradients thermiques. Si une soudure est réalisée a vitesse constante, la

vitesse d’avance du front de solidification R est fixe (figure .II. 5).

Temperature Grain sub-structure:

Actual temperalure

2
-
i Equilibrium liquidus Planar, cellular
£ S|L temperature
°
8
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SjL: Solid-liquid interface M: Mushy zone

Figure Il. 5: Profil de la température actuelle et la température d’équilibre du liquidus, effet
du gradient de température G et le AT, sur le mode de solidification des soustructures

[Kou03].

En induisant un gradient de température extrénement ¢élevé (pente importante) il n’y a pas
de surfusion constitutionnelle et la structure de solidification est plane. Quand le gradient
décroit légérement, les protubérances du métal solide a I’interface croissent plus vite que
I’interface plate restante car le solide croit dans une zone de liquide en surfusion. De ce fait
les protubérances solides sont présentes a une température en dessous du liquidus de I’alliage.

Il en résulte une sous structure cellulaire dans chaque grain a croissance €pitaxique.
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Si la valeur du gradient de température décroit encore, la zone de surfusion est si
importante que des bras secondaires se forment et une croissance dendritique cellulaire ou
dendritique colonnaire est observée. Dans une sous structure dendritique cellulaire chaque
grain contient plusieurs dendrites cellulaires alors que dans une structure dendritique

colonnaire, un grain est occupé par une seule dendrite.
I1. 5. 2. 2 Morphologie de la zone de fusion

La forme et la constitution du bain de fusion dépendent de multiples facteurs tels que la
nature du matériau a souder, les caractéristiques de I’arc ou du plasma permettant la fusion du
métal qui sont liées aux parameétres technologiques du procédé, et les mouvements du bain de
fusion. Les bains de fusion créés lors des opérations de soudage sont le sie¢ge de processus
thermo physiques trés complexes mettant en jeux des phénomenes thermiques [Dav92]
[Deb95], convectifs, chimiques et électromagnétiques interdépendants selon la nature du
procédé utilis¢é [BloO1]. Ces mouvements de convection du métal liquide ou gazeux
influencent de fagon importante la forme du cordon et les transferts de chaleur pouvant
induire des hétérogénéités (ségrégations) ou la présence de défauts tels que les inclusions ou
porosités. D’une fagcon globale le bain de fusion est en équilibre sous 1’action de forces aux
effets variables. Ces forces d’origine différentes sont [Mes99]:

G les forces de gravité (ou flottabilité),
G les tensions superficielles (forces de Marangoni),
G la pression du plasma ou de I’arc en surface,
G les forces électromagnétiques (forces de Lorentz) pour les procédés de soudage a
I’arc.
Seulement une partie de I’énergie calorifique produite par 1’arc sert au soudage, le reste étant

perdu par rayonnement, convection et conduction dans le métal adjacent.
II. 5. 2. 3 Effet de la vitesse de refroidissement

L’effet cumulé de G et de R gouverne le mode de croissance et donc la forme de la sous
structure de solidification. Le produit (G x R) est équivalent a une vitesse de refroidissement
exprimé en °C/s et par conséquent plus (G x R) sera important et plus les structures
cellulaires, dendritiques colonnaires ou méme dendritiques équiaxes seront fines.
L’espacement entre les bras des dendrites est aussi influencé par la vitesse de refroidissement,

une faible vitesse favorisant un espacement plus grand et donc un effet de grossissement de la
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sous structure. L’effet du gradient de température G et de la vitesse de solidification R sur la

morphologie de la sous structure sont résumés dans le schéma suivant (figure .11. 6).

HIGH
GIR | ....—

Thermal gradient G

Solidification growth rate R

Figure Il. 6 : Schéma du gradient de température en fonction de la vitesse de
solidification montre les modes de solidification possibles [Kou03].

En pratique, les sous structures cellulaires et dendritiques cellulaires sont les plus
fréquemment observées dans les structures de soudage. De plus, il est trés difficile de
contréler G et R indépendamment lors du processus de soudage car en régle générale une
vitesse de soudage importante, et donc une vitesse d’avance de ’interface R grande, produira
un gradient thermique ¢€levé. De ce fait la sous-structure de solidification d’un alliage donné
dépendra des concentrations en soluté, du degré de partage, a I’équilibre des éléments

d’alliage et des parametres de soudage.
II. 5. 2. 4 Création des porosités

A la solidification du métal liquide dans la zone de fusion d’une soudure, la chute de la
solubilité va induire la formation de bulles de gaz non soluble, principalement pres des limites
du bain de fusion ou le métal fondu est le plus froid. Selon la nature des forces de convection
qui régissent les mouvements dans le métal liquide, les bulles de gaz peuvent s’échapper vers
la surface ou, ce qui est le plus souvent constaté, rester prisonnieéres du métal solidifi¢ créant

ainsi des porosités, (figure I. 2, chapitre 1).
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Les porosités seraient en partie dues au gaz d’hydrogene initialement présent dans le
métal de base ainsi qu’a une mauvaise préparation des bords a souder tels que la présence de
bavures d’usinage. Cependant les parameétres de soudage semblent également jouer un role
important sur la rétention des bulles de gaz d’hydrogene. Les vitesses de soudage importantes
empéchent la formation initiale des bulles de H, [Moh99]. L’effet de la présence des porosités
sur les propriétés mécaniques est principalement marqué par la fatigue, avec des résultats

variables pour évaluer la fiabilité¢ des soudures [Fu;j88].

II. 6 Processus du soudage par TIG

II. 6.1 Le soudage TIG (Tungsten Inert Gas) des alliages d’aluminium

Les procédés de soudage par fusion qui utilisent un arc électrique comme source de
chaleur sont appelés « procédés de soudage a I’arc ». C’est la source d’énergie la plus utilisée
car la chaleur de fusion peut étre facilement produite, concentrée et controlée. Le procédé de
soudage TIG, ¢également appel¢ GTAW (Gas Tungsten Arc Welding) aux Etats-Unis, est le
procédé le plus souple des procédés de soudage a I’arc car il ne nécessite pas obligatoirement
de métal d’apport pour transmettre la chaleur a la pieéce a souder, contrairement au soudage a
¢lectrode fusible ou enrobée. La simplicit¢ technologique du dispositif et 1’absence de
projection au soudage en font un procédé de soudage de haute qualité, facilement

automatisable pour des joints de petites dimensions et faciles d’acces.

De nombreuses études appliquées au soudage TIG des alliages d’aluminium [Xul4] ont
¢té faites pour I’amélioration des procédés et les caractéristiques d’assemblages [Croll]
[Gul14]. Par contre, il y a peu d’études sur le méme procédé¢ de soudage en utilisant un

aluminium d’une pureté 99.50% comme métal de base soudé avec un métal d’apport hors la

série 1XXXA [Sch13] [Schl4a] et [Sch14b].
IL. 6. 2 Principe

Lorsque le soudeur actionne la gachette, celui-ci actionne d'une part la sortie du gaz, et
en méme temps, il ferme le circuit électrique qui permet le passage du courant. Si le fil est
suffisamment proche d'une piéce en contact avec la masse, il se crée un arc électrique d'une
énergie suffisante pour fondre la matiére avec une tension électrique de 100 A et un voltage
de 20 V. Dans le procédé a I’arc électrique, 1’électrode au pole positif accélére des ions

positifs dans 1’arc en direction du métal a charge négative, ce qui a pour effet de déchirer la
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couche Al,O; qui vient de se former [Cro03]. Cet oxyde possede un point de fusion d’environ
2000°C compare¢ avec celui de I’aluminium pur qui est de 660°C [Mer03]. Le soudeur apporte
manuellement (ou automatiquement sur certaines installations) le métal d'apport (d'un
diametre d'environ 0,8 mm a 4 mm) pour le mélanger a la maticre et ainsi grossir la partie
fondue en créant le cordon de soudure [Oat96]. Le tout s'exécute sous protection gazeuse de
gaz inerte, l'argon pur, qui est le plus couramment utilis¢ en soudage TIG, avec une électrode
non fusible et réfractaire en tungsténe utilisée pour les courants alternatifs. Le gaz de
protection inerte empéche la formation de nouveaux oxydes et assure une soudure de grande
qualité technique. Durant le soudage, un gaz protecteur circule a I’extérieur de la torche. Ce
gaz protecteur protege 1’¢lectrode [Crol1]. La figure II. 7 montre le processus de soudage par

TIG.

Welding (1
'direclnon s E==E /
G‘I’Aw torch
/ Tungsten
Filler material electrode

/ =i
. / /B A
&y .}f | e
- —— — _— —— — // /// /s { "\ \Sh|e'dlng
e Y/ \‘ N\ gas
o -

Solidified weld metal

Base metals

Weld pool

Figure Il. 7 : Principe du procédé de soudage TIG simple flux.

La chaleur générée par ’arc électrique H est donnée par [Sch13c] :
H=UI/v (J/mm) (IL. 4)

avec U : tension de I’arc (V)
I : intensité du courant (A)
v : vitesse d’avance de la torche (mm/s)
Cependant, a cause des faibles pertes électriques de 1’arc, toute la chaleur n’est pas

transmise a la piéce a souder. La chaleur réellement transmise est :

H,=fiUI/v (IL5)
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ou f; est le coefficient d’efficacité du transfert de chaleur qui est a peu pres égal a 0,7 pour

le procédé de soudage TIG.

I1.6.3
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I1. 6. 4

G
G
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II. 6. 5

G
G
G
G
G
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Paramétres ayant une influence sur la soudure TIG :

la vitesse de soudage (avance du soudeur).
le choix et le débit du gaz.

le choix et le débit du métal d'apport.

le choix, I'affutage et le diamétre de 1'¢lectrode réfractaire
la position de soudage.

la préparation.

la dimension et la nature des matériaux a souder.

Applications de la soudure TIG :

la réalisation d'ouvrages alimentaires.

la chaudronnerie d'acier inoxydable.

l'industrie aéronautique et spatiale.

la carrosserie

plus généralement, les entreprises travaillant des matériaux a bases d'aciers

inoxydables et d'alliages légers.

Avantages et inconvénients du soudage TIG:

large gamme d'épaisseurs a souder.
simple d'emploi.

travail précis et esthétique.

peu de fumées.

soudage dans toutes les positions.

procédé¢ automatisable.

On peut distinguer quatre étapes importantes lors de 1’application d’un procédé de soudage

al’arc:

G Le chauffage : est un résultat direct des transferts d'énergie survenant entre

l'arc électrique et le métal.
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G La fusion : En le chauffant, le métal atteint la température de son point de
fusion et fond, créant un bain de fusion dans lequel I'ajout du métal d'apport ou
la réunion des bords formera la soudure proprement dite.

G La solidification : Par la suite, on assisté a la solidification de la zone qui reste
cependant encore chaude.

G Le refroidissement : Finalement, on refroidit la picce.
II. 7 Traitements thermiques d’homogénéisation

Par I’effet de la solidification rapide durant le laminage industriel du métal, la structure se
trouve dans un déséquilibre. Suite a ’'usinage, la structure aux bords de 1’éprouvette se trouve
¢galement modifiée. Ceci conduit a un écrouissage initial du matériau. Pour éliminer cet effet
indésirable, un traitement thermique d’homogénéisation est effectué. Ce traitement
d’homogénéisation permet d’atteindre 1’état d’équilibre du matériau par diffusion des atomes

dans la structure.

Le retour du matériau vers I’état d’équilibre au cours du traitement thermique s’effectue

selon les processus de restauration et de recristallisation.
II. 7.1 Restauration
Durant la restauration, on aura :

G Minimisation des défauts ponctuels par diffusion.
G Elimination des dislocations de signes opposés.
G Réorganisation des dislocations dans des sous-joints de grains par glissement

et montée des dislocations.

Au cours du traitement de restauration, la position des joints de grains ne varie pas. Ce
processus ne change pas encore le comportement mécanique car les propriétés mécaniques

sont peu sensibles aux défauts ponctuels.
II. 7. 2 Recristallisation

Au cours du traitement de recristallisation, il se forme de nouveaux grains et donc une
nouvelle structure cristalline, par germination et croissance. Cet effet est appelé
recristallisation et conduit a la restauration des propriétés mécaniques avant déformation

plastique.
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Pour qu’une recristallisation ait lieu, différentes conditions préalables doivent étre
satisfaites. Il existe un taux d’écrouissage critique en dessous duquel le phénomene de
recristallisation n’est pas possible. Ce taux dépend de 1’alliage utilisé et de la température du
traitement thermique. De méme, une température minimale est indispensable. Cette dernicre
dépend de la pureté d’alliage, du taux d’écrouissage et de la durée du traitement thermique.

Le diamétre moyen des grains obtenu apres recristallisation dépend essentiellement du
taux d’écrouissage et de la température du traitement thermique.

Les grains de diamétre plus €levé sont obtenus pour un taux d’écrouissage faible et une
température de recristallisation aussi élevée que possible.

Par ailleurs, la température minimale nécessaire pour obtenir une recristallisation diminue
lorsque le taux d’écrouissage augmente. La température nécessaire pour engendrer la
recristallisation est généralement comprise entre le tiers et la moiti¢ de la température de

fusion absolue d’un métal ou d’un alliage.
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III. Introduction

Les matériaux présentent une anisotropie cristallographique, ou texture, lorsque les grains
ou cristallites possedent une ou plusieurs orientations préférentielles. L'anisotropie

cristallographique trouve son origine dans le processus de fabrication [Shi09].
III. I Définition de la texture cristallographique

La texture cristallographique d’un matériau est la connaissance des différentes

distributions d'orientations cristallines existantes dans le matériau.

Le référentiel 1ié au cristallite (Oxyz) est construit selon la symétrie cristallographique.
Dans le cas d’une structure cubique, les axes du référentiel lié au cristallite sont définis

usuellement comme suit : Ox //[100], Oy //[010] et Oz //[001].

Les toles métalliques sont dites polycristallines car elles sont constituées d’un agencement
compact de grains. Or chaque grain est un empilement d’atomes ordonné a grande distance
dont il est possible de fixer arbitrairement un repére (maille CFC pour ’aluminium et ses
alliages). L’orientation cristallographique d’un grain correspond a 1’orientation de sa maille
cristalline par rapport au repere de référence li¢ a la tole laminée. (DL, DT, DN) sont les trois
directions orthogonales définissant ce référentiel [Jak04]. DL est la direction de laminage de
la tole (1), DT la direction transverse au laminage (2) et DN la direction normale traversant

I’épaisseur de la tole (3) (Figure I11.1).

DN (3)
DL (1)
DT (2) Direction de laminage
I ;:";- 3V
L)
a
Face DN s
‘ Face DT

Figure III. 1 : Schématisation d’une tole laminée et représentation du repere lié a la symétrie

du laminage (DL, DT, DN).
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Le triplet d’angles d’Euler (¢, ¢, ¢2) est le plus couramment employé selon les notations
équivalentes (les notations de Bunge) pour décrire I’orientation d’un cristal. Ces angles
représentent les trois rotations successives pour faire coincider le repere de la maille du cristal
avec le repere de la tole laminée (figure I11.2). La convention de Bunge fixe 1’ordre des
rotations [Bun82]:

1) Tout d’abord, une rotation de ¢; autour de DN (0 < ¢; <360°)
2) Puis une rotation ¢ autour de DL’ (0 < ¢ < 180°)
3) Enfin une rotation de ¢, autour de DN (0 < ¢, < 360°)

pN | [010]

Figure IIl. 2 :  Définition des angles d’Euler dans la convention de Bunge permettant de
passer du repere de la tole a celui du cristal [BunS82].

