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INTRODUCTION
Dans le cadre des travaux de métallographie très variés qui sont poursuivis au laboratoire de Vitry du Centre National de la Recherche Scientifique, nous avons été chargé de mettre au point et d'appliquer les techniques de la microscopie électronique.
On sait que la microscopie électronique est devenue un outil presque indispensable pour l'étude dé très nombreux problèmes. Certes, cette technique si élégante n’a pas encore l'importance de la métallographie classique, qui a fait tant de progrès au cours des quinze dernières années et qui a apporté tant de résultats inattendus, mais déjà la microscopie électronique apporte des confirmations capitales dans un grand nombre de domaines.
Nous avons eu comme sujet de recherche une étude qui se rapporte aux défauts des gros cristaux d'aluminium et aux défauts des joints de grains. En fait, nous avons tout d’abord entrepris l'étude d’une sous-structure apparente fine et régulière que nous avons observée sur les surfaces des cristaux d'aluminium à des grossissements de l’ordre de 10 000, après un polissage électrolytique très soigné. Il s'agissait de savoir si l’on était en présence d’une véritable sous-structure intéressant tout le volume du cristal, ou s’il s'agissait d’un aspect superficiel dû à une anisotropie du mécanisme de dissolution ou à toute autre cause.
La première hypothèse assimile les aspects décrits à l'apparition de la structure micromosaïque; les domaines de cette micromosaïque seraient allongés dans une direction [001]. Nous avons imaginé une méthode d'examen par les rayons X dont les résultats n’ont pas confirmé cette idée.
Une seconde hypothèse est fondée sur l’anisotropie de l'attaque du métal, comme dans le cas de l’apparition des figures de corrosion qui se développent progressivement sur les surfaces cristallines de l'aluminium sous l’action de l’eau régale fluorée.
Nous avons effectué des expériences d'attaque sur des monocristaux sphériques qui nous ont permis de préciser et de compléter notre idée de l'attaque sélective en fonction de l'orientation.
Dans une seconde partie, la microscopie électronique n’est utilisée que d’une manière accessoire. Nous décrivons des expériences nouvelles sur la corrosion intergranulaire de l'aluminium dans l’acide chlorhydrique. Ce problème à déjà fait l'objet de nombreuses recherches au laboratoire de Vitry et nos travaux sur ce sujet constituent une nouvelle contribution.
Le mécanisme de la corrosion intergranulaire fait intervenir la structure du Joint de grain, mais également l’action des impuretés. L'intérêt d’un métal débarrassé de ses traces ultimes d’impuretés apparaît alors très nettement. Dans une première
hypothèse, quel que soit le degré de purification, la corrosion continuerait à se produire dans les mêmes conditions. Dans le second cas, à partir d’une purification très poussée, la corrosion devrait cesser au joint des grains.
I1 s’agit donc également, dans notre travail, d’une contribution au problème des métaux de haute pureté.
Nous avons adopté, pour notre exposé, le plan suivant :
I. -— Étude des sous-structures visibles à l'échelle du microscope électronique à la surface des cristaux d’aluminium;
II. —— La corrosion intercristalline dans l'acide chlorhydrique d’aluminiums de
différentes puretés.
Nous prions M. Georges CHAUDRON, Membre de l’Institut, Professeur à la Faculté des Sciences de Paris, Directeur du Centre d'Études de Chimie Métallurgique (C.N.R.S.), de vouloir bien accepter l'expression de notre profonde reconnaissance pour la direction qu’il a donnée à nos recherches et pour l'intérêt qu'il nous a toujours témoigné.
Nous tenons à remercier tous nos camarades du laboratoire de Vitry, et en particulier Christian DE BEAULIEU, avec qui nous avons eu l’occasion de discuter fréquemment et d'échanger de nombreuses idées. Nous remercions également Jean MoNTUELLE pour son amicale collaboration au cours de la préparation des monocristaux d'orientation définie à l’avance.
Enfin qu'il nous soit permis d'exprimer nos plus sincères remerciements à
M. l'Ingénieur Général VERNOTTE qui a bien voulu accepter de faire paraître cette thèse dans la collection des Publications Scientifiques et Techniques du Ministère de l'Air.
ÉTUDE MORPHOLOGIQUE DE LA SURFACE DES CRISTAUX
Un échantillon d'aluminium pur poli électrolytiquement examiné au microscope classique présente une surface parfaitement réfléchissante sans autre structure que celle des joints de grains. L'orientation des cristaux peut être révélée par la formation de figures de corrosion dans un réactif à base d’acide chlorhydrique.