Les indices de Miller {hkl}<uvw> sont aussi trés répandus car ils indiquent directement
I’orientation de la maille en fixant le plan {hkl} et la direction normale de ce plan <uvw>.
Ainsi les directions <100>, <010> et <001> correspondent respectivement aux directions DL,

DT, DN (figure I11I. 3).

i

Figure IIl. 3 :  Définition des reperes liés a la tole laminée et au cristal.
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Une tdle polycristalline est souvent texturée, ce qui signifie que statistiquement les
orientations de ses grains ne sont pas réparties aléatoirement mais selon une ou des directions
privilégiées. Des composantes de textures idéales ont donc été définies et correspondent a des
orientations de référence. Le tableau III.1 en liste quelques unes et détaille leurs orientations a

I’aide des indices de Miller et des angles d’Euler.
III. 2 Figures de poles

Les figures de poles représentent la répartition des normales = <hkI>* aux plans {hkl}
de tout I’échantillon. Ainsi, une figure de poles donnée {hkl} concerne toute la famille
de plans réticulaires {hkl}, i.e. toute la multiplicité des plans (hkl) mesurés au méme angle
de diffraction 20yy. De plus, il se peut que d’autres plans soient localisés aux mémes angles
201 (plans (300) et (211) d’un systéme cubique par exemple). On parlera alors de ligne de

poles multiples.
II1. 3 Figures de poles directes

Une figure de poles directe (FDP) est celle que 1’on peut y accéder expérimentalement.
Chaque figure de pdles directe est la projection stéréographique sur le plan de I'échantillon, de
la distribution des densités de poles d'une famille de plans {hkl} dans toutes les directions de
I'échantillon. Celles-ci sont données par l'ensemble des couples (y, @) (x et @ sont les angles
repérant le plan cristallographique {hkl} par rapport aux axes du référentiel échantillon :
¥€[0,90°], @ €[0,360°]) (exemple de la Figure III. 4). En fait, pour un ¢lément cristallin de
volume unité donné, on suppose qu’il existe un plan cristallographique {hkl} passant par le
centre d’une sphere imaginaire (X); la normale au plan diffractant <hkl> intercepte la demi-
spheére de référence en P,. Le point P intersection de SP; avec le plan m est le pdle
du plan réticulaire étudié. Si 1’on recommence avec tous les éléments de volume du
matériau, on obtient la figure de pdles {hkl} qui est rapportée a des axes liés a 1’échantillon :
en particulier le plan m est pour un fil un plan perpendiculaire a son axe et pour une tdle le

plan de la tole de laminage.
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DN 4
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{hki}

»

DL

Figure Il 4 : Projection stéréographique.
II1. 4 La FDOC (Fonction de Distribution des Orientations cristallines)

La facon la plus satisfaisante et la plus compléte de décrire une texture quelconque est de
donner sa fonction de distribution des orientations cristallines (FDOC) ou f(g) qui est une
fonction statistique qui caractérise la texture cristalline de la phase étudiée [Jak04].
Pour un volume total V de 1’échantillon, la fonction f(g) qui est la densité de distribution
(Fonction de Distribution d’Orientation Cristalline, FODC) et proportionnelle a la fraction

volumique AV(g) des grains dont I'orientation est comprise entre g et g+Ag.

La FDOC est alors définie par :
v
L9 = K. f(g).dg (IIL. 1)

D'ou en intégrant (1) :

2 M 2T .
K[f(gydg= 7, dv=1=K=[" [ [ f(p1,0 ¢2).5n0.dp;.dp.dp,  (IIL2)

¢, =0a2m, p=0am, @, =0a2m

Pour un échantillon non texturé (isotrope), c’est-a-dire présentant une distribution
uniforme d’orientations, f(g) a une valeur constante quelle que soit g. Si ’on prend f(g) = 1
m.r.d, K= 1/8n% De plus la fonction f(g) ne tient pas compte ni de la forme, ni de la taille,
ni de la position. Son calcul peut étre effectué a partir des figures de poles [Bun82].

8m? AV (g)

VAT (II1.3)

fe) =
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La FDOC ou f(g) permet de représenter les différentes orientations des cristallites,
ainsi que leurs distributions. C’est une description quantitative de la texture de
I’échantillon. f(g) concerne I’orientation des cristallites d’une seule phase (méme composition
et méme structure cristalline).

€ L’unité utilisée pour f(g) est le m.r.d. (multiple of a random distribution).
Puisque f(g) est une densité, elle doit étre supérieure ou égale a zéro quelque soit g.
Ainsi, pour une FDOC quelconque, les valeurs de f(g) pourront s’étendre de 0 a I’infini, 0
représentant une absence de cristaux orientés pour le g correspondant et I’infini représentant
la valeur d’un monocristal parfait pour quelques g particuliers. Ainsi, pour un échantillon
donné, il pourrait exister des valeurs de g pour lesquelles f(g) = 0, sans pour autant que
certaines autres valeurs de f(g) soient égales a 1’infini. Par contre pour un monocristal,
seule quelques valeurs de f(g) seront égales a I’infini, et toutes les autres seront nulles.

G L’indice de texture (I) est un parametre qui caractérise 1’état global de la
texture. Il est égal a 1 pour un état isotrope et plus la texture est accusée plus I’indice de

texture est élevé. Il est calculé a partir de I’expression suivante :

I =$ J; f?(9).dg (IIL. 4)

ou f (g) est la valeur de la FDOC et G est I’espace d’Euler.

En particulier, la fonction de distribution d'orientations f(g) peut étre représentée
comme une fonction tridimensionnelle dans l'espace d'Euler de telle maniére qu’a
chaque point g= {1, ¢, ¢»} dans cet espace soit associé¢ une valeur de f(g).

(OF]
4 360°
08 =1{01, ¢, 02}
(O]
> 0,
360°
¢
(07)
180
0}

Figure Il 5: Représentation d'une orientation dans l'espace d'Euler.
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Composante de Texture Indices de Miller Angles d’Euler
Plan Direction b [0) (0F)
Cube {001} <100> | 0.0 0.0 0.0
Goss {110} <001> [0.0 45.0 0.0
Laiton {011} <211> |54.74 90.0 45.0
Cuivre {112} <111> |[90.0 35.26 45.0
S {123} <634> |301.02 36.7 26.57

Tableau III. 1: Quelques composantes idéales de texture des matériaux cfc, accompagnées

de leurs orientations en indices de Miller et en angles d’Euler.

III. 5 Techniques de mesure des orientations cristallographiques

Généralement ce sont des méthodes qui fournissent la microtexture du matériau analysé
[Ran00]. Pour mesurer la texture cristallographique d’une tdle métallique, il existe plusieurs
manieres. Il faut néanmoins distinguer les méthodes locales des méthodes globales. Sans
rentrer trop loin dans les détails, donnons une description succincte inspirée de I’ouvrage de

[Ran00] des techniques utilisées lors de cette étude.
III. 5.1 Décalage de pics

Le décalage des pics par rapport a la position théorique peut créer des problémes pour
l'identification des phases, mais cela peut aussi €tre une source d'informations sur les
caractéristiques physiques de I'échantillon. Si I'on mesure le décalage des pics, on peut donc
en déduire 1'état de contrainte de I'échantillon. La position 26 des pics mesurés selon la loi de
Bragg (relation II1.5) nous donne les distances interréticulaires djy du cristal et donc les
parametres de maille de notre produit, on peut ainsi en déduire en quoi il est différent du

produit idéal.
nA = 2dpy Sll’l(e) (IH. 5)

avec n un nombre entier appelé «ordre de diffraction».
A la longueur d’onde du faisceau incident

dnii la distance inter-réticulaire entre deux plans d’indices {hkl}
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Figure III. 6 : Diffraction de rayonnement X sur un matériau

selon la loi de Bragg.
II1. 5.2 Mesure des contraintes

Les contraintes sont les forces internes de la matiére. Si ces forces induisent des
déformations de la maille cristalline (déformation élastique), elles vont faire varier les
distances interréticulaires d, et donc décaler la position des pics ; la figure IIl. 7 présente
I’explication de se décalage. Cependant, les matériaux ne sont jamais parfaitement
continus, ils présentent des hétérogénéités telles que les joints de grains, les porosités
ou les inclusions. A wune échelle plus fine (grain), des discontinuités existent aussi
(précipités, lacunes et dislocations). Certains de ces défauts peuvent migrer, s’éliminer

ou se multiplier au cours de la mise en charge.
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Figure Il 7 : Ecart sur la position du pic dii a une contrainte.

III. 5.3 Mesure des parameétres de maille

Les modifications chimiques dans la solution solide les plus courantes ce font par
introduction en quantités massiques importantes d’éléments d’addition ou d’impuretés en
quantité négligeable. En mesurant les déplacements des pics, on peut déduire la déformation
de la maille, soit les atomes "originaires" sont remplacés par des atomes étrangers, on parle de
«substitution» (si I'atome étrangers est plus gros, on a une dilatation de la maille, s’il est plus
petit, on a une contraction) ; soit les atomes étrangers viennent se glisser dans les interstices

de la maille, on parle d'«insertion» (on a une dilatation), comme le montre la figure I11. 8.
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insertion

substitution

Figure IIl. 8 : Variation des parametres de maille.
III. 5.4 Mesure de la microtexture

La microtexture d’un matériau correspond, quant a elle, a la distribution spatiale de
I’orientation de ses grains. L’EBSD (Electron Back Scattering Diffraction) est le nom de la

technique actuelle d’acquisition par analyse cristallographique locale.
III. 6 Représentation des textures

La texture d’un matériau polycristallin peut se représenter sous plusieurs formes :

G Les fractions volumiques de composantes sont des nombres scalaires qui
permettent trés simplement de quantifier la texture globale a travers la présence de
composantes de texture idéales. En effet, si ’orientation d’un grain est contenue a I’intérieur
du coéne d’angle solide S pointant sur une composante idéale, alors ce cristal appartient a la
méme famille que cette composante. Il est courant de fixer I’angle S a 15°, ce qui peut
physiquement s’expliquer par des considérations énergétiques. Cette formulation est
pratique car elle permet de quantifier la présence de certaines composantes de texture, mais
elle n’offre pas une vision tres large de toutes les composantes.

G Les fonctions de distribution des orientations cristallines FDOC (ou ODF en

anglais) permettent de visualiser la distribution des orientations dans 1’espace tridimensionnel
des angles d’Euler (0 < ¢, 9, d2 < 90°). La représentation graphique d’'une FDOC sous forme

d’une série de coupes, typiquement a ¢, constant, est constituée de lignes d’isodensités de
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présence des orientations d’un échantillon. Les valeurs numériques associées a ces lignes sont
relatives avec les densités de présence rencontrées dans une texture aléatoire, donc dans un
matériau non texturé. La figure I1l. 9 indique les positions de quelques orientations idéales de

I’aluminium dans une série de coupes de la FDOC.

G Les figures de poles correspondent aux projections stéréographiques des
directions normales aux plans cristallographiques du matériau sur un des plans
macroscopiques du laminage, typiquement {111} ou {100}.

G Les cartes de textures sont des représentations locales bidimensionnelles des
orientations cristallographiques aprés acquisition par EBSD. Elles donnent acces a de
nombreuses informations telles que la répartition des composantes de texture idéales, la forme

et la taille des grains, ou encore le voisinage des grains tels que les désorientations.

R=R
L = Laiten Cu = Cuivre Y=
Z=7 1=/ Q=0

Figure IIl. 9 : Exemple de coupes de la FDOC dans lesquelles sont indiquées la localisation

de quelques composantes de texture idéales.
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III. 7 Relations entre orientations cristallographiques et laminage

Expérimentalement, le laminage de téles d’aluminium favorise le développement d’orien-
tations particulieres classiquement appelées composantes de laminage. Lors du LaF (laminage
a froid), les textures S et Cuivre se développent ainsi que la composante Laiton mais dans une
intensité plus faible. Le LaC (laminage a chaud) quant a lui renforce la composante Laiton au
détriment de I’orientation Cuivre. Des travaux ont montré que I’orientation Cube était
instable en laminage a froid mais plutdt stable a chaud (au-dessus de 430 °C) a cause de
I’activation par la température de plans de glissement supplémentaires aux 12 plans (111) : les

plans non-octaédriques [Mau93].
III. 8 Textures de recristallisation

La recristallisation d’une tole est un processus activé thermiquement et qui modifie
radicalement la microstructure du matériau. Elle correspond a la formation d’une nouvelle
structure granulaire au dépend de la structure initialement déformée par germination et
croissance de grains. Ce phénomene trés complexe est controlé par de nombreux parameétres
tels que le taux de déformation [Cai09], la température, la vitesse de montée en température
ou encore la taille de grains initiale. La recristallisation entiére ou non d’un matériau
métallique entraine une diminution de son énergie stockée ainsi qu’un changement de sa
texture cristallographique.

Typiquement, il a souvent été constaté lors de la recristallisation d’une téle d’aluminium
apres LaF, une augmentation de la quantité des textures Cube, Goss, P et Q [Zae01] [Hum95].
Cependant, le développement quantitatif et spatial de ces composantes est dicté par les
conditions thermomécaniques et I’ancienne microstructure, c’est a dire par la distribution

spatiale initiale des textures, des particules de seconde phase et de la précipitation durcissante.
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IV. Introduction

Pour comprendre les résultats de cette étude, 1’approche expérimentale est mise en
¢vidence dans ce chapitre. Tout d’abord, une présentation des matériaux, métal de base, métal
d’apport y compris trois échantillons d’aluminium pur industriel soudés par la technique de
soudage a I’arc sous gaz inerte TIG, qui ont subi des traitements thermiques pendant des
durées choisies. Ensuite, c’est par des techniques et des méthodes d’analyses expérimentales
qu’on a essayé¢ de suivre, caractériser et comparer 1’évolution de la morphologie structurale
dans chaque zone du joint soudé des échantillons. Alors on s’est intéressée essentiellement a
I’influence du traitement thermique d’homogénéisation sur la microstructure et la texture
cristallographique du joint soudé. Les résultats obtenus lors de notre étude seront présentés

dans le chapitre qui suit dans le but de comprendre et de discuter les changements observés.

IV.1 Matériaux utilisés
IV.1.1 Présentation du métal de base

Le métal de base utilis¢ dans notre travail est sous forme de téles de dimensions
120%250 mm et d’une épaisseur de 1,6 mm. Il nous a été fourni par la société Algérienne
ENIEM (ENTREPRISE NATIONALE DES INDUSTRIES DE ELECTROMENAGER) a
Tizi Ouzou, atelier d’assemblage, unité froid, sous forme des téles d’aluminium ou elles sont

utilisées pour les parois d’évaporateur des réfrigérateurs €lectriques [Enil1].
IV.1.1.1 Identification du métal de base

La nuance de métal de base est du type alliage 1050A. C’est un aluminium pur industriel
d’une pureté de 99, 50%, alors I’élément de constitution de base est I’aluminium d’un réseau
cristallin d’atomes d’Al cubique a faces centrées. Des impuretés (fer, silicium...) sont

¢galement présentes en faible quantité massique.
IV.1.1.2 Composition chimique

La microanalyse locale de la composition chimique a été faite par Energie Dispersive de
rayons X (EDX) (Tableau 1V. 2), par contre le tableau IV. I présente la composition
chimique fournie par le service technique de la sociét¢é ENIEM [Enill]. On observe une
différence dans la quantité des éléments impuretés comme le Fe, Si et Cu. D’autre part,

I’analyse a montré 1’existence d’autres éléments chimiques tels que Mg et Mn.
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Eléments

Al

Si

Fe

Cu /n Ti Autres

(% mass.)

99,50

0,30

0,40

0,05 0,07 0,05 0,03

Tableau 1V. 1: Composition chimique du métal de base (4199,50%)

fournie par ENIEM [Enill].

Element | Wt% At%

Ti 00.00 00.00
Mn 00.32 00.16
Fe 00.48 00.24
Cu 00.23 00.10
Zn 00.43 00.18
Mg 00.82 00.91
Al 97.65 98.35
Si 00.07 00.06

36.5

29,2

21.9

KCnt

14.6 -

cledax32\genesis\genmaps.spe 28-Apr-2011 15:58:00

LSecs : 169
AlK

1 1 1 1
100 4.00 5.00 6.00 T.00 8.00 9.00 10.0
Energy - keV

Tableau IV. 2 : La composition chimique du

meétal de base analysé par la microanalyse

(EDAX) du MEB.

IV.1.1.3 Caractéristiques mécaniques

Figure IV. 1: Spectre de [’analyse quantitative de

la composition chimique du MB.

Les principales caractéristiques mécaniques de notre matériau sont rassemblées dans le

tableau IV. 3.
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Propriétés Criteres
Résistance a la traction Rm min. 110 N /mm’
max. 150 N/mm’
Limite ¢lastique Rp 0,2 min. 90 N/mm’
Allongement A5 min. 6%
A 10 min. 4%
Dureté Brinell (HB) 2,5/ 62,5 35

Tableau 1IV. 3 : Les caractéristiques mécaniques du métal
de base fournies par la société ENIEM.

IV.1.2 Présentation du métal d’apport

Le métal d’apport est sous forme de barres d’aluminium du type alliage 1070A, d’un

diametre de 2,4 mm et une longueur d’un meétre, utilisé au niveau de la sociét¢ ENIEM pour

I’assemblage par soudage TIG de I’évaporateur et du tube de jonction.

IV.1.2.1 Composition chimique

La composition chimique du métal d’apport est fournie par le service technique de la

société ENIEM [Enil 1], elle est présentée dans le tableau IV. 4.

Eléments | Al Si Fe Cu Mn Zn Ti Mg

Autres

% mass. | 99,70 | <0,2 | <0,25 | <0,04 | <0,03 | <0,04 | <0,03 | <0,03

<0,03

Tableau 1IV. 4: Composition chimique du métal d’apport (A199,70%)
fournie par ENIEM [Enill].

On remarque bien que la composition chimique globale du métal d’apport est proche de

celle du métal de base.

IV.1.2.2 Caractéristiques physiques du métal d’apport

Les caractéristiques physiques du métal d’apport sont les suivantes :

Resistance a la traction : > 17,5 Kgf/ mm’
Essai de pliage : -Absence de fente > 3mm

- Et autres défauts.
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IV.2 Conditions de soudage

Le procédé de soudage bord a bord TIG est un procédé couramment utilisé notamment au
sein de la sociét¢ ENIEM pour le soudage des plaques d’aluminium. Ce procédé¢ est associé a
des énergies de soudage importantes et de faibles vitesses, mais permet une grande flexibilité
d’application. Les dispositifs de soudage TIG sont peu encombrants, ils nécessitent peu
d’investissements et ils sont plus facilement adaptables a une grande variété de configurations

d’assemblage.

IV.3 Dispositif de soudage TIG

Des soudures TIG longitudinales d’une seule passe avec le métal d’apport 1070A avec
une pénétration complete ont €té réalisées manuellement en configuration bord a bord des
plaquettes d’aluminium pur industriel (99,50 %) ou I’alliage d’aluminium 1050A.

La machine de soudage utilisée est une machine de soudage TIG manuelle 300 OTC
standard compa de la marque Toshiba avec une torche simple flux utilisant un gaz de
protection d’argon pur 99,99% (en volume) en accord avec la norme francaise NF E29-653
et une électrode de tungsténe de diametre 1,6 mm. L’ensemble de I’installation de soudage est

représenté sur la figure IV. 1.

—= Alimentation et retour

—

d A
Elcctrovanmu a— cau de refroidissement
Electrovannc! gaz Détendeur
2 | débit litre
§ o
) Il__ Alimentation
2 5 Torche T T D | L
He R {Condensateu i g
‘ Générateur g
T HF - | de courant s
2N - Isolement de soudage a
% &0 Gaz 3
= rotecteur
oo s P
R r 7 TS s 3

Figure IV. 2: Schéma général du procédé TIG.
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Le soudage s’est effectu¢ en courant alternatif ¢levé de 100A, en polarisation directe avec
I’¢lectrode définie comme pole négatif, afin d’obtenir une bonne pénétration, des dimensions
de cordon en accord avec la norme ISO, une largeur de soudure doit étre a Smm environ, la
surépaisseur doit étre uniforme avec une hauteur de 1,5 a 2mm. Les paramétres de soudage,

résumés dans le fableau IV. 5, ont été établis en collaboration avec les opérateurs de soudage

TIG de la société ENIEM.

Paramétres Conditions
Distance électrode - coupon (mm) 3
Gaz de protection 100% Ar
Débit torche (I/min) 10
Intensité CA (A) 100
Voltage (V) 380
Fréquence (Hz) 50
Vitesse de soudage (mm/s) 5,5
Diametre de I’électrode (mm) 1,6

Tableau 1IV. 5 : Paramétres de soudage TIG.

L’expérience d’ENIEM dans le soudage TIG des alliages d’aluminium classiques et
I’utilisation des paramétres définis dans la littérature n’ont pas nécessité¢ la mise en place
d’une campagne de paramétrage. On notera cependant que seules les intensités de soudage ont
varié¢ en fonction de 1’épaisseur des matériaux a souder afin d’obtenir une pénétration totale.
Les différences de soudabilit¢ des cordons de soudure dépendent donc de la nature des

matériaux.
IV. 4 Paramétres technologiques

IV.4.1 Systéme de protection

Afin de protéger les soudures vis-a-vis des contaminations par les gaz de 1’atmosphére
pendant la fusion mais également au refroidissement, un systeme de protection des cordons a
¢été utilisé (figure IV. 2). La protection gazeuse du cordon de soudure est assurée par un flux
100% d’argon provenant de la torche simple flux. L’argon est le gaz le plus utilisé

actuellement dii 2 un moindre colt et a son faible potentiel d’ionisation qui favorise la
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formation d’un plasma au passage de 1’arc électrique. De plus, I’argon étant plus lourd que
d’autre gaz de protection comme 1’hélium, il reste plus facilement sur la surface de soudage
assurant ainsi une meilleure protection.

Avant de commencer la procédure de soudage il faut s’assurer que les plaques
d’aluminium a assembler sont en contact étroit avec la plaque de terre.

Aussi avant tout il faut s’assurer que les parties a souder sont exemptes de saleté. Dans le
cas contraire, les frotter avec une brosse métallique propre et les essuyer avec un chiffon

imprégné de liquide dégraissant.

)

Figure IV. 3: Dispositif de soudage TIG (dimensions en mm).

TIG torche

j/vl: lux du gaz de protection
1.5 /

/ 1.6

Plaque d’Al a soudé

IV.4.2 Conformité et exigences qualité

Pour des applications ¢électroménagers, et spécifiquement dans la société ENIEM, les
soudures réalisées par procédé TIG doivent satisfaire les critéres internationaux de la norme
ISO dans le processus de fabrication. Les fissures ne sont pas admises et les soudures doivent
présenter une couleur grise argentée brillante. Un controle visuel a I’ceil nu est effectué le
long du joint soudé. Pour confirmer la validité de la soudure, un deuxiéme examen, ou les
joints soudés sont plongés dans un bassin d’eau normale, est réalisé pour vérifier I’absence de

la formation des bulles d’air, afin d’avoir une soudure de qualité.
IV. 4.3 Intensité et vitesse de soudage

Les parametres les plus importants a controler sont 1’intensité et la vitesse de soudage
parce qu’ils sont directement liés a la profondeur de pénétration, a la largeur du bain de
fusion, et a la qualité du joint soudé. L’intensité affecte également la tension si la longueur de
I’arc (distance entre la pointe de 1’électrode et la piece a souder) est fixée. D’apres des
travaux, [Sch14B] la morphologie de solidification d’un cordon de soudure TIG de tdles en

alliage d’aluminium d’épaisseur 3 mm, caractérisée par la vitesse de refroidissement, le
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rapport de différentiel thermique sur le temps de soudage (dT/t) [Dav75], est plutdt
conditionnée par chacun des parametres technologiques séparés que par 1’apport thermique
théorique résultant de la combinaison de ces parametres. Ainsi I’augmentation de I’intensité
de courant favorise une pénétration et une largeur de cordon importantes alors qu’une

augmentation de la vitesse de soudage aura une influence inverse.

IV. 4.4 Nature de I’électrode

L’¢lectrode est généralement composée d’un alliage de tungsténe avec 2% de ThO, ;
I’ajout de thorine entraine une plus grande émissivité que le tungsténe pur et de ce fait une
plus grande efficacité du courant produit. La forme de la pointe de 1’¢lectrode peut affecter la

forme du bain de fusion.
IV.5 Méthodes expérimentales

Une étude effectuée sur un alliage d’aluminium 1050A soudé par la technique TIG, dans
le but d’étudier les évolutions microstructurales et la caractérisation des microstructures et des
textures cristallographiques ou nos joints soudés ont subi différents traitements thermiques

pendant différents temps d’homogénéisation.

Dans la partie expérimentale, une préparation des échantillons a été réalisée au sein de
I’universit¢ Mohamed Khider- Biskra : traitement thermique (laboratoire de métallurgie),
prise des micrographies (laboratoire de physique) et obtention des diffractogrammes des RX
(laboratoire des rayons X).

Les cartographies EBSD présentées dans ce travail ont été effectuées au Laboratoire de

Physico-Chimie de I’Etat Solide, ICMMO, Université Paris-Sud V1.
IV.5.1 Préparation des échantillons

Les matériaux en étude sont des joints d’aluminium soudés par TIG non traités; c’est 1’état
initial et des joints I’aluminium soudés traités pendant 4, 8, 20 et 36 heures a 200 °C puis
traité a 400 °C, et ensuite refroidis a ’air libre. La préparation des échantillons a été effectuce
de sorte a éviter tout échauffement ou déformation du matériau, afin d’éliminer toute
modification structurale. L’obtention de la surface d’observation commence par le

prélevement de 1’échantillon jusqu’a 1’attaque chimique.
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Apres une opération de découpage soigneuse utilisant de 1’eau de robinet comme
lubrifiant, nous avons préparé des échantillons de joint soudé de dimension 20 x 6 mm,
dont I’épaisseur est environ de 0.6 mm.

Les faces de ces échantillons soudés ont été polies aux disques abrasifs de granulométries
(grades 120, 180, 400, 600, 800, 1200, 2400 puis 4000) avec lubrification a 1’eau et une
vitesse de 250 tours / min, puis a une phase de finition au disque en feutre avec 1’addition du
lubrifiant et de la pate diamantée de granulométrie 6 um, dans le but d’obtenir des faces
miroir. A la fin, les échantillons sont nettoyés a I’eau distillée et séchés.

Apres polissage, les échantillons soudés sont attaqués chimiquement pour révéler les

macro. et les microstructures des différentes zones.

Plusieurs essais d’attaque chimiques ont ét¢ effectués sur nos échantillons polis, mais les
résultats les plus satisfaisants sont obtenus en utilisant le réactif de Poulton [Ass05]:

e 12 ml de HCI (concentré).

e 6 mlde HNO;.

e 1 mlde HF (48%).

e | mlde H,O.

Les échantillons sont plongés environs 15 secondes dans la solution. Des micrographies

sont présentées dans le chapitre suivant.
IV.5.2 MO (Microscope optique)

L’observation métallographique au microscope optique est une technique de base pour
¢tudier les transformations structurales. Elle permet de caractériser et de suivre 1’évolution
structurale du joint soudé d’une zone a une autre, ainsi que pour les échantillons qui ont subit
un traitement de recuit.

L’appareil utilisé est un microscope optique de marque "UNITRON ", avec différents
grossissements. Les micrographies observées sont obtenues a I’aide d’un appareil photos

numérique de marque "NIKON" monté sur le microscope.
IV.5.3 DRX (Diffraction des Rayons X)

Les analyses ont été menées a I’aide d’un dispositif de diffraction avec data bases réalisées
par ICDD. Ces acquisitions ont été réalisées sur les faces longitudinale et transversale des

éprouvettes de joint soudé d’aluminium pur commercial (A199, 50%) pour chaque zone MB,
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ZAT et ZF, et les joints soudés traités thermiquement pendant 04, 08, 20 et 36 heures sur
deux éprouvettes I’'une a 200 °C et I’autre a 400 °C.

Dans notre étude, nous avons utilis¢ un diffractometre de type BRUKER D8 ADVANCE.
L’intervalle angulaire qu’il permet de mesurer s’étend de 10° a 120° sur I’échelle 26. Le
rayonnement X est produit par une anticathode en cuivre dont les raies K,; (1.5406 A). Les

parameétres d’alimentation du tube sont : V=40 kV et [ =30 mA.

Figure IV. 4: Diffractometre de type Bruker DS Advance.
IV.5.4 MEB (Microscope Electronique a Balayage)

Les examens métallographiques ont ét¢ effectués au moyen d’un microscope électronique
a balayage de type JEOL-JSM-6390 LV. L’analyse EDX (Energie Dispersive des rayons X),
installée sur le microscope, nous a permis de caractériser les particules d’oxydes (Al,O3)
ainsi que les composés de fer dans les matériaux sélectionnés pour 1I’é¢tude de I’effet du

traitement thermique sur I’homogénéisation du joint soudé.
IV.5.5 EBSD (Electron Back Scatter Diffraction)

La diffraction des ¢électrons rétrodiffusés ou technique EBSD (“Electron Back
Scatter Diffraction” en anglais) permet de cartographier 1’arrangement cristallin d’une
microstructure. Elle est associée au microscope électronique a balayage (MEB). Le principe

de ’EBSD est présenté dans la figure IV. 5.
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La méthode consiste a faire diffracter un faisceau focalis¢ d’¢lectrons sur le point de la
surface de I’échantillon a analyser. Une caméra CCD enregistre alors les électrons
rétrodiffusés sous la forme de bandes de Kikuchi, lignes captées par un écran au phosphore.
L’exploitation par analyse d’image de ce diagramme de diffraction permet d’indexer de
manicre automatisée 1’orientation du cristal.

D’un point de vu pratique, 1’échantillon doit étre préalablement poli puis fixé sur une
platine motorisée a I’intérieur de la chambre a vide MEB. Il est ensuite penché d’un angle de
70° par rapport au faisceau incident afin de maximiser la quantité d’¢lectrons captés par le
détecteur. Le contrdle informatis¢ du montage permet de réaliser successivement un
déplacement puis une indexation des points de la surface et de créer une cartographie qui
montre I’orientation des grains de 1’échantillon.

Une évaluation expérimentale concernant la résolution de cette technique révele qu’elle
est extrémement précise spatialement (résolution de 1’ordre de 20 a 30 nm) [Boull] et

angulairement (moins de 1% d’incertitude sur les orientations) [Hum99].
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Figure IV.5 : Schéma de la diffraction des électrons rétrodiffusés par un plan {hkl} et de la

formation des lignes de Kikuchi lors d’une mesure par EBSD.

Cette technique présente 1’avantage de donner une corrélation entre la microstructure et la
texture. Elle nous a permis de caractériser les microstructures de déformation et les états

completement recristallisés. La reconstruction de la microstructure est fondée sur 1’indexation

de diagrammes de Kikuchi.
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IV.5.6 La formation des bandes de Kikuchi

Faiscean d'electrons Ecran de
a meident phosphare
Echartillon
mcling de 707

Figure IV. 6 : a) Schéma présentant la méthode de formation des lignes de Kikuchi [Eng96],
b) Cliché réel de diagramme de Kikuchi.