Dès que l’on a commencé à employer le microscope électronique, on a utilisé les propriétés remarquables de la couche d’alumine superficielle formée par oxydation anodique de laluminium, pour reproduire les détails de structure.
Ainsi, MAHL et STRANSKkI ont étudié les détails des figures d’attaque obtenues dans l'acide chlorhydrique gazeux et en solution [1], [2], mais n’ont pas signalé de structure nouvelle qui n'ait été entrevue par les méthodes classiques du microscope métallographique. Ce n’est qu’en 1949 que BrowN [3], puis GEACH et BUCKNELL [4], [5], signalent une structure nouvelle apparaissant à l'échelle de 1 000 À environ, c’est-à-dire absolument invisible au microscope ordinaire. Nous avons également observé cette structure sur des cristaux d'aluminium et d’alliages d'aluminium [6], [7]; nous avons remarqué qu’elle était tantôt très visible, tantôt presque imperceptible, et que son aspect variait avec les orientations des grains voisins. Nous avons tenté de relier ces aspects différents avec l'orientation du réseau cristallin par rapport à la surface d'observation.
TECHNIQUE EXPÉRIMENTALE
Nos expériences ont été effectuées, dans la majorité des cas, sur de l'aluminium raffiné de titre 99,99 ou 99,95 %,; cependant, dans certains cas qui seront précisés, des clichés ont été obtenus sur de l'aluminium technique de titre 99,5 % et sur des alliages, notamment : Al-Cu à 0,5 %, 2 % et 4 % de cuivre, Al-Mg à 3,2 et 7 %, de magnésium, Al-Zn a 8et 1207 de/zinc.
Nos éprouvettes sont en général des plaquettes découpées dans des tôles obtenues par laminage à froid avec un ou plusieurs recuits intermédiaires. Dans certains cas, le dernier recuit a été précédé d’un « allongement critique » qui permet d'obtenir de très gros cristaux. Le refroidissement est effectué suivant les cas, soit par trempe à l’eau ou à l’air, soit très lentement dans le four même.
Les échantillons sont ensuite longuement polis électrolytiquement dans le bain acéto-perchlorique de JACQUET [8]. L'examen au microscope électronique se fait par la
te
technique des répliques d'oxyde qui permet de reproduire les détails les plus fins dans le cas de l'aluminium et de ses alliages. Cependant, nous avons pu reproduire, dans quelques cas favorables, les structures que nous allons étudier à l’aide de répliques en matière plastique (formvar).
Les répliques d’alumine sont préparées après le polissage électrolytique par la méthode de KELLER et GEISLER [9]. On opère par oxydation anodique dans un bain à base de phosphate disodique et d'acide sulfurique, sous une tension de 20 V environ. Auparavant, quand il est nécessaire de repérer l'indice de MizLErR du plan de surface, on attaque cette dernière avec un réactif à l’eau régale fluorée [10] qui provoque la formation de figures de corrosion dont les faces sont parallèles aux plans }001! du cristal. La couche d'oxyde est alors découpée en petits carrés au moyen d’une lame de rasoir et séparée du métal par attaque de ce dernier au chlorure mercurique. Cependant, si cette méthode donne les meilleures répliques, elle a l'inconvénient de détruire l’échantillon; aussi, quand il est nécessaire de conserver ce dernier pour d’autres expériences, nous préférons détacher la pellicule d'oxyde du métal sous-jacent par un polissage électrolytique dans le bain de JAcQuET, selon la méthode décrite, pour les pellicules d'alumine épaisse, par LACOMBE et BEAUJARD [11].
DESCRIPTION GÉNÉRALE
Sur tous les échantillons, nous avons pu mettre en évidence, pour des grossissements de l’ordre de 10 000, une structure apparente fine et régulière. Elle se montre le plus souvent sous l'aspect de sillons extrêmement fins dont la régularité et l'orientation sont en relation directe avec l'orientation des cristaux sur lesquels elle apparaît. La distance moyenne entre ces sillons est assez constante d’un cristal à un autre et elle est comprise entre 900 et 1 200 À. Cependant, sur un nombre relativement faible de cristaux (tout au moins sur les échantillons préparés selon la méthode décrite précédemment) on n'obtient pas la structure en sillons, mais une structure grenue ou à contours polygonaux de dimensions analogues et qui semble correspondre à une orientation très différente du cristal support (fig. 1 et 2).