Le faisceau d’¢lectron incident va engendrer une diffusion inélastique des électrons
[Wil96] [Vil09]. Ces ¢lectrons ainsi rétrodiffusés vont étre diffractés sur les plans cristallins

lorsque la loi de Bragg est satisfaite (équation (IV. 3)).
niA=2d hkl .sin 0 hkl (IV. 3)

Deux cones de diffraction sont alors engendrés pour chaque plan cristallin
diffractant. L’interception des deux cones avec un écran phosphore forme une ligne de
Kikuchi. L’ensemble des lignes de Kikuchi définit de maniére trés précise 1’orientation du
cristal diffractant. La transformée de Hough est ensuite utilisée pour déterminer 1’orientation.

La surface a analyser est inclinée de 70° par rapport a 1’horizontale pour optimiser
la quantit¢ d’¢lectrons diffractés en direction de 1’écran phosphore. En effet, la
profondeur d’échappement des électrons est plus faible lorsque 1’échantillon est incliné.

L’appareillage EBSD (Figure IV. 7) est constitu¢ d’un MEB Zeiss DSM 940 couplé d’un
dispositif de détection des électrons rétrodiffusés EBSD. Le traitement des données est réalisé
par le logiciel OIM" (Orientation Imaging Microscopy) 1000 x 1000 x 5 pas de la compagnie
TSL.
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Figure IV. 7 : Appareillage EBSD utilisé.

IV.5.7 Protocole de préparation des éprouvettes pour analyse EBSD

Les matériaux en étude sont : joint soudé d’aluminium non traité ou état initial et joint
soud¢ traité a 200 °C et 400 °C pendant 4 heures puis refroidis a 1’air. Les trois échantillons
sont préparés par un polissage mécanique. Les éprouvettes sont polies jusqu’a une profondeur
contrdlées, le polissage a consisté en une mise a plat de la surface au papier abrasif (grades
P200, P600, P800, P1000, P2400, puis P4000), ensuite a une passe de finition au disque en
feutre avec pate diamantée de 6um. Une derni¢re étape de polissage €lectrolytique a une

solution A2 de Struers d’un flux : 12 pendant 12 s sous une tension de 12V.
IV.5.8 Mesures de microdureté Vickers

Les trois échantillons précédents sont prélevés pour la microdureté Vickers. Nous avons
réalisé des mesures avec une charge de 0,05 Kgf appliquée pendant d’environs 06 secondes,
pour les différents temps de recuit et pour chaque zone (MB, ZAT, ZF), sur la face
transversale (DN, DL). Pour chaque échantillon des empreintes espacées de 500 um ont été
relevées le long du joint soudé. Un profil des Hv passe de la zone fondue jusqu’au métal de
base, comme le montre la figure IV.S.

La dureté de Vickers est définie par :

Hv =F/S (IV. 4)
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ou F est la charge appliquée en Kgf, et S la surface de I’empreinte en mm?” La valeur S

s’obtient a partir de la mesure de la diagonale d en pm.

Soit : S=d/2cos 22° (IV. 5)
Hv=18544 F /d’ (IV. 6)

<><><><>2’>§<g<> /

Figure IV.8 : Illustration de la méthode de balayage en profil pour la mesure

de la microdureté Vickers (Hv).
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V. Introduction

Le chapitre V regroupe les résultats expérimentaux obtenus avec différentes techniques
de caractérisation ainsi que leurs interprétations.

La premicre partie des résultats concerne 1’analyse microstructurale des joints soudés
d’aluminium 1050A étudiés par la microscopie optique (MO) et la microscopie €lectronique a
balayage (MEB). Cette analyse est faite pour identifier la taille des grains, ’effet des
traitements thermiques sur I’homogénéisation du joint soudé, ’effet des impuretés surtout le
Fe, Mn et Al,O; sur la formation des interphases et 1’étude du I’évolution microstructurale
dans les joints soudés.

La deuxieme partie est consacrée aux résultats obtenus par d’autres techniques
expérimentales telles que I’EBSD, la diffraction des rayons X et la microdureté Vickers. On
note que I’EBSD avait pour but d’étudier I’effet de soudage sur 1’orientation des grains dans

le joint soudé avant et apres les différents traitements thermiques.

V.1 Etude métallographique par microscopie optique

V.1.1 Macrographie de joint soudé 1050A
La figure V. I présente une macrographie de I'un de nos échantillons soudés, ou on

observe les principales zones du joint :

G Meétal de base (MB).
G Zone affectée thermiquement (ZAT).
G Zone fondue (ZF).

Figure V. 1 : Photo macrographique de la coupe transversale du joint
soude d’1050A4 traité a 200°C pendant 36h.
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V.1.2 Micrographie du joint soudé 1050A

On rappelle que I’aluminium utilis€ dans cette étude est un matériau de pureté

commerciale obtenu par laminage sous forme de plaques, sans aucun traitement thermique.

V.1.2.1 KEtat initial : joint soudé non traité

La microstructure optique du joint soud¢ de I’aluminium 1050A est présentée dans le sens
transversal (a) et longitudinal (b) (Fig. V. 2). On constate une différence entre la morphologie
des grains d’une zone a une autre, du point de vue taille des grains et présence de particules

¢trangeres.
a) Métal de base

D’abord on observe peu de différence de taille de grain entre la microstructure dans le
sens transversal et longitudinal (Fig. V. 2). L’observation métallographique montre des
micrographies d’une structure homogeéne, ou la distribution des grains est uniforme, avec une
forme polygonale et des joints de grain apparents. Des particules rondes réparties d’une fagon
aléatoire a I’intérieur des grains et sur les joints de grain sont observées. Ces particules sont
formées pendant la fabrication des toles laminées de matériau étudié. Quelques particules ont
une taille pouvant atteindre quelques pm. Ces observations sont présentées dans la figure V.
2-a, b. Ces particules dites en anglais Loop-shaped particles, Globular particles et Intercellular
particles ont été étudiées par Panahi [Panl1] dans un alliage d’aluminium (A4-Fe.5-Si.2) et on
en distingue trois familles :

G Des particules de forme ronde et d’une taille remarquable; la composition chimique

montre la présence des ¢léments chimiques comme le fer (Fig. V. 2. a).
( Des particules en forme de tache sombre, d’une taille de quelques microns
(Fig. V. 2. b).
G Des particules intermétalliques situées aux joints de grain comme le montre la figure

V. 3.
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Figure V. 2 : Micrographies optiques du métal de base de joint soudé

non traité 10504 dans le sens a) Transversal et b) longitudinal.

Loop-shaped particles ___

Intercellular particles ____— ——————%
N

Globular particles >

1200

Figure V. 3 : Micrographie optique montrant un joint de grain et [’intérieur

du grain de joint soudé non traité 1050A.
b) Zone affectée thermiquement

L’observation métallographique, montre une structure homogeéne ou la zone affectée
thermiquement est formée de grains équiaxes, d’une structure grossiére en comparaison avec
celle du métal de base, comme le montre la figure V. 4. a) et b). Quelques particules déja
observées a I’état de métal de base restent insolubles méme apres 1’affection thermique. La
plupart de ces particules sont réparties d’'une fagon aléatoire a I’intérieur des grains et sur les

joints des grains.
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Figure V. 4 : Micrographies optiques dans le sens a) Transversal et b) longitudinal

de la zone affectée thermiquement du joint soudé non traité de 1050A.

¢) La zone de liaison
La frontiére entre la zone affectée thermiquement et la zone fondue présentée dans la
figure V. 5 est trés nette, et elle se montre avec une allure en forme de dents de scie dans les

deux sens.

Figure V. 5 : Micrographie optique de la zone de liaison ZAT / ZF dans le sens
a) Transversal et b) longitudinal.

Un schéma est proposé pour montrer la morphologie de la zone de liaison entre la zone
affectée thermiquement et la zone fondue du joint soudé de notre matériau. Cette frontiere est

liée en forme de dents de scie, comme le montre la figure V. 6.

ZA

Zone de

\
—=

ZF

Figure V. 6 : Schéma de la liaison ZAT-ZF de notre joint soudé. 56
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d) Zone fondue

On observe la présence de grains allongés de grande taille avec une longueur qui varie
entre 800 pm et 1200 um et une largeur moyenne de 100 pm. Cette derniere morphologie est
due a la réaction de solidification qui s’est déroulée juste apres I’opération de soudage. Cette
morphologie sous forme de grains fins et colonnaires [Kul03] a une liaison avec la vitesse de
soudage [Schl4c] et la vitesse de refroidissement du bain de fusion.

On note que sur cette méme micrographie, on observe également la présence de particules
intermétalliques sous forme de Loop-shaped particles et Globular particles. Ces particules
intermétalliques sont distribuées de facon aléatoire a I’intérieur des grains, comme le montre
la figure V. 7. a, b Par contre sur les joints de grain, on observe des particules intracellulaires.

On remarque une légere diminution dans la ZF, de la quantité¢ des particules déja
observées au métal de base et dans la zone affectée thermiquement. En effet, la fusion des
métaux dans cette zone causée par le soudage, libére une partie des impuretés, ces derniers
sont responsables de la formation des précipités observés a I’intérieur des grains.

La figure V. 8§ montre cette distribution des particules. Par exemple pour I’élément chimique
Si, une EDAX de la ZF montre une diminution du pourcentage de cet ¢élément, ce qui

explique son évaporation, figure V. 9.

Figure V. 7 : Micrographies optiques de la zone fondue dans le sens
a) Transversal et b) longitudinal.

Particules
intermétalliques

Figure V.8 : Micrographie optique des particules intermétalliques
dans la zone fondue.
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Figure V. 9: Spectre de I’analyse quantitative Tableau V. 1 : La composition
de la composition chimique du ZF. chimique de la zone fondue analysée

par la microanalyse (EDAX) du MEB.

En effet, ceci méne a I’identification d’une interphase ou une seconde phase formée a
cause de [D’insolubilité de quelque impuretés dans la matrice d’aluminium 1050A,
essentiellement le Fe, car la présence de moins de 0,05% en masse du Fe dans la solution
solide d’aluminium et ces alliages, forme une seconde phase intermétallique [Han06].

La combinaison avec les impuretés peut, toutefois, conduire a la formation de différents
types de phases intermétalliques [Cam02] :

e une phase stable AlsFe,

e des phases métastables AlgFe, AlFe,, Al,Fey et enrichies en silicium a-Al-Fe-Si, B-

Al-Fe-Si, AlsFeSi, AlsFeSi,.

Une différence de couleur des grains entre le gris, le noir et le sombre est observée dans
les trois zones de notre échantillon. Cette différence est utilisée pour confirmer la présence de
plus d’une seule phase [Asm96].

La simplicité et la netteté de cette microstructure indique une distribution homogene sur

sa surface d’un filme passif et protecteur d’alumine amorphe Al,O3; [Ale02].
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V.1.2.2 Traitement thermique du joint soudé a 200°C

Dans cette partie d’étude, on présente I’effet des traitements thermiques sur 1’évolution

microstructurale des différentes zones du joint soudé.
a) Métal de base

La figure V. 10, présente le métal de base traité thermiquement a 200 °C pendant les
durées 4, 8, 20 et 36 heures. On observe des grains avec une forme polygonale et des joints de
grain apparents. Ce traitement thermique a provoqué une réaction de recristallisation de la
microstructure initiale, car il y a eu une formation de nouveaux petits grains et une présence
des particules intermétalliques de formes rondes distribuées de fagon aléatoire a I’intérieur des

grains et sur les joints du grain.

Figure V. 10 : Micrographies optiques dans le sens transversal du métal de base
traité a 200°C pendant a) 4h, b) 8h, c) 20h et d) 36h.

b) Zone affectée thermiquement

La figure V. 10 montre une structure homogene formée de grains équiaxes. On observe un
grossissement de taille des grains par rapport a I’état initial. Quelques particules observées
sont réparties d’une fagon aléatoire a I’intérieur des grains et sur les joints des grains. De
méme, ce traitement thermique a déclenché une réaction de recristallisation surtout aprés un

maintien de 8 h a 200°C (Fig V. 10. C).
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Figure V. 11 : Micrographies optiques dans le sens transversal de la zone affectée
thermiquement traitée a 200°C pendant a) 4h, b) 8h, c) 20h et d) 36h.

¢) La zone de liaison

La figure V. 12 présente une morphologie trés nette en forme de dents de scie et qui est

différente de celle du métal de base ou de la ZAT.

Figure V. 12 : Micrographies optiques dans le sens transversal de la zone de

liaison traitée a 200°C pendant a) 4h, b) 8h, c¢) 20h et d) 36h.
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d) Zone fondue

On remarque que les grains de la zone de fusion sont orientés vers le centre de la soudure
suivant la direction du gradient thermique le plus important, avec une morphologie sous
forme de grains colonnaires. Cette forme est due a la vitesse de soudage et a la vitesse de
refroidissement du bain de fusion [Sch14b].

On observe toujours apres les traitements thermiques la présence des particules
intermétalliques distribuées de facon aléatoire a D’intérieur des grains, comme le montre
clairement la figure V. 13. c. Dans les joints de grain, on observe des particules

intracellulaires.

Figure V. 13 : Micrographies optiques dans le sens transversal de la zone fondue

traitée a 200°C pendant a) 4h, b) 8h, c) 20h et d) 36h.

V.1.2.3 Traitement thermique du joint soudé a 400°C

Cette partie d’étude a comme intérét de présenter I’effet des traitements thermiques sur

I’évolution microstructurale des différentes zones du joint soudé.

a) Métal de base

On observe des grains avec une forme polygonale et des joints de grain apparents. On

observe aussi un grossissement de la taille des grains, surtout les grains de couleur grise, au
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fur et & mesure qu’on augmente la durée du traitement thermique et une diminution dans la
quantité des grains sombre.

Ce traitement thermique effectué¢ a haute température a provoqué la formation des zones a
grains fins et d’autres a gros grains. Cette formation de sous-zone a gros grains correspond a
un début d’une croissance exagérée des grains qui a été observée sur I’aluminium.

La figure V. 14 montre clairement la présence des particules intermétalliques de formes

rondes distribuées de fagon aléatoire a I’intérieur des grains et sur les joints de grain.

Grains fins

Gros grains

Gros grains

Grains fins

Figure V. 14 : Micrographies optiques dans le sens transversal du métal de base

traité a 400°C pendant a) 4h, b) 8h, c) 20h et d) 36h.

b) Zone affectée thermiquement

La ZAT est formée de grains équiaxes. Un grossissement de taille des grains surtout les
grains de couleur grise au fur et a mesure qu’on augmente la durée du traitement thermique.
On observe aussi une diminution de la quantité des grains sombres, en comparaison avec celui
de I’état initial. Quelques particules observées sont réparties d’une facon aléatoire a

I’intérieur des grains et sur les joints de grain.
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Figure V. 15 : Micrographies optiques dans le sens transversal de la zone affectée
thermiquement traitée a 400°C pendant a) 4h, b) 8h, c) 20h et d) 36h.

¢) La zone de liaison

La figure V. 16 présente la ligne de fusion entre la zone affectée thermiquement et la zone

fondue. Ce traitement thermique a mis en évidence la forme des grains.

Figure V. 16 : Micrographies optiques dans le sens transversal de la zone de liaison

traitée a 400°C pendant a) 4h, b) 8h, ¢) 20h et d) 36h. 63
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d) Zone fondue

On observe la présence des grains allongés et orientés vers le centre de la soudure
suivant la direction du gradient thermique, d’une taille qui a augmenté proportionnellement
avec I’augmentation de la durée du traitement thermique. On observe aussi toujours, apres les
traitements thermiques, la présence des particules intermétalliques distribuées de fagon
aléatoire a D’intérieur des grains, comme le montre clairement la figure V. 17. Par contre, sur

les joints de grain, on n’observe pas des particules intracellulaires.

Figure V. 17 : Micrographies optiques dans le sens transversal de la zone fondue

traitée a 400°C pendant a) 4h, b) 8h, c¢) 20h et d) 36h.

V.2 Observations microstructurales par microscopie électronique a
balayage (MEB) :

V.2.1 Etat initial :

a) Métal de base

La figure V. 18, présente la microstructure du métal de base a I’état initial obtenue par
MEB. Nous avons aussi analysé par ’EDAX notre métal de base, ou on remarque la présence

des ¢léments tels que Mg, Fe, Cu et Mn avec de différentes teneurs. La présence du fer
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favorise la formation de composés (a-AlFey) [Cam02]. Des particules a I’intérieur du grain
sont aussi mises en évidence par observation MEB. Il est important de remarquer que la
formation de ces particules provoque une diminution de la teneur en Si dans la matrice

a-aluminium[Tod96].

Figure V. 18 : Microstructure obtenue dans le sens longitudinal

par le MEB du métal de base non traité.

La figure V. 19, présente la microstructure d’aluminium 1050A non traité thermiquement
obtenue par le MEB. On observe une distribution des particules d’une fagon aléatoire a
I’intérieur des grains. On observe aussi que les joints de grain sont le si¢ge du phénomene de
la pénétration de la corrosion par piqires (Chapitre I. 3). La formation de cette corrosion
localisée est due, d’une part a I’oxydation par I’oxygene de I’air libre pendant et apres le
soudage du joint d’aluminium et d’autre part ces pores sont dus a I’attaque chimique par la

solution acide.
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Figure V. 19 : Microstructure obtenue par le MEB montre le joint de grain et l’intérieur
du grain de I’Al soudé non traité 10504, dans le sens longitudinal.

b) La zone affectée thermiquement

L’observation obtenue par MEB présentée dans la figure V. 20, montre la microstructure
de la zone affectée thermiquement (ZAT) qui est caractérisée par un grossissement croissant
des grains du métal de base jusqu’a la ligne de fusion avec une largeur moyenne maximale de
150 um. La croissance des grains en zone affectée thermiquement proche de la zone de fusion
est due aux pics de température. Comme en zone de fusion, la taille des grains augmente avec

la quantité d’énergie apportée.

Figure V. 20 : Microstructures obtenues par le MEB de la zone affectée thermiquement non
traitée, dans le sens longitudinal, attaque chimique par Poulton.
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¢) La zone de liaison

La figure V. 21 montre bien la zone de liaison entre la ZF et la ZAT, et qui illustre

clairement la différence de morphologie granulaire entre les deux zones.
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Figure V. 21 : Microstructures obtenues par le MEB de la zone de liaison non traitée, dans le

sens longitudinal, attaque chimique par a) Flick, b) Poulton.
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d) La zone fondue

Les grains observés sur la zone fondue de joint soudé d’aluminium 1050A non traité
montrent une morphologie allongée, caractéristique également de la zone fondue des
matériaux soudés par fusion, comme le montre la figure V. 22.b. Sur la micrographie
présentée sur la figure V. 22.a, on observe également la présence de particules
intermétalliques grossiéres sous forme de petites taches noires a I’intérieur des grains. Ces
particules intermétalliques sont distribuées de facon aléatoire et homogene. Dans les joints

de grain, on observe des particules intracellulaires.

B T s 000, PC-SEM -~ /.
Figure V. 22 : Microstructures obtenues par le MEB de la zone fondue non traitée, dans le
sens longitudinal, attaque chimique a) Flick, b) Poulton.

L]
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V.3 Etude et caractérisation par EBSD

Dans cette étude, nous nous sommes limités a caractériser la texture cristallographique
selon le plan de laminage du joint soudé d’aluminium industriel 1050A a I’état initial (non
traité) et a I’état d’homogénéisation, pendant 4 heures pour les températures de 200°C et
400°C. Cette microstructure a été caractérisée par EBSD en termes de forme et de taille de
grains, de désorientations intergranulaires, de distributions des joints de grain et d’orientations

des cristallites.

V. 3.1 Métal de base : Etat initial

a) Cartographie d’orientation

La microstructure est caractérisée généralement par une cartographie d’orientation et
distribution des grains. Comme le montre la figure V. 23. a, les couleurs utilisées permettent
de distinguer les familles de différentes orientations présentes. On observe une orientation
privilégiée des grains, car la couleur rouge —orange est la dominante, ce qui explique une
orientation vers les plans (001), comme le montre le pole inverse. Aussi on remarque une
forme polygonale des joints de grain et peu de différence de taille des grains, la figure V. 23.b

nous donne la taille moyenne des grains qui est de 44,23 pm.
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Figure V. 23 : Métal de base de ’état initial a) Cartographie d’orientation
des plans {hkl}, b) Distribution de taille de grains

b) Distribution des désorientations

La figure V. 24, présente la distribution des désorientations des joints de grain dans le
métal de base, ou la désorientation 3°, 57 est considérée comme la plus dominante. On
observe que le pourcentage de joints de grain faiblement désorientés (<15°) est de 20 % et le
pourcentage de joints fortement désorientés (> 15°) est de 80%, ce que explique que le métal
de base non traité est formé de 80% de joints de grain a grand angle. On doit noter que ce type
de joint de grains a une grande mobilité lors d’un traitement thermique.

Cette derniere caractéristique a été observée par microscopie optique pendant les traitements

thermiques isothermes.
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Figure V. 24 : Distribution des désorientations des joints de grain

dans le métal de base a [’état initial.

¢) Figure de pole

Dans cette ¢tude, trois figures de pdles ({001}, {011} et {I11}) ont été mesurées sur
I’échantillon MB de 1’état initial, mais seule la figure {001} sera présentée car elle illustre
clairement les renforcements liés a la composante principale de la texture, comme le montre la
figure V. 26. De méme, la présentation de la FDOC sera limitée a la coupe a ¢, = 0°, comme
le montre la figure V. 27.

On observe que la figure de pole du métal de base a I’état initial présente un maximum de
densité de pdle (Max = 5,16), ce qui explique que le laminage provoque un effet de texture
dans la microstructure [Ben09]. La texture est constituée essentiellement de 1’orientation

Cube {001}<001>.
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Figure V. 26 : a) Figures de poles {001}du métal de base a l’état initial.

b) Positions des orientations idéales de la composante Cube.
d) FDOC

La figure V. 26 montre une coupe a ¢, = 0° de la fonction des distributions des
orientations cristallines (FDOC) du métal de base a 1’état initial, non traité, a partir de I’espace

d’EULER. On observe que c’est I’orientation cube {001}<100> qui apparait en partie

majoritaire.
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Figure V. 27 : a) Coupes a ¢, = 0° des FDOC calculées pour de métal de base a [’état initial

b) Positions des orientations idéales de la composante Cube.

V.3.2 Zone affectée thermiquement : Etat initial

a) Cartographie d’orientation

La figure V. 28. A, présente une cartographie d’orientation des grains : on observe une
homogénéité de la microstructure, avec une augmentation de la taille des grains par rapport au

métal de base. La distribution des grains est uniforme ; ils ont une orientation favorisée. La
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couleur rouge —orange est la dominante, ce qui explique une orientation vers les plans (001),
comme le montre le pole inverse. Aussi on remarque une forme polygonale des joints de grain
et peu de différence de taille des grains. La figure V. 23. B nous donne la taille moyenne des

grains qui est de 57,99 pm.
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Figure V. 28 : ZAT de I’état initial a) Cartographie d’orientation
des plans {hkl}, b) Distribution de taille de grains
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b) Distribution des désorientations

La figure V. 2 présente la distribution des désorientations des joints de grain dans la zone
affectée thermiquement, ou la désorientation 2°, 6 est considérée comme la plus dominante.
On observe que le pourcentage des joints de grain faiblement désorientés (<15°) est de 20 %
et le pourcentage des joints fortement désorientés (> 15°) est de 80%, ce que explique que la
ZAT non traitée est formé de 80% de joints de grain a grand angle ce qui favorise leurs

mobilités pendant le traitement thermique.
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Figure V. 29 : Distribution des désorientations des joints de grain

de la ZAT a [’état initial.

¢) Figure de pole

On observe que la figure V. 30, présente la figure de podle de la zone affectée
thermiquement a 1’état initial. Elle a un maximum de densité de pole (Max = 6,39), ce qui
explique que I’effet de la chaleur du soudage favorise I’orientation de la texture des

cristallines essentiellement vers la composante Cube {001}<001>.
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Figure V. 30 : a) Figures de poles {001} de la ZAT de [’état initial d’aluminium soudé.

b) Positions des orientations idéales de la composante Cube.

d) FDOC

La figure V. 31 montre une coupe a ¢, = 0° de la fonction des distributions des
orientations cristallines (FDOC) de la ZAT de I’état initial, non traité, a partir d’espace

d’EULER. On observe que c’est l’orientation cube {001}<100> qui apparait en partie
majoritaire.
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Figure V. 31 : a) Coupes a ¢, = 0° des FDOC calculées pour la ZAT de [’état initial

d’Al soude, b) Positions des orientation idéales de la composante Cube.

V.3.3 La zone fondue : Etat initial

a) Cartographie d’orientation

La figure V. 32. a présente une cartographie d’orientation des grains : on observe une
homogénéité de la microstructure, la distribution des grains est uniforme, avec une orientation

favorisée. La couleur rouge —orange est la dominante, ce qui explique une orientation vers les
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plans (001), comme le montre le pdle inverse. Aussi, on remarque de gros grains d’une forme
colonnaire et avec peu de différence de taille. La figure V. 32. b, nous donne la taille
moyenne des grains qui est de 212,52 um. Ceci confirme les mémes observations

microscopiques.
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Figure V. 32 : ZF de [’état initial a) Cartographie d’orientation
des plans {hkl}, b) Distribution de taille de grains.

b) Distribution des désorientations

La figure V. 33, présente la distribution des désorientations des joints de grain de la zone
fondue, ou la désorientation 2°,6 est considérée comme la plus dominante. On observe que le

pourcentage de joints de grain faiblement désorientés (<15°) est de 20 % et le pourcentage de

76



Chapitre V Résultats et discussions

joints fortement désorientés (>15°) est de 80%, ce que explique que la zone fondue

d’aluminium soudé non traité est formé de 80% des joints de grain a grand angle.
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Figure V. 33 : Distribution des désorientations des joints de grain

de la zone fondue a [’état initial.

¢) Figure de pole

On observe que la figure V. 34, présente la figure de pole de la zone fondue a 1’état initial.
Elle a un maximum de densité de pdle (Max = 17,18), ce qui explique que I’effet de la chaleur
du soudage favorise I’orientation de la texture des cristallines essentiellement vers la

composante Cube {001}<001>.
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Figure V. 34 : a) Figures de poles {001 }de la zone fondue a [’état initial d’aluminium soude.

b) Positions des orientations idéales de la composante Cube. 77
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d) FDOC

La figure V. 35 montre une coupe a ¢, = 0° de la fonction des distributions des
orientations cristallines (FDOC) de la zone fondue de 1’état initial, non traité, a partir d’espace

d’EULER. On observe que c’est I’orientation cube {001}<100> qui apparait en partie

majoritaire.
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Figure V. 35 : a) Coupes a ¢, = 0° des FDOC calculées pour la ZF de [’état initial d’Al

soudeé, b) Positions des orientation idéales de la composante Cube.

V.3.4 Comparaison de la texture cristallographique entre les MB

a) Cartographie d’orientation

Les cartographies d’orientation de distribution des plans {hkl} montrent qu’il y a une
évolution de la microstructure du métal de base entre I’aluminium industriel soudé (état
initial) et ’aluminium industriel soud¢ traité¢ a 200°C_4h et I’Al traité a 400°C_4h, selon
le pdle inverse standard. La couleur vert — bleu ciel est la dominante, ce qui explique une

nouvelle orientation favorisée des grains vers les plans (101) dans les deux cas traités.
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Figure V.36 : Cartographies d’orientations, distribution des plans {hkl} de [’Al soudé :
a) MB non traite, b) MB traité 4h a 200°C et ¢) MB traité 4h a 400°C.

Cet histogramme montre I’évolution de la taille des grains au niveau du MB de I’état
initial et MB d’Al traité. On remarque un grossissement dans la taille des grains (o ~53.8 um)
dans les deux cas traités par rapport a 1’état initial (o ~ 44.23 um). Ce changement est dii au

traitement thermique.
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Figure V. 37 : Taille des grains dans le métal de base de I’Al soudé (en microns) :

non traité (44.2322), traité 4h a 200°C (53.8237) et traité 4h a 400°C (53.8511).
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b) Distribution des désorientations

La figure V. 38, montre une désorientation du joint de grains dans le cas du métal de base
non traité et le MB traité a 200°C pendant 4h. Par contre, le MB traité a 400°C pendant 4h

présente une augmentation dans la désorientation des joints des grains.
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Figure V. 38 : Désorientation du joint de grain dans le métal de base de ’Al soudé : non

traité (18.2653), traité 4h a 200°C (17.4386) et traité 4h a 400°C (22.3932).

¢) Figure de pole

On remarque que la texture est constituée essentiellement de I’orientation Cube
{001}<001>, avec une intensité de pole différente, en comparant entre le métal de base non

traité et le traité pendant 4h a 200°C et 400°C.

0

Figure V. 39 : Figure de poles du métal de base de l’alliage 10504 : a) non traité

(max=5.038), b) traité 4h a 200°C (max=5.366), c) Al traité 4h a 400°C (max=4.318).
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d) FDOC

On observe que c’est ’orientation Cube {001} <100> qui apparait en partie majoritaire
dans le métal de base avant et apres le traitement thermique. Une nouvelle composante, la
Brass, apparait dans les deux cas traités a 200°C et 400°C pendant 4 heures. Le changement
de la texture, a cause du traitement thermique, s’explique par I’augmentation de la taille des

grains.

— ) 0 Constant Angle: gz
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Figure V.40 : FDOC de métal de base de [’Al soudé 1050A: a) non traité,
b) traité 4h a 200°C, c) traité 4h a 400°C.

V.3.5 Comparaison de la texture cristallographique entre les ZAT

a) Cartographie d’orientation

En comparant entre les cartographies d’orientation de distribution des plans {hkl} de la
ZAT : non traitée, traitée pendant 4 heures a 200°C et traitée a 400°C, on peut déduire qu’il

n’y a pas une évolution de la microstructure. Selon le pdle inverse standard I’orientation des

grains est vers les plans (101).

Figure V. 41 : Cartographies d’orientation de la ZAT, distribution des plans {hkl} :
a) non traitée, b) traitée 4h a 200°C et ¢) traitée 4h a 400°C.
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L’histogramme de la figure V. 42 montre 1’évolution de la taille des grains apres
traitement thermique de la zone affectée thermiquement. Un grossissement d’une dizaine de
microns dans la taille des grains est remarqué apres le traitement thermique par rapport a 1’état

non traité. Ce changement est dii au traitement thermique.
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Figure V. 42 : Taille de grain dans la ZAT (en microns) : non traitée (56.2974),
traitée 4h a 200°C (63.2036) et traitée 4h a 400°C (63.7521).

b) Distribution des désorientations

La figure V. 43 présente une désorientation des joints des grains et qui est presque
identique.
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Figure V. 43 : Histogramme de désorientation : ZAT non traitée (20.51), ZAT
traitée 4h a 200°C (20.0391) et ZAT traitée 4h a 400°C (19.1582).