Nous nous proposons de préciser, d’une part, les orientations de surface auxquelles correspondent les différents aspects de la structure apparente que nous avons observés et, d'autre part, de préciser les indices cristallographiques des plans et des rangées réticulaires avec lesquels les sous-structures sont en relation simple d'orientation.
Le caractère cristallographique des figures observées apparaît très nettement sur la figure 3; on y voit en effet trois cristaux adjacents dont la section par le plan de surface est, dans les trois cas, voisine d’un plan )01h!; on peut constater que ces trois cristaux ont des orientations très distinctes qui se manifestent par de grands angles entre les rangées < 001 = contenues dans le plan de surface et parallèles, respectivement, aux sillons qui apparaissent sur chaque grain. Il est impossible d'attribuer les sillons à des lignes d'écoulement de la couche visqueuse au cours du polissage, car la direction du champ de pesanteur ne peut coïncider qu'avec une seule des directions de sillons à la fois.
ig. 1. —— Aspect de la sous-structure fine sur un alliage Al-Cu à 4% trempé
Fig. 2. — Autre aspect d’un alliage Al-Cu à 4% trempé Cet aspect est lié à une orientation de surface très différente
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Fig. 3. — Aspect de la structure sur trois cristaux voisins d’orientations différentes,
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Fig. 5. —- Surface dont le pôle est compris entre (103) est (102). Aluminium pur
Au contraire, la figure 56 correspond au cas de deux cristaux très faiblement désorientés; l'indication fournie par les arêtes des figures de corrosion concorde bien avec celle fournie par la direction générale des sillons sur les deux plages différentes.
L’exploration d'un grand nombre de cristaux dont les pôles de surface sont répartis dans le triangle (001), (101) et (111) de la représentation stéréographique du système cubique, nous a montré que les modifications du faciès dépendent essentiellement de l'orientation du plan de surface par rapport au réseau du cristal.
Pour un plan de surface dont le pôle est voisin de (001) la surface observée au microscope électronique est très lisse entre les figures de corrosion qui sont peu nombreuses (fig. 4). Lorsqu'on passe aux orientations différentes par rotation du plan de surface autour de l’axe [100], on voit apparaître des sillons d’abord flous et assez larges (1 200 à 1 400 À), dont la direction générale d’allongement est [010] (fig. 5).
Enfin, lorsqu'on arrive dans le voisinage immédiat du pôle (101), les sillons présentent un parallélisme excellent et un bon contraste pour la photographie (fig. 6).
Les pôles des plans que nous avons ainsi examinés s’alignent sur la zone d’axe [010]; si l’on considère les orientations qui s’en déduisent par rotation autour de l'axe [100] on constate que les sillons présentent deux directions principales dans les mêmes régions de la réplique. Ces deux directions, qui font un angle aigu entre elles, correspondent à l'émergence des plans respectivement parallèles à (001) et AN(100)"(/19-07netr8);
La figure 7 a été effectuée sur un alliage aluminium-cuivre à 4 %, alliage sur lequel il est difficile de faire apparaître des figures de corrosion; ici, l'orientation de la surface est déterminée par le très fin précipité de la phase Al,Cu qui précipite dans les plans 001! du réseau de la matrice [12], [13]; on constatera que les particules du précipité sont perpendiculaires, respectivement, aux deux directions de sillons [14].
Le pôle (111) et une région assez large, autour de ce pôle, sont caractérisés par une structure particulière formée de cellules équiaxes qui ne présente pas d’arrangement particulier. L’ensemble de la surface du cristal, en dehors des figures de corrosion, à un aspect de « peau d'orange » (fig. 9 et 10).
L'ensemble de ces observations est résumé par la figure 11 qui présente sur le triangle stéréographique de référence (001), (101) et (111) les principaux aspects des figures de corrosion donnant l'orientation de la surface de l'échantillon par rapport au réseau du cristal. La plage hachurée correspond aux structures en sillons avec une ou deux directions principales d’allongement.
Cette description est valable aussi bien pour l'aluminium pur que pour les alliages que nous avons étudiés. Il y a cependant, dans le cas de ces derniers, quelques phénomènes supplémentaires que nous décrirons ici. En ce qui concerne les alliages aluminium-zine, aluminium-magnésium, ils ne nous ont pas semblé plus sensibles que l'aluminium pur et nous nous sommes borné à les utiliser à titre de contrôle.
Le cas de l'alliage aluminium-cuivre à 4 % de cuivre est différent, car il présente le phénomène que nous avons décrit avec une netteté particulière (fig. 1 et 3). Cependant, lorsqu'on provoque la précipitation de la phase Al,Cu par un revenu de courte durée à des températures comprises entre 2000 et 350, le précipité ne perturbe en rien la structure apparente (fig. 7).
Fig. 7. — Surface d'un cristal de solution solide Al-Cu à 4%, présentant deux directions de sillons L'orientation est donnée par les précipités de phase 0’ visible sur la gauche de la figure
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Fig. 8. — Calque de la précédente figure mettant en évidence les directions respectives des sillons et des différents systèmes de précipitation de 0”
pie
Fig. 9, — Surface dont le pôle est proche de (535). Aluminium pur. Aspect de « peau d'orange »
Lorsqu'on poursuit le traitement thermique à 3509, les particules minces de précipité épaississent lentement en même temps que les sillons disparaissent progressivement. Il en est de même lorsqu'on laisse refroidir l’alliage très lentement de façon à éviter les tensions de trempe; on constate (fig. 12) que les sillons s’estompent d’abord au voisinage des gros précipités de Al,Cu.
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Fig. 11. — Aspect des figures de corrosion en fonction de la position du pôle de surface sur le triangle stéréographique (001), (101) et (111)
Cette expérience nous a permis d'éliminer l'interprétation selon laquelle les sillons seraient des lignes de trempe; ceci vient confirmer le fait que l'orientation des sillons est différente de celle des lignes de trempe habituelles.
Lorsque l’alliage subit un long revenu à 3500, provoquant une précipitation complète, on ne distingue plus de structure entre les globules de la phase Al,Cu coalescée (fig. 13).
Le fait que la sous-structure apparente est plus facilement mise en évidence sur l’alliage Al-Cu que sur l’aluminium pur doit être attribué à une réactivité plus
Fig. 12. — Aspect d’un alliage Al-Cu à 4% refroidi en 10 heures de 510° à la température ambiante La structure fine est très estompée au voisinage des gros précipités de phase 0’ en voie de coalescence
Fig. 13. — Précipité de la phase Al,-Cu coalescé par un long séjour à 350°
grande de cet alliage vis-à-vis des réactifs utilisés (polissage électrolytique, oxydation anodique). De même que le réactif à l’eau régale fluorée utilisé pour obtenir des figures de corrosion isolées sur l’aluminium pur ne peut pas être employé dans le cas de l’alliage AI-Cu, car il provoque un gravage presque immédiat de la surface; ici, les gros précipités de Al,Cu modifieraient, par leur taille et leurs propriétés, le champ électrique dans leur voisinage, empêchant ainsi la formation de sillons.
On pourrait encore supposer que la « structure apparente » correspond à l’image d'une structure réelle du cristal lui-même, que cette structure joue un rôle dans la diffusion des atomes étrangers au métal de base et que les clichés de microscopie électronique montrent ainsi les contours apparents des domaines de cette structure. C’est ce que nous nous proposons d’étudier dans les deux chapitres suivants.
HYPOTHÈSE DE LA MICROMOSAÏQUE
La première hypothèse d'explication qui a retenu notre attention est celle de la micromosaïque des cristaux. DARwIN et MosELEY [15], [16], dans deux mémoires de 1913 et 1914 [17], ont proposé la théorie de la micromosaïque pour expliquer certaines anomalies de la réflexion des rayons X par les réseaux cristallins. Les expériences de Darwin sur le chlorure de sodium ont montré que l'intensité du faisceau de rayons X réfléchi sous l’angle de BRAGG était plusieurs fois plus grande que ne le laisse prévoir le calcul effectué sur un réseau parfait et indéfini. D'autre part, le domaine angulaire pour lequel a lieu la réflexion de BRAGG s'étend de plusieurs minutes de part et d'autre de l’angle 0, alors que le calcul ne laisse prévoir qu’un domaine de quelques secondes d’arc. Ces résultats peuvent s’interpréter en supposant le cristal morcelé en petits blocs, très peu désorientés les uns par rapport aux autres et dont les dimensions, calculées d’après les données expérimentales, sont de l’ordre de quelques milliers d’angstrôms.
À la suite de DarwIN, de nombreuses expériences ont été faites sur un grand nombre de cristaux; des preuves supplémentaires apportées par la thermodynamique ont confirmé l’existence, à très faible échelle, de domaines cristallins à réseaux parfaits. Toutefois, aucune mise en évidence directe n'a pu être faite concernant la forme géométrique de ces domaines et la plus grande probabilité leur fait assigner des dimensions équiaxes.