¢) Figure de pole

On remarque que la texture est constituée essentiellement de 1’orientation Cube
{001}<001>, avec une intensité de pole différente, en comparant entre la zone affectée

thermiquement non traitée et celle traitée pendant 4h a 200°C et 400°C.

001

a)
Figure V. 44 : Figures de poles {001} de la ZAT d’1050A4 : a) non traitée (max= (6.39),
b) traitée 4h a 200°C (max=6.80) et c) traitée 4h a 400°C(max=>5.80).
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d) FDOC

A partir de la fonction de distribution des orientations cristalline (FDOC), on observe que
c’est la composante Cube {001}<100> qui apparait en partic majoritaire. La figure V. 45

montre aussi une autre orientation.
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Figure V.45 : FDOC de la ZAT de I'Al soudé 1050A: a) non traitée,
b) traitée 4h a 200°C et c) traitée 4h a 400°C.

V.3.6 Comparaison de la texture cristallographique entre les ZF
a) Cartographie d’orientation

La figure V. 46 présente une comparaison entre les cartographies d’orientations des
zones fondues. Selon le pdle inverse, la distribution des plans (hkl) varie entre les zones
fondues. Dans le cas de la ZF non traitée, 1’orientation favorisée des grains est vers le plan
(001). Par contre dans la ZF traitée a 200°C pendant 4 heures, 1’orientation des grains est
vers les plans (001). Une autre orientation apparait vers les plans (101) qui présentent
selon le pdle inverse la couleur vert-jaune. Dans le cas traité¢ a 400°C pendant 4 heures, les
grains de la zone fondue présentent une orientation dominante vers les plans (101);
d’apres le pdle inverse c’est la couleur verte.

On peut expliquer ¢a par I’influence de I’augmentation de la température de traitement

thermique dans I’orientation des grains.

Figure V. 46 : Cartographies d’orientations des ZF, distribution des plans {hkl} : a) non

traitée, b) traitée 4h a 200°C et c) traitée 4h a 400°C.
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b) Figure de pole
Une orientation Cube est observée a 1’état initial, avec une orientation proche de la Cube

qui est remarquée dans les deux cas traités, avec une faible orientation des grains.

001
\J

o) ”7(
? l %TD ——14.000
% o
a) c) RD :fggg

Figure V. 47 : Figures de poles {001} de la ZF d’1050A4 : a) non traitée,
b) traitée 4h a 200°C et c) traitée 4h a 400°C.
¢) FDOC

On observe une remarquable évolution dans I’orientation apres le traitement thermique
dans la zone fondue. L’orientation Cube {001} <100> est la plus favorable a 1’état non traitg,
par contre, la Brass {011}<211> apparait dans la coupe ¢@,= 0 comme une deuxiéme
orientation des grains, comme le montre la figure V. 48. Dans les cas traités, la composante

proche de Cube est détectable, aussi le nombre de grains est tres faible.
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Figure V.48 : FDOC de la ZF de [’Al soudé 1050A: a) non traitée,
b) traitée 4h a 200°C et c) traitée 4h a 400°C.

V.4 Etude par diffraction des rayons X

V. 4.1 KEtat initial : Joint soudé non traité

La figure V. 49 présente les spectres de diffraction des rayons X des trois zones du joint

soud¢ d’aluminium 1050A a I’état initial (non traité). Selon les fiches ICCD (Tableau V. 2),
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les diffractions enregistrées présentent les mémes pics de la matrice o -aluminium 1050A
(cfc), sauf qu’il y a une différence d’intensité. Ceci est lié¢ a 1’existence d’une orientation
privilégiée (texture).

On observe 1’apparition de nouveaux pics dans le spectre de la zone affectée
thermiquement et la zone fondue mais avec différentes intensités, ce qui explique, d’une part
la formation des phases intermétalliques résultant de la présence des impuretés dans la
solution solide d’aluminium industriel et d’autre part par la formation de la couche d’oxydes
d’aluminium a cause des conditions de soudage.

On doit noter que, dans le cas du métal de base, il n’y a que des pics caractéristiques
d’aluminium (7ableau V. 2), ce qui confirme la bonne homogénéisation de I’aluminium

1050A (I’absence d’une seconde phase). Alors on parle d’une phase a de structure CFC.

N° h k 1 d[A°] 2Theta [deg] I%
1 111 2.3380 38.472 100.0
2 200 2.0240 44.738 47.0
3 220 1.4310 65.133 22.0
4 311 1.2210 78.227 24.0
5 222 1.1690 82.435 7.0
6 400 1.0124 99.078 2.0
7 331 0.92890 112.04 8.0
8 420 0.90550 116.56 8.0
9 422 0.82660 137.45 8.0

Tableau V.2 : Fiche ICDD d’aluminium pur.
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Figure V. 49 : Diffractogrammes des rayons X du joint soudé
a l’etat initial.
a) Tableau des caractérisations : L’état non traité du joint soudé (MB, ZAT, ZF)

Apres la diffraction des rayons X sur le joint soudé non traité d’aluminium 1050A, les
valeurs obtenues comme les angles 20, les plans de diffraction (hkl), les intensités et les
parameétres cristallins sont classés dans le tableau V. 3. On remarque que la structure CFC est
la seule structure cristalline dans le joint soudé d’aluminium avec un parameétre cristallin de
4,04 A°. D’apres les fiches ICDD, une interphase Al,Fe s’est formée dans la ZAT et la ZF,
ce qui explique I’effet de la chaleur de soudage sur sa formation. On observe dans la ZF que
le pic (231) est le plus intense, ce qui veut dire que les grains ont une orientation favorisée
(une texture). On note la formation des oxydes d’aluminium par 1’oxydation a I’air libre
[Sev03] pendant et apres le soudage.

On remarque aussi la présence des pics de faibles intensités. Cette présence est une
indication de la précipitation des phases intermétalliques tels que les composés du
Fer [Panl1]: Al,Fe, [Cam02] et les oxydes d’aluminium au niveau de la zone fondue, ce qui
explique la formation du film d’alumine pendant le soudage et au refroidissement du bain de

fusion avec ou sans traitement thermique dans les joints soudés étudiés.
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Zone 20 hkl 1(%) a(A°) Phase proposée
i 24,08 4.03056 Al
MB 44,8844 (200) 403404 Al
65,24 (220) 61,6 4.04012 Al
G11) 37,29 404212 Al
JAT 29,5319 231) 12.9 11.3407 Al Fe
65,0868 (220) 4.04858 Al
G11) 31.73 4.04878 Al
. 29,4342 31) 11.340 Al Fe
36,0276 (031) 12.76 - AL(OH),
(111) 19,15 3.9553 Al
44,6262 (200) 29,58 405617 Al
47,5618 (006) 13,66 : AL, 0,
64,8208 (220 3.7 40633 Al
G11) 9.82 40532 Al

b) Décalage des pics :

Tableau V. 3 : les plans (hkl) et la position 26 des pics

d’aluminium soudé non traite.

L’analyse par diffraction des rayons X montre que les raies de diffraction sont décalées

(déplacées) d’un angle A6 par rapport au spectre DRX du métal de base (1’¢tat référence) et

ceci vers les forts et les faibles angles 20, ce qui représente un indice de la métastabilité des

interphases formées dans la matrice d’a-aluminium.

G Le pic (_231):

L’apparition de cette raie est observée dans le spectre de la zone affectée thermiquement

et la zone fondue, ce qui explique I’effet de la chaleur de soudage dans la formation de cette

interphase correspondant a Al Fe. Cette déduction est basée sur les données de la fiche ICDD

et les travaux antérieures [06Han].
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Figure V. 50 : Décalage du pic(231) dans le diffractogramme

du joint soudé a [’état initial.
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Figure V. 51 : Superposé du pic(231) des diffractogrammes des trois zones
du joint soudé a l’état initial.
G Lepic (111):
On observe un déplacement du pic de la raie (111) de la zone fondue vers les angles forts
20 par rapport au métal de base. Ce décalage est di aux contraintes posées par les impuretés
non solubles dans la matrice d’a-aluminium qui ont produit une compression dans la taille de

la maille d’aluminium 1050A. On remarque aussi I’absence de ce pic dans le diffractogramme

de la ZAT.
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Figure V. 52 : Décalage du pic(111) dans le diffractogramme
du joint soudé a l’état initial.
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Figure V. 53 : Superposé du pic(111) des diffractogrammes

des trois zones du joint soudé a l’état initial.

G Le pic (200) :

Ces diffractogrammes présentés dans la figure V. 54 montrent le décalage du pic (200)

dans la ZAT et la ZF vers les faibles angles 20 par rapport au MB (I’état de référence). Ce
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déplacement est dii a I’insolubilité des impuretés dans la matrice d’aluminium 1050A qui a

donné lieu a des contraintes résiduelles, cause de I’extension de la maille.
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Figure V. 54 : Décalage du pic(200) dans le diffractogramme
du joint soudé a [’état initial.
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Figure V. 55 : Superposé du pic(200) des diffractogrammes des trois zones

du joint soudé a I’état initial.
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G Le pic (220) :

Ces diffractogrammes présentent un décalage du pic (220) vers les faibles angles 20 (voir
tableau V. 2) pour la zone affectée thermiquement et la zone fondue par rapport au métal de
base. Ce décalage est expliqué par 1’effet des contraintes posées par les impuretés insolubles

dans la matrice d’a-aluminium qui a provoqué une extension dans la taille de la maille

d’aluminium 1050A.
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Figure V. 56 : Décalage du pic(220) dans le diffractogramme
du joint soudé a l’état initial.
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Figure V. 57 : Superposé du pic(220) des diffractogrammes des
trois zones du joint soudé a [’état initial.
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G Le pic (311):

Ces diffractogrammes présentent un décalage du pic (311) dans les deux cas la ZF et la
ZAT, ce déplacement est vers les faibles angles 20 par rapport a 1’¢tat de référence MB.
L’explication de ce déplacement est due a I’effet des impuretés sur 1’extension de la maille

dans le réseau cristallin de I’aluminium industriel 1050A.
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Figure V. 58 : Décalage du pic(311) dans le diffractogramme
du joint soudé a l’état initial.
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Figure V. 59 : Superposé du pic(311) des diffractogrammes des
trois zones du joint soudé a [’état initial.
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V.4.2 La zone fondue non traitée :

Comme la zone fondue est composée de la fusion du métal de base avec le métal d’apport,
la figure V. 60 présente les diffractogrammes de cette zone. On observe les mémes pics de la
matrice o-aluminium 1050A (cfc) dans toutes les zones, sauf qu’il y a une différence
d’intensité, cela est dii a ’orientation et a la taille des grains.

Dans le cas de la zone fondue, les rayons X sont diffractés sur de nouveaux plans (hkl),
comme le montre la figure V. 60. Ceci est expliqué par la formation des phases
intermétalliques due a la présence des impuretés dans la solution solide d’aluminium
industriel 1050A. Ainsi, la formation des oxydes d’aluminium qui est due a 1’oxydation du
joint d’Al apres le soudage. Des phases sont proposées selon les fiches ICCD en se basant sur

la composition chimique du joint soudé.

Counts
MB
1000
*
5001 X
1 A
0 |
2001 MA
*
1004
x X *
o uy j | )
158—ZF
100 . *
* * Al
e A x A A x @ Al Fe
A ALO;
0- T T T T T T T
10 20 30 40 50 60 70 a0 90

Position ["2Theta]

Figure V. 60 : Diffractogrammes des rayons X de la zone fondue
du joint soudé a [’état initial.

a) Tableau des caractérisations : la zone fondue non traitée

Cette comparaison nous a permis de conclure qu’apres la fusion du métal de base avec le
métal d’apport sous le soudage par TIG, une interphase Al,Fe apparait. Selon les fiches
ICDD, cette derniére correspond au plan de diffraction (231) qui présente le pic le plus

intense. Ceci montre que les grains ont une orientation privilégiée.
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Zone 20 hkl 1(%) a(A°) Phase proposée
(111) 24,08 4.03056 Al
MB 44,8844 (200) 4.03404 Al
65,24 (220) 61,6 4.04012 Al
(311) 37,29 4.04212 Al
(111) 5,29 4.03088 Al
MA 44,8959 (200) 11,59 4.0330 Al
65,2004 (220) 4.04232 Al
(220) 5,11 4.0391 Al
29,4342 (231) 11.340 AlFe
36,0276 (031) 12.76 - Al(OH);
ZF (111) 19,15 3.9553 Al
44,6262 (200) 29,58 4.05617 Al
47,5618 (006) 13,66 - Al,O3
64,8208 (220) 3.7 4.0633 Al
(311) 9.82 4.0532 Al

Tableau V. 4 : les plans (hkl) et la position 26 des pics

du bain de fusion d’Al 10504 non traité.

b) Décalage des pics

D’apres les trois diffractogrammes présentés dans la figure V. 60, on remarque que dans le

cas du métal de base et le métal d’apport, les pics sont identiques et ils correspondent a la

matrice o-d’aluminium. Pour cela, 1’étude du décalage AO des angles 20 des raies de

diffraction des rayons X, sera présentée seulement pour la zone fondue de 1’état initial.

G Le pic (111)

On observe un déplacement du pic (111) de la zone fondue vers les angles forts 20 par

rapport au métal de base et au métal d’apport avec une faible intensité. Ce décalage est da a

I’insolubilité des impuretés dans la solution solide d’aluminium 1050A.
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Figure V. 61 : Décalage du pic(111) dans le diffractogramme de

La zone fondue du joint soudé a l’état initial.
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Figure V. 62 : Superposé du pic(111) des diffractogrammes des trois

zones de la zone fondue du joint soudé a ’état initial.

G Le pic (200)

La figure V. 63 présente le déplacement du pic (200) de la zone fondue vers les faibles

angles 20 par rapport au métal de base et au métal d’apport, ce qui s’explique par
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I’insolubilité des impuretés dans la solution solide d’aluminium 1050A apres la fusion. Ce

décalage est un résultat de I’extension de la maille d’aluminium.
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Figure V. 63 : Décalage du pic(200) dans le diffractogramme de la

Zone fondue du joint soudé a [’état initial.
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Figure V. 64 : Superposé du pic(200) des diffractogrammes des trois

zones de la zone fondue du joint soudé a [’état initial.
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G Le pic (220)

Ces diffractogrammes de comparaison présentent le déplacement du pic (220) de la
matrice d’aluminium vers les faibles angles 20 entre la zone fondue, le métal de base et le
métal d’apport, ce qui explique I’effet des impuretés dans I’extension de la maille dans le

réseau cristallin de I’aluminium pur industriel 1050A.
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Figure V. 65 : Décalage du pic(220) dans le diffractogramme de

La zone fondue du joint soudé a l’état initial.
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Figure V. 66 : Superposé du pic(220) des diffractogrammes des trois

zones de la zone fondue du joint soudé a [’état initial.
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G Le pic (311)

La figure V. 67 présente le déplacement du pic (311) de la zone fondue vers les faibles
angles 20 par rapport au métal de base et au métal d’apport. Ce décalage est expliqué par

I’effet des impuretés dans I’augmentation des parameétres cristallins de la maille.
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Figure V. 67 : Décalage du pic(311) dans le diffractogramme de

la zone fondue du joint soudé a I’état initial.
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Figure V. 68 : Superposé du pic(311) des diffractogrammes des trois

zones de la zone fondue du joint soudé a [’état initial.
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V.4.3 L’état d’homogénéisation a 200°C

Dans cette partie du travail, on va faire une discussion avec comparaison entre les
différents résultats obtenus pour un traitement thermique (TT) a 200°C des trois zones : le
métal de base, la zone affectée thermiquement et la zone fondue du joint soudé d’aluminium

1050A pendant des temps choisis.
V.4.3.1 Comparaison entre les DRX du MB avant et apres traitements thermiques

La figure V. 69 présente une comparaison entre les diffractogrammes des rayons X des
métaux de base des joints soudés avant et apres les traitements thermiques a 200°C. Selon les
fiches ICCD (Tableau V. 5), les diffractions enregistrées présentent les mémes pics de la
matrice a-aluminium 1050A (cfc) dans le cas traité¢ pendant 4 heures seulement, avec une
différence d’intensité par rapport a 1’état non traité. Ceci est li¢ a 1’existence d’une texture.