Si nous admettons provisoirement que les aspects de surface que nous avons décrits sont liés à l'existence de la micromosaïque, et à condition de la confirmer par des expériences mettant en œuvre l'épaisseur même du cristal, nous sommes conduit, d’après l’aspect des micrographies, à concevoir une micromosaïque qui aurait les propriétés suivantes : les domaines parfaits seraient non plus équiaxes mais allongés dans une direction < 100 =, au détriment des deux autres, et les frontières de ces domaines suivraient l'orientation d’une famille de plans en zone avec [100]. Dans ces conditions, pour utiliser une image géométrique qui est peut-être trop précise, les domaines parfaits auraient la forme de tubes axés sur [100!, les désorientations faibles entre ces éléments se faisant à l’aplomb des parois de ces tubes, elles-mêmes orientées suivant des plans en zone avec [001]. Cette organisation, qui introduirait un élément d'anisotropie dans les propriétés du cristal d'aluminium, et en particulier dans les propriétés de réflexion des rayons X, pourrait être décelable par des expériences sur les monocristaux. Ces expériences portant sur la mesure de densité des taches de cristal
tournant, obtenues simultanément sur plusieurs familles de plans différents et dans des conditions géométriques identiques, demandent de nombreuses précautions expérimentales.
PRINCIPE DE LA MÉTHODE EXPÉRIMENTALE
Si nous admettons une structure micromosaïque allongée dans la direction d’une rangée [100] et que nous nous plaçons de façon à comparer les intensités des faisceaux de rayons X réfléchis, respectivement, par une famille de plans perpendiculaires à l'axe
\ \ Fig. 14 \e 10]
d’allongement de la micromosaique et une famille de plans parallèles, nous devrions trouver ces intensités différentes.
Nous avons étendu cette notion à des plans qui ne sont pas exactement perpendiculaires, mais font un angle inférieur à 20° avec l’axe d’allongement ou avec l'axe transverse : ainsi, nous avons comparé les taches correspondant aux plans (002) et (020), etc., et également les plans du type 117}, qui font un angle de 12° avec l’axe < 001 = correspondant, les plans }115! dont l’angle avec cet axe est de 170 et les plans :026! dont l’angle est de 180.
En effet, une famille de plans perpendiculaires ou proches de la perpendicularité, réfléchit un faisceau qui a traversé un faible nombre de blocs. Au contraire, une famille de plans parallèles ou presque parallèles à la direction d’allongement de la micromosaïque, réfléchit un faisceau qui a traversé un grand nombre de limites de blocs.
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Cette mesure d'intensité est uniquement relative, alors que la mesure effectuée par JAMES, BRiNpLEY et Woop [18], sur l'aluminium également, ne porte que sur une
seule famille de plans à la fois mais en valeur absolue.
Fig. 15 a
Pour faire ces comparaisons, il nous a paru Commode d'utiliser la methode du cristal tournant en transmission, en nous plaçant de telle sorte que les taches dont nous voulons comparer les intensités se forment symétriquement par rapport à la strate
Fig. 15 b
équatoriale du cliché. Cette condition est réalisée si nous choisissons comme axe de rotation l'axe < 110 =.
Pour fixer les idées, supposons que nous ayons observé sur une surface de pôle proche de (011) une microstructure allongée dans la direction [110]; notre mesure consiste à comparer les intensités de la famille de plans (010) avec la famille (100). Pour cela, nous pouvons choisir comme axe de rotation la rangée [110] (fig. 14).
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Dans ces conditions, si notre méthode est assez sensible, les intensités des faisceaux comparés doivent être différentes.
Nous avons donc prélevé sur les monocristaux d’aluminium de lalliage Al-Cu à 4%, de cuivre, sur lesquels nous avions repéré le sens de la structure apparente, des prismes à base carrée de 1,5 mm de côté. Ces prismes ont été découpés à la scie d’horloger suivant deux lignes parallèles entre elles et toutes deux inclinées à 55° sur la direction de la structure apparente. Ils ont été ensuite polis électrolytiquement pendant plusieurs heures afin d'éliminer toutes les traces d’écrouissage.
Ces prismes ont été alors orientés sur un cristallomètre C.G.R. de façon à prendre la rangée [110] comme axe de rotation; le premier réglage se fait d’après le diagramme de
Fig. 16. — Montage du cristal tournant avec faisceau monochromatique focalisé
LAUE en retour qui a servi à déterminer les lignes de découpage. Le réglage définitif est obtenu en prenant deux clichés du cristal oscillant d’une faible amplitude autour de deux positions faisant entre elles un angle de 909 dans le plan horizontal. On calcule pour chaque cliché le petit angle dont il faut déplacer le cristal pour que deux taches symétriques soient ramenées exactement sur le plan horizontal passant par le point d’intersection de l’axe de rotation avec le faisceau de rayons X incident.
Notre cristal ainsi réglé est éclairé en rayonnement monochromatique K,; du molybdène sous 40 KV; le rayonnement est rendu rigoureusement monochromatique avec un monochromateur formé par un cristal de quartz plan courbé au rayon 1 100 mm. Si la focalisation du montage est réglée sur le film en À au point symétrique de la fenêtre d'entrée par rapport au cristal C (fig. 15 a), les taches situées de part et d’autre de A seront de moins en moins focalisées au fur et à mesure qu’on s’éloignera de A. En effet, la position du cristal est centrale et le cercle de focalisation a AC pour diamètre. Il est possible d’obtenir une région plus grande où l’on a une quasi-focalisation en réalisant la mise au point à 2 mm en arrière de A (fig. 15 b). L'exploration du cristal a été faite
par oscillations de 32° dans le plan horizontal sur une amplitude totale de 909, c'est-à-dire en trois oscillations de 329 se recouvrant de 20. La figure 16 montre l’ensemble
de l'installation.
RÉSULTATS Cette première série de mesures nous a permis de trouver des différences d'intensité
entre les taches (020), (040) et (200), (400). Cependant, pour faire coïncider l'axe d'oscillation avec la rangée [110], il avait été nécessaire d’incliner l'axe du prisme sur
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l'axe de rotation (fig. 17), et cette disposition géométrique pouvait à elle seule expliquer les différences d'intensité observées par l’asymétrie des réflexions.
Nous avons été ainsi amené à préparer des monocristaux d'aluminium cylindriques axés exactement sur une rangée [1101].
PRÉPARATION DE FILS MONOCRISTALLINS AXÉS SUR |110]
Cette préparation à été réalisée en collaboration avec J. MONTUELLE par la méthode de T. FuüyrwarA et TIEDEMA [19], [20], [21] sur un fil d'aluminium titrant 99,7 % et de diamètre 2 mm.
Nous décrirons très rapidement les différentes phases de cette préparation :
10 formation d’une texture favorable à la recristallisation à gros cristaux par passage rapide du fil écroui dans un four tubulaire; le morceau de fil utilisé, qui mesure
de 20 à 25 cm de long, est posé sur une sole mince en acier inoxydable, portée par des rails qui traversent le four de part en part. Le passage de la sole à travers le four est assuré par un moteur électrique à vitesse variable, par l'intermédiaire d’une chainette légère en nickel chrome. Pour la formation de la texture, le fil écroui passe à la vitesse de 9 cm/mn dans le four chauffé à 5509;
20 écrouissage critique obtenu par une traction de 2%, puis formation d’un germe monocristallin par passage dans le four chauffé à 6000, à la vitesse de 3 cm/h.
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Fig. 18. — Exemple de figure obtenue avec le montage de la figure précédente Axe du cristal [110]
On arrête volontairement l'opération lorsque quelques centimètres du fil ont pénétré dans la zone chaude. On attaque pour vérifier qu’on a un monocristal à une extrémité du fil;
39 on détermine par un cliché de LAUE en retour l'orientation du germe, et l’on calcule sur la projection stéréographique la rotation et la courbure qui permettent de rendre la rangée [110] parallèle à l’axe du fil;
40 la rotation et la courbure sont données sur une machine construite spécialement à cet effet. Elles se font sur la région non encore recristallisée;
5° on fait repasser le fil dans le four à 6000 et à la vitesse de 3 em/h et, dans la plupart des cas, le monocristal croit dans tout le fil.
On tronçonne ensuite le monocristal en morceaux de 2 em de long pour les placer sur le cristallomètre.
RÉSULTATS
Contrairement aux expériences précédentes, les taches correspondantes situées de part et d'autre de la strate équatoriale ont la même intensité. Ainsi, sur la figure 18, on voit que les taches correspondant aux plans d'indices : (062), (151), (260), (151), (040) et (020) sont identiques aux taches correspondant aux plans : (602), (511), (620), (511), (400) et (200).
Nous pouvons donc conclure que :
19 les différences d'intensité constatées dans la première série d'expériences provenaient uniquement de l’asymétrie de la réflexion;
29 la structure apparente que nous avons observée n'est pas une vraie sousstructure intéressant toute la masse des cristaux, mais un phénomène superficiel pour lequel il est nécessaire de chercher un autre mode d'explication.