On remarque que le pic correspondant a 1’angle 20 = 29° apparait apres le traitement
thermique du métal de base pour tous les joints soudés d’aluminium 1050A, avec une grande
intensité et des fois c’est le pic le plus intense, sauf dans le cas traité pendant 36 heures ou ce
pic n’apparait pas.

On observe aussi la présence des pics correspondant a 1I’oxyde d’aluminium Al,Os, ce qui

explique la formation de la couche naturelle d’alumine pendant le traitement thermique.
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Figure V. 69 : Comparaison des diffractogrammes des rayons X du métal de base

entre [’état initial et les traités a 200°C.
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a) Tableau des caractérisations MB : I’état d’homogénéisation a 200°C

D’apres les fiches ICDD, I’interphase Al Fe apparait a 200°C, ce qui explique I’effet du
traitement thermique sur cette formation. On observe aussi la formation d’oxydes

d’aluminium par I’oxydation a I’air libre [Sev03] pendant le traitement.

Zone 20 Hkl 1(%) a(A°) Phase proposée
(111) 24,08 4.03056 Al
MB 44,8844 | (200) 4.03404 Al
65,24 (220) 61,6 4.04012 Al
(311) 37,29 4.04212 Al
29,5081 | (231) 59,05 11.3129 Al,Fe
MB04 (111) | 16,89 4.0482 Al
44,6472 | (200) 4.0541 Al
65,1132 | (220) 53 4.0471 Al
(311) 4.0494 Al
29,7317 | (231) 11.2297 Al Fe
MBO08 | 31,116 (004) - - ALLOs
32.8146 | (200) - - Al,O4
MB20 | 29,4609 | (231) 11.3306 Al Fe
MB36 42,94 - -

Tableau V. 5 : les plans (hkl) et la position 26 des pics
de la comparaison entre les MB traités a 200°C.

b) Décalage des pics

Une analyse par diffraction des rayons X est faite pour bien suivre cette comparaison entre
les états traités a 200°C par rapport a 1’état non traité. Elle montre que les raies de diffraction
de la matrice d’aluminium sont décalées (déplacées) d’un angle A par rapport au spectre
DRX du métal de base vers les faibles angles 26. Ceci est expliqué par 1’extension de la
maille a cause des contraintes posées par les impuretés non solubles dans la solution solide
d’aluminium et leurs insertions dans la maille cristalline (une augmentation dans les

parametres cristallins).
G Le pic (231)

Ces diffractogrammes de comparaison présentent le déplacement du pic (231) des métaux
de base traités a 200°C pendant 4, 8, 20 et 36 heures par rapport au métal de base non traité.

L’appariation de ce pic pendant les traitements thermiques a 4, 8 et 20 heures, confirme 1’effet
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de "augmentation de la température dans la formation de cette interphase. On observe que ce

pic n’existe pas dans le cas traité pendant 36 heures.
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Figure V. 70 : Décalage du pic(-23 1) de la comparaison
entre les MB traités a 200°C.

G Le pic (111)

On remarque que le pic (111) est apparu seulement dans le cas traité a 200°C pendant 4
heures, avec un déplacement vers les faibles angles et une faible intensité.
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Figure V.71 : Décalage du pic(111) de la comparaison
entre les MB traités a 200°C

G Le pic (200)

La figure V. 72 présente une comparaison entre les pics (200) diffractés par les métaux de
base traités a 200°C. On remarque que le pic (200) est apparu seulement dans le cas traité
pendant 4 heures avec une intensité de 99,95% et d’un déplacement vers les faibles angles
par rapport au MB d’état non traité, ce qui explique que les grains sont orientés vers ce plan,

alors on parle d’une texture privilégiée.
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Figure V.72 : Décalage du pic(200) de la comparaison
entre les MB traités a 200°C.

G Le pic (220)

Ces diffractogrammes de comparaison présentent le déplacement du pic (220) des métaux
de base traités a 200°C pendant 4, 8, 20 et 36 heures par rapport au métal de base non traité.
On observe que ce pic est apparu seulement dans le cas traité pendant 4 heures avec un
déplacement vers les faibles angles, ce qui explique I’effet des impuretés non solubles dans

I’extension de la maille d’a-aluminium.
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Figure V.73 : Décalage du pic(220) de la comparaison
entre les MB traités a 200°C.

G Le pic (311)

La figure V. 74 présente les diffractogrammes de décalage du pic (311). On observe que
ce pic apparait seulement dans le cas traité pendant 4 heures et d’un déplacement vers les
faibles angles 20 par rapport a MB de ’état de référence. L’explication de ce décalage est que
I’insolubilité des impuretés dans la solution solide d’aluminium donne une extension dans la

taille de la maille.
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Figure V.74 : Décalage du pic(311) de la comparaison
entre les MB traités a 200°C.

V. 4.3.2 Comparaison entre les DRX de la ZAT avant et aprés traitements thermiques

La figure V. 75 présente les diffractogrammes des rayons X qui montrent une comparaison

entre les zones affectées thermiquement traitées a 200°C.
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Figure V. 75 : Comparaison des diffractogrammes des rayons X de la ZAT

entre [’éetat initial et les traitées a 200°C.

a) Tableau des caractérisations ZAT : I’état d’homogénéisation a 200°C

Le tableau suivant présente la comparaison entre les zones affectées thermiquement a
200°C des états traités thermiquement pendant 4, 8, 20 et 36 heures, avec des détails sur la
phase proposée, le paramétre cristallin et les plans de diffraction des rayons X. A part les pics

accords a la matrice a-aluminium, on remarque que le pic a 26=29° apparait dans tous les
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¢tats traités, et presque toujours c’est le pic le plus intense. On observe des pics correspondant

a Al,Os et AI(OH); dus a I’oxydation par ’air libre.

Zone 20 hkl 1(%) a(A°) Phase proposée
7 AT non 29,5319 231) 129 113407 Al Fe
traité 65,0868 (220) 4.04858 Al

311 37.73 4.04878 Al
29,8962 (231) 11.1693 AlLFe
ZATO4 36,4488 (031) 3,82 - Al(OH);
39,8263 (111) 22.93 39157 Al
43,5046 - 15.04 - R
47,9052 (006) 144 - ALO;
48,8347 - 18.35 - -
64,9677 (220) 8,55 4.0551 Al
29,5225 231 11.3075 ALFe
ZATOS
47,7961 (006) 23,73 - ALO;
595722 231) 11.2889 AlFe
ZAT20 200 4.04193 Al
44,7792 (200) 35,22
220 4.0387 Al
65,2651 (220) 15,29
297328 (231) $5.08 11.2293 Al,Fe
ZAT36
31,1357 (004) 80.39 - ALO;
2 - Al
32,8415 (200) 205

Tableau V. 6 : les plans (hkl) et la position 26 des pics de la comparaison
entre les ZAT traitées a 200°C.
b) Décalage des pics
G Le pic (231)
Dans ces diffractogrammes le pic (231) apparait avant et aprés le traitement thermique
pendant 4, 8, 20 et 36 heures ou c¢’est le pic le plus intense, ce qui explique que les grains sont
orientés vers le plan (231) qui présente I’interphase Al,Fe. On observe que l’intensité est

minimale dans la ZAT non traitée. Pour le décalage AB, on remarque qu’il n’est pas

important.
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Figure V.76 : Décalage du pic(231) de la comparaison
entre les ZAT traitées a 200°C.

G Le pic (200)

Ces diffractogrammes de comparaison présentent le déplacement du pic (200) entre les
zones affectées thermiquement traitées a 200°C pendant 4, 8, 20 et 36 heures par rapport a la
ZAT non traité. On observe que ce pic n’existe que dans les cas traités pendant 4 et 20 heures

avec différentes intensités.
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Figure V.77 : Décalage du pic(200) de la comparaison
entre les ZAT traitées a 200°C.
G Le pic (220)

La figure V. 78 présente les diffractogrammes de comparaison de décalage du pic (220).
On observe que ce pic n’existe que dans les cas traités pendant 4 et 20 heures avec de faibles

intensités par rapport a la ZAT de I’état initial ou il est le pic le plus intense.
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Figure V.78 : Décalage du pic(220) de la comparaison
entre les ZAT traitées a 200°C.

V. 4.3. 3 Comparaison entre les DRX de la ZF avant et aprés traitements thermiques

La figure V. 79 présente les diffractogrammes des rayons X qui montrent une comparaison

entre les zones fondues traitées a 200°C.

Counts
-ZF non traité
100 J\
50+
() e A ! L 1 Ay N S l
1ZF 4H
200
100
0 5 & .|'|.LJJI ) ) d s
ZF 8H

T T
10 20 30 40 50 60 70 80 90
Position [*2Theta]

Figure V. 79 : Comparaison des diffractogrammes des rayons X de la ZF

entre [’état initial et les traitées a 200°C.

a) Tableau des caractérisations ZF : ’état d’homogénéisation a 200°C

Le tableau suivant présente la comparaison entre les zones fondues des états traités
thermiquement a 200°C pendant 4, 8, 20 et 36 heures, les paramétres cristallins et les pics les

plus intenses.
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Zone 20 hkl 1(%) a(A°) Phase proposée
29,4342 (231) 11.340 ALFe
7F 36,0276 (031) 12.76 - Al(OH);
(111) 19,15 3.9553 Al
44,6262 (200) 29,58 4.05617 Al
47,5618 (006) 13,66 - Al O;
64,8208 (220) 3.7 4.0633 Al
(311) 9.82 4.0532 Al
26,9541 (111) 8.64 5.7225 AlFe;
28,9418 (204) 13.72 13.0731 Al Fe,
ZF04 29,7384 231) 11.68 11.2273 Al Fe
31,3226 (004) - ALO;
32,9806 (200) 47.44 - ALO;
36,2208 (031) 11.07 R Al(OH);
231)
29,6586 19,9 11.2568 Al,Fe
(1) 11.06 40457 Al
— 65.1056 (220) 4.0475 Al
311) 6.85 404096 Al
_ Alee
ZF20 29,5523 31 11.2964
(111) 31.87 40584 Al
44,7359 (200) 76,49 4.0467 Al
- Alee
29,6857 (231) 3,73 11.2467
(111) 39 404107 Al
65.1516 (220) 4.0450 Al
(311) 16,26 4.0466 Al

Tableau V. 7 : les plans (hkl) et la position 20 des pics de la

comparaison entre les ZF traitées a 200°C.

b) Décalage des pics

G Le pic 231)

La figure V. 80 présente les diffractogrammes de décalage du pic (231).On remarque que,
dans toutes les zones fondues traitées a 200°C pendant 4, 8, 20 et 36 heures, le pic apparait

avec différentes intensités et d’un décalage vers les forts angles 20 par rapport a 1’état initial.

Ce déplacement est dii a I’effet du traitement thermique.
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Figure V.80 : Décalage du pic(231) de la comparaison

entre les ZF traitées a 200°C.

G Les pics (111) et (200)

Ces diffractogrammes de comparaison présentent le déplacement des pics (111) et (200)
des zones fondues traitées a 200°C. Pour le pic correspondant au plan de diffraction (111), le
déplacement est vers les faibles angles 20 par rapport a I’état initial. Ceci est expliqué par
I’effet des impuretés insoluble dans la matrice a-aluminium. Au méme temps, un décalage
vers les forts angles 20 pour le plan (200). Alors on peut dire que ces impuretés non solubles

dans la solution solide d’aluminium 1050A donnent des interphases métastables.
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Figure V.81 : Décalage du pic(111) et (200) de la comparaison
entre les ZF traitées a 200°C.

G Le pic (220)

La figure V. 82 présente les diffractogrammes de décalage du pic (220).On remarque que
le pic n’apparait que dans les zones fondues traitées a 400°C pendant 8 et 36 heures ou il
présente le pic le plus intense, ce qui explique que 1’orientation des grains vers le plan (220)
est ’orientation favorisée. Aussi, ce décalage est vers les forts angles 20, ce qui est expliqué

par I’insertion des impuretés insolubles dans la matrice d’aluminium.
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Figure V.82 : Décalage du pic(220) de la comparaison
entre les ZF traitées a 200°C.

G Le pic (311)

La figure V. 83 présente une comparaison entre les pics (311) diffractés par les zones
fondues traitées a 200°C. On remarque que le pic (311) est apparu seulement dans le cas traité
pendant 8 et 36 heures d’un déplacement vers les forts angles par rapport a la ZF d’état non
trait¢ et avec une intensité la plus importante, ce qui explique que les grains sont orientés

vers ce plan ; alors on parle d’une texture privilégiée.
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Figure V.83 : Décalage du pic(311) de la comparaison
entre les ZF traitées a 200°C.

V.4.4 L’état d’homogénéisation a 400°C

Cette partie comporte une discussion sur la comparaison des résultats obtenus sur les trois
zones : le métal de base, la zone affectée thermiquement et la zone fondue du joint soudé
d’aluminium industriel 1050A pendant des temps choisis, pour un traitement thermique a

400°C.
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V. 4.4.1 Comparaison entre les DRX du MB avant et apres traitements thermiques

Ces diffractogrammes des rayons X présentés dans la figure V. 84 montrent une
comparaison entre les métaux de base avant et apres les traitements thermiques a 400°C. Les
pics de diffraction enregistrés montrent que le pic correspondant a 1’angle 20 = 29° apparait
dans le métal de base pour touts les joints soudés d’aluminium traités avec une grande
intensité ou c’est le pic le plus intense, sauf dans le cas traité pendant 8 heures. Selon les
fiches ICCD, ce pic correspond a I’un des composés du fer, le FeAl,, ce qui explique I’effet du
traitement thermique sur la formation des interphases a partir de I’insolubilité du fer dans la
solution solide d’aluminium 1050A.

On observe aussi la présence des pics correspondant a I’oxyde d’aluminium Al,Os, ce qui

explique la formation de la couche naturelle d’alumine pendant le traitement thermique.
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Figure V. 84 : Comparaison des diffractogrammes des rayons X du métal de base

entre l’état initial et les traités a 400°C.

a) Tableau des caractérisations MB : I’état d’homogénéisation a 400°C

Le tableau suivant présente la comparaison entre les métaux de base des états traités
thermiquement a 400°C pendant 4, 8, 20 et 36 heures, les parametres cristallins et les pics les
plus intenses. On remarque la formation d’oxyde d’aluminium Al,Os résultat des conditions
de traitement thermique, ainsi I’apparition des interphases de type Al Fe,. Cette apparition est
due a I’insolubilité du fer dans la solution solide d’aluminium industriel 1050A.