DÉCROISSANCE DES CRISTAUX D’ALUMINIUM PAR ATTAQUE CHIMIQUE
La seconde hypothèse que nous proposons pour interpréter la formation des structures apparentes est plus chimique, elle s'inspire de la théorie de STRANSKI sur la croissance des cristaux et la formation des figures de corrosion. Cette théorie suppose que la dissolution préférentielle du cristal se fait parallèlement aux plans 001!, par formation de facettes microscopiques ou submicroscopiques, comme nous allons le montrer. Elle n'exclut d’ailleurs pas entièrement l’hypothèse des défauts de perfection du réseau, car les sillons seraient analogues à des figures de corrosion en lignes serrées et régulières. De même que de nombreux auteurs sont d'avis que les figures de corrosion sont un aspect sensible des dislocations [22], il n’est pas interdit de penser que les défauts d’arrangement constatés dans les sillons sont un effet indirect des défauts individuels ou des rassemblements des défauts du réseau.
En effet, on peut constater sur un grand nombre de figures des défauts dans la continuité des sillons qui rappellent le schéma proposé par BURGERS pour les dislocationscons [Evo fig. 3,15, 6/#7rett2):
Si l’on considérait le cristal non plus en tant que réseau à trois dimensions mais, ainsi que l’a proposé BARNES [24], comme un ensemble de paquets de plans }001!, analogue à un jeu de cartes, les défauts constatés dans larrangement des sillons apparaîtraient comme des dislocations exprimées en termes de plans ;001!. Dans ce sens, une statistique sommaire effectuée sur les figures que nous avons montrées nous à donné un nombre de défauts variant de 0,9 à 1,4. 10$ par centimètre carré, ce qui n’est pas tellement éloigné des chiffres donnés par Gay, Hirscn et KELLY pour le nombre de dislocations dans un cristal d'aluminium non écroui [25].
Cependant, indépendamment de toute spéculation, nous admettons que le bain de polissage électrolytique agit comme agent de corrosion favorisant la formation de faces parallèles à }001! au même titre que l'acide chlorhydrique lors de la formation des figures de corrosion. Cependant, ici les facettes sont à une échelle si faible qu'elles sont invisibles au microscope ordinaire et ne sont décelées que par le microscope électronique dans les cas favorables.
Il est cependant nécessaire de faire une analyse plus approfondie du mécanisme de l’attaque en fonction de l'orientation du plan de surface du cristal, comme cela est suggéré naturellement par les figures du chapitre premier.
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Nous commencerons dans le cas de la surface dont le pôle est proche de (101), car il est favorable à l'apparition d’une structure apparente simple. En effet, les deux familles de plans (100) et (001) qui forment les côtés des sillons, émergent de la surface et se coupent suivant des lignes parallèles à celle-ci; dans ce cas, le relief est maximum.
La figure 19 schématise l'aspect de surface suivant une coupe perpendiculaire à l'axe [010] (fig. 19 a) et en perspective (fig. 19 b).
Surface apparente (101)
(a) Coupe L à /'axe [010]
Il faut cependant tenir compte de l'aspect arrondi des sillons qui sont moins nets que les figures de corrosion dues à l'acide chlorhydrique. Deux faits peuvent concourir à cet aspect
1° les figures de corrosion ont des dimensions relativement grandes par rapport à l'épaisseur de la couche d'oxyde qui sert de réplique, d’où leur aspect très contrasté. La couche d'oxydation anodique que nous utilisons comme réplique à une épaisseur qui varie, suivant la tension sous laquelle elle a été préparée, entre 250 et 500 À pour des tensions comprises entre 20 et 30 V. Nous utilisons en général 22 V, ce qui correspond à une épaisseur de 300 À. Pour des sillons espacés en moyenne de 1 000 À, ja largeur
Couche d'oxyde
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d'une facetle est ses — 700 À: la hauteur du relief serait de 500 À; en admettant que les arêtes soient vives, on a l'aspect de la figure 20, pour une coupe perpendiculaire à l’axe [010]. On voit que dans ces conditions, l'épaisseur de la réplique n’est pas négligeable devant la hauteur du relief qu’elle doit reproduire et que le contraste sera moins bon que dans le cas d’une figure de corrosion qui a des dimensions variant de 0,5 à plusieurs microns et pour lesquelles on a l’aspect de la figure 21, schéma pour lequel
la figure de corrosion a 1 u de côté.