On observe que ’angle 20 = 29° fait le pic le plus intense dans les cas traités pendant 4, 20 et

36 heures, ce qui explique qu’il ya une texture ; une orientation des grains vers ce plan.
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Zone 20 hkl 1(%) a(A°) Phase proposée
(111) 24,08 4.03056 Al
MB 44,8844 (200) 4.03404 Al
65,24 (220) 61,6 4.04012 Al
(311) 37,29 4.04212 Al
29,5293 (231) 11.3050 Al, Fe
MB04 (111) 3,22 3.9568 Al
47,6428 (006) 11.47 - Al O,
(311) 52.21 4.0487 Al
28,6975 (204) 10.59 13.7648 Al Fey
MBO8 31,0411 (004) - Al,O4
32,6892 (200) 25.64 - Al,O4
64,6063 (220) 3,75 4.0753 Al
MB20 1 59 6314 | (231) 11.2669 AlFe
MB36 | 59 7859 (231) 11.2098 ALFe

Tableau V. 8 : les plans (hkl) et la position 20 des pics

de la comparaison entre les MB traités a 400°C.

b) Décalage des pics

L’analyse des états traités a 400°C par diffraction des rayons X montre que les raies de
diffraction de la matrice d’aluminium correspondant aux plans (311) et (220) sont déplacées
d’un angle A par rapport au spectre DRX du métal de base (I’état de référence) vers les
faibles angles 20, ceci est expliqué par I’extension de la maille a cause des contraintes posées
par les impuretés non solubles dans la solution solide d’aluminium et leurs insertion dans la
maille cristalline (une augmentation dans les paramétres cristallins). En plus, on observe un
décalage vers les forts angles 20 pour le pic correspondant a 1’interphase Al,Fe. On peut

expliquer ¢a par I’effet de la durée de traitement thermique.
G Le pic (231)

Ces diffractogrammes de comparaison présentent le déplacement du pic (231) des métaux
de base traités a 400°C pendant 4, 20 et 36 heures par rapport au métal de base non traité. Le
décalage d’angle 26 = 29° vers les angles forts est di a I’augmentation du temps de traitement
thermique. On observe que c’est le pic le plus intense, ce qui veut dire que les grains sont

orientés vers ce plan. On remarque que ce pic n’existe pas dans le cas traité pendant 8 heures.
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Figure V.85 : Décalage du pic(231) de la comparaison
entre les MB traités a 400°C.

G Le pic (111)

La figure V. 86 présente une comparaison entre les pics (111) diffractés par les métaux de
base traités a 400°C. On remarque que le pic (111) est apparu seulement dans le cas traité
pendant 4 heures d’un déplacement vers les faibles angles par rapport au MB d’état non traité
et avec une faible intensité. Ce déplacement est dii a I’effet de la substitution des impuretés

insolubles dans la matrice d’a-aluminium.
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Figure V.86 : Décalage du pic(111) de la comparaison
entre les MB traités a 400°C.

G Le pic (220)

La figure V. 87 présente une comparaison entre les pics (220) diffractés par les métaux de
base traités a 400°C. On remarque que le pic (220) est apparu seulement dans le cas traité
pendant 8 heures d’un déplacement vers les forts angles 20 par rapport au MB d’état non

traité et avec une faible intensité. Ce déplacement est dii aux contraintes résiduelles.
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Figure V.87 : Décalage du pic(220) de la comparaison
entre MB traités a 400°C.

G Le pic (311)

Ces diffractogrammes de comparaison présentent le déplacement du pic (311) entre les
métaux de base traités a 400°C pendant 4, 8, 20 et 36 heures par rapport au MB non traité. On
observe que ce pic n’existe que dans le cas traité pendant 8 heures d’une faible intensité et

avec un déplacement vers les faibles angles 26.
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Figure V.88 : Décalage du pic(311) de la comparaison
entre les MB traités a 400°C.

V.4.4.2 Comparaison entre les DRX de la ZAT avant et aprés traitements thermiques

La figure V. 89 présente les diffractogrammes des rayons X qui montrent une
comparaison entre les zones affectées thermiquement traitées a 400°C.
On observe que le pic (004) est le plus intense dans les cas traités a 400°C pendant 4 et 8
heures. Selon les fiches ICCD, se pic correspond au oxydes d’aluminium, ce qui explique

I’oxydation de la surface de la ZAT pendant et aprés le traitement thermique.
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On remarque que le pic (231) est apparu seulement dans les deux cas traités pendant 20 et 36
heures ce qui indique que 1’augmentation dans le temps de maintien thermique provoque la
formation de cette interphase métallique.
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Figure V. 89 : Comparaison des diffractogrammes des rayons X de ZAT

entre [’état initial et les traitées a 400°C.

a) Tableau des caractérisations ZAT : I’état d’homogénéisation a 400°C

Le tableau suivant présente la comparaison entre les zones affectées thermiquement des

¢tats traités thermiquement pendant 4, 8, 20 et 36 heures et les pics les plus intenses.

Zone 20 hkl 1(%) a(A°) Phase proposée
ZATO04| 26,965 | (111) | 12,01 | 5.7203 AlFe;
28,9411 | (231) | 14.68 | 13.7806 Al,Fey
(004) - ALO;
32,953 | (200) | 28.91 - ALO;
36,1621 | (031) | 5.33 - Al(OH);
26,965 | (111) | 30.12 | 5.7203 AlFe;
28,7043 | (204) | 12.7 | 13.8919 Al,Fey
ZATO8 (004) - ALO;
32,6326 | (200) | 55.09 - ALO;
ZAT20| 29,5122 | (231) 11.3114 Al Fe
ZAT36| 29 6065 | (231) 11.2762 AlFe

Tableau V. 9 : Les plans (hkl) et la position 26 des pics de la

comparaison entre les ZAT traitées a 400°C.
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b) Décalage des pics

G Le pic (231)

La figure V. 90 présente les diffractogrammes de décalage du pic (231) qui présente
I’interphase Al,Fe. On remarque ’absence de ce pic dans le cas traité pendant 8 heures. Par

contre, c’est le pic le plus intense dans toutes les zones affectées thermiquement traitées a

400°C pendant 4, 20 et 36 heures.
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Figure V.90 : Décalage du pic(231) de la comparaison
entre les ZAT traitées a 400°C.

V. 4.4.3 Comparaison entre les DRX de la ZF avant et aprés traitements thermiques

La figure V. 91 montre une comparaison entre les zones fondues avant et apres les
traitements thermiques a 400°C. Les pics de diffraction enregistrés montrent que le pic
correspondant a I’angle 20 = 29° apparait dans les zones fondues traitées avec une différence
d’intensité. Selon les fiches ICCD, ce pic correspond a I’'un des composés du fer, le FeAl,, ce
qui explique I’effet du traitement thermique sur la formation des interphases a partir de
I’insolubilité du fer dans la solution solide d’aluminium 1050A.

On observe aussi la présence des pics correspondants a 1’oxyde d’aluminium Al,Os dans
les cas traités pendant 8 et 20 heures, ou c’est le pic le plus intense, ce qui explique la

formation de la couche naturelle d’alumine pendant et apres le traitement thermique.
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Figure V. 91 : Comparaison des diffractogrammes des rayons X de ZF
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entre [’éetat initial et les traitées a 400°C.

a) Tableau des caractérisations ZF : ’état d’homogénéisation a 400°C

Le tableau suivant présente la comparaison entre les zones fondues des états traités

thermiquement pendant 4, 8, 20 et 36 heures, avec les pics les plus intenses.

Zone 20 hkl 1(%) a(A°) Phase proposée
ZF04 | 29,7384 | (231) | 3.53 | 11.2273 Al, Fe
44,6754 | (200) 4.0519 Al
28,7902 | (204) | 20.11 | 13.7989 Al Fey
29,7007 | (231) | 10.67 | 11.2412 AlFe
ZF08 |31,1337 | (004) - AlLO;
32,7772 | (200) | 58.12 - Al Os
36,1114 | (031) | 7.07 - Al(OH);
295637 | (231) | 11,16 | 11.2921 AlFe
ZF20 | 31,0935 | (004) - AlLO;
32,7476 | (200) | 40,2 - ALO;
(111) | 6524 | 4.0489 Al
ZF36 |29 6136 | (231) 11.2735 Al, Fe

Tableau V. 10 : les plans (hkl) et la position 20 des pics de la comparaison

entre les ZF traitées a 400°C.
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b) Décalage des pics
G Le pic (231)

La figure V. 92 présente les diffractogrammes de décalage du pic (231). On remarque que
dans toutes les zones affectées thermiquement traitées a 400°C pendant 4, 8, 20 et 36 heures

le pic apparait avec différentes intensités.
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Figure V.92 : Décalage du pic(231) de la comparaison

entre les ZF traitées a 400°C.

V.5 Caractérisation par la microdureté Vickers (Hv)

Nous avons effectué un essai de microdureté sur les trois éprouvettes soudées, tout en
balayant le métal de base, la zone affectée thermiquement et le cordon de soudure. Cet essai
nous a permis d’observer la variation de la microdureté pour chaque zone, avec un ensemble
de sept mesures prises en profil sur le joint soudé¢, sous une charge de 50 g appliquée pendant
10 secondes. Le tableau V. 11 rassemble les valeurs de dureté Vickers dans le joint soudé

traité et non traité thermiquement.

Echantillon non Echantillon Echantillon
traité traité a 200°C traité a 400°C
pendant 08h pendant 08h
Distance (mm) Dureté (Hv) Dureté (Hv) Dureté (Hv)
1 25.3 26.7 27.6
2 24.8 26.7 27.7
3 24.1 26.9 25.8
4 23.7 26.1 25.8
5 22.9 26.3 25.9
6 23.2 27.1 24 .4
7 22.6 27.0 242

Tableau V.11 : Résultats de la microdureté obtenus sur les trois

échantillons (joint non traite, traité a 200°C et 400°C).
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La figure V. 93 présente le profil de dureté le long du joint soudé non traité. L’analyse du

graphe de dureté met en évidence I’influence du phénoméne thermique du soudage sur le

joint. On remarque que la moyenne de la microdureté varie d’une zone a I’autre. Sa valeur

dans le métal de base est supérieure a celle dans la zone affectée thermiquement et supérieure

a celle dans la zone fondue. On observe une diminution de la dureté. Ceci est expliqué par la

recristallisation apres le refroidissement du bain de fusion durant I’opération de soudage et les

gros grains obtenus.
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Figure V. 93 : Profil de microdureté obtenu pour le joint soudé non traité.
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Figure V.94 : Profil de microdureté obtenu pour I’échantillon traité (T=200°C _8h)
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La figure suivante montre la variation de la microdureté dans les trois zones du joint soudé
ayant subit un traitement thermique a 400°C pendant 8 heures. La méme remarque peut étre
faite pour le cas de I’échantillon non traité ou la microdureté varie d’une zone a ’autre. En
plus, une augmentation remarquable de la microdureté est enregistrée dans le métal de base

par rapport au cas de I’échantillon non traité.
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Figure V. 95 : Profil de microdureté obtenu pour [’échantillon traité (T=400°C_8h).

Cet essai nous a permis d’observer la variation de la microdureté pour chaque zone. La
valeur dans le métal de base est proche de celle obtenue dans la zone affectée thermiquement
mais trés supérieure a celle dans le cordon de soudure. Les résultats sont présentés sur la
figure V. 95 ci-dessous. On remarque une chute des valeurs dans la partie de la ZAT la plus
proche du matériau de base.

La figure V. 96 rassemble les duretés des joints soudés d’aluminium 1050A : le non traité,

le traité¢ a 200°C pendant 8 heures et le traité a 400°C pendant 8 heures.
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Figure V.96 Comparaison entre les microduretés des
Jjoints soudeés d’aluminium 1050A.
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Genclusion Je’ne’rctfer

Dans ce travail, nous nous sommes intéressés a 1’effet du soudage par TIG sur I’évolution
de la microstructure, I’orientation cristallographique et les propriétés mécaniques d’un joint
soudé¢ en aluminium pur industriel 1050A utilis¢ par ENIEM, Tizi Ouzou. Des traitements
thermiques ont été appliqués sur le joint soudé pour voir son comportement microstructural et
mécanique.
Plusieurs techniques expérimentales ont été utilisées pour étudier la différence
microstructurale entre le métal de base, la zone affectée thermiquement et la zone du fusion
dans les joints soudés. Nous avons essentiellement utilisés la microscopie optique (MO), la
microscopie électronique a balayage (MEB), La diffraction des électrons rétrodiffusés ou
technique EBSD (“Electron Back Scatter Diffraction”, ’analyse chimique par EDAX,
I’analyse par DRX et la microdureté (Hv).
Cette étude nous a permis de mieux interpréter et comprendre I’influence des traitements
thermiques sur 1’évolution de la microstructure (forme des grains, tailles des grains,

texture cristallographique) et la microdureté des joints soudés.

D’apres les observations et les résultats obtenus nous concluons que :
G Un joint d’aluminium industriel soudé par TIG est constitué de trois zones MB, ZAT
et ZF et qui sont totalement différentes du point vu structural.
G Le traitement thermique pendant 4, 8, 20, et 36 heures pour les maintiens a 200°C et
400°C, ont montré un grossissement des grains.
G Des précipités sous forme de particules intermétalliques et de porosités sont observés
par MO et MEB, ce qui explique le role des impuretés dans la formation des phases

intermétalliques, essentiellement le fer.



G La texture cristallographique montre que 1’orientation privilégiée des grains est
I’orientation Cube <001>{001}, méme apres la recristallisation.

G Les diffractogrammes des rayons X montrent I’existence des interphases sous
forme de AlyFe, dans touts les joint soudés étudiés et la confirmation de la formation
de la couche d’oxyde d’aluminium.

G La faible diminution de la microdureté de joint soudé d’aluminium 1050A est

attribuée a la recristallisation pendant les recuits.
ﬁrgoectz'w.s

Les perspectives qui peuvent étre envisagées dans le futur concernant la poursuite de ce
travail, se résument en a trois points :

G L’analyse par EDAX des particules observées, pour avoir une certitude sur les
¢léments chimiques et le type des précipités formés.

G Terminer ’analyse par MEB et EBSD pour les joints soudés d’aluminium 1050A
traités a 200°C et 400°C pour les durées 8, 20 et 36 heures.

G Observation des interphases par un microscope électronique de haute résolution

(FEG).
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Résumsé

L’objectif de cette ¢tude est la compréhension de I’effet de soudage par TIG sur I’aluminium industriel
1050A. D’abord, I’é¢tude expérimentale vise a caractériser le matériau soudé a 1’état initial, non traité
et aussi apres traitements thermiques pour suivre I’évolution microstructurale dans chaque zone du
joint soudé. Différentes techniques expérimentales de caractérisation telles que la microscopie
¢lectronique a balayage (MEB), la diffraction des électrons rétrodiffusés ou technique EBSD et
la microdureté (Hv) ont permis de définir D’influence du traitement thermique sur la texture de
recristallisation et le phénomeéne de précipitation. L’influence des traitements thermiques
d’homogénéisations sur la microstructure et la texture cristallographique est observée par un
grossissement des grains dans le MB et la ZAT, par contre I’orientation cristallographique "la Cube"
est restée inchangée. L’analyse DRX, a montré la formation des phases intermétalliques dans tous les
¢tats étudiés.
Mots clés : Aluminium industriel 1050A, Soudage TIG, Texture, EBSD, Traitements thermiques.
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The goal of this research was to study the effect of the welding TIG on industrial aluminium 1050A.
First of all, experimental study aims to characterize the welded joint before and after heat treatment
and it’s effect on the microstructure evolution in different zones of welded metals.The use of the
different experimental techniques such as Scanning Electronic Microscopy (SEM), Electron Back
Scattered Diffraction (EBSD) and Hardness Vickers (Hv) allowed us to determine the influence of
heat treatment on the recristallyzation texture and the precipitation phenomena. The effect of
isothermal heat treatment on homogenization of welded joint has been observed by grain growth
reaction, and it was shown that the "Cube" orientation is the dominant texture component in welded
joint before or after heat treatments. XRD analysis confirmed a formation of intermetallics phases.

Key words: industrial aluminium 1050A, welding TIG, texture, EBSD, Heat treatments.