L'épaisseur de la réplique est très petite devant les dimensions du relief épousé et, dans ce cas, les moindres détails de structure sont reproduits;
20 de plus, les arêtes en saillie ne sont sans doute pas vives mais émoussées par un effet de pointe dû au champ électrique lors du polissage électrolytique et la vraie représentation en coupe perpendiculaire à l’axe [010] est probablement celle de la figure 22, où seule l’arête en creux est nette et donne l’impression du relief.
Lorsqu'on considère les surfaces dont les pôles sont sur la zone d’axe [010], entre (101) et (001), au fur et à mesure qu'on s'éloigne de (101), la face (001) se couche de plus en plus sur le plan de surface et le relief total diminue (fig. 23). Les sillons sont plus difficiles à déceler, on a souvent recours à un artifice qui consiste à incliner le porte-objet dans le tube du microscope, de part et d’autre de la position habituelle perpendiculaire au faisceau d'électrons. Cet artifice est l'équivalent en microscopie électronique de l'éclairage oblique en microscopie ordinaire. Lorsqu'on a fait des figures de corrosion pour repérer l'orientation du plan de surface il faut, pour avoir des résultats corrects, présenter le plan de la réplique perpendiculairement au faisceau d'électrons; si les sillons sont peu visibles dans cette position, on prend un second cliché sous un angle * mettant nettement les sillons en évidence, mais cette fois on ne tient pas compte de l'aspect des figures de corrosion qui est une projection orthogonale des premières sur un plan faisant un angle «x avec le plan perpendiculaire au faisceau des électrons (fig. 24 et 25).
Pour la surface dont le pôle est proche de (001), la dissolution se produit pratiquement parallèlement à la surface existante et, à moins d'hétérogénéité de composition, la surface est lisse.
Pour les surfaces dont les orientations se déduisent de celle de la zone (101) et (001) par rotation autour de l'axe [100], l'émergence des plans (001) et (100) se fait suivant deux directions distinctes, mais les sillons sont parallèles à la famille de plans qui est le plus inclinée sur la normale au plan de surface (fig. 26). Cependant, lorsque ces deux familles de plans sont également inclinées sur la normale, ce qui a lieu pour les pôles de surface situés sur la zone d’axe [101] entre (101) et (111), au hasard de faibles ondulations de surface, c'est l’une et l'autre des directions d'émergence qui est choisie par les sillons (fig. 7 et 12).
Enfin, lorsqu'on se rapproche du pôle (111) et pour une région assez large autour de ce pôle, le troisième plan émergent (010) vient interférer à son tour; on ne distingue plus alors de direction d’allongement et les figures de dissolution qui devraient théoriquement se présenter comme de petites pyramides à base triangulaire, ont un aspect de cône émoussé du fait de l’arrondi des arêtes au sommet.
Fig. 24, — Plage présentant une struture fine peu visible sur l'aluminium pur
Fig. 25. — Même place que sur la figure 24, mais après une rotation de 18° du porte-objet autour de son axe. La structure fine est alors parfaitement visible. Les figures de corrosion n'ont plus la forme qui correspond au plan de surface de l'échantillon
HOUSE
Ce mode de décroissance des cristaux parallèlement à des faces lentes [001] doit entrainer des vitesses de dissolution différentes suivant les orientations. Nous allons étudier le phénomène dans le cas de l’eau régale fluorée qui donne des résultats rapides et nettement caractérisés, pour passer ensuite au cas du polissage électrolytique à la lumière de nouvelles expériences.
C'est ainsi que dans le but de préciser le mécanisme de la dissolution des cristaux d'aluminium, nous avons été amené à préparer des monocristaux de forme extérieure sphérique. En effet, le milieu d'attaque ayant, dans les cas que nous avions à considérer, une symétrie sphérique, l'attaque doit faire apparaître les pôles correspondant à la
SDS AA * A à u + de NS * À à Le à \ AN S NY NS Fig. 26. — La structure fine est parallèle au plan } 001 ! le plus incliné sur la normale
à la surface de l'échantillon
symétrie du cristal. Le développement, au cours de l'attaque, des pôles correspondant aux plans principaux, permet de comparer les vitesses de dissolution suivant les axes principaux et de prévoir l'évolution des formes extérieures du cristal.
PRÉPARATION DE MONOCRISTAUX D'ALUMINIUM DE FORME EXTÉRIEURE SPHÉRIQUE
Nous avons obtenu les monocristaux par la méthode de surfusion dans des moules en réfractaires alumineux Norrox frittés à 1 1000, Les meilleurs résultats ont été obtenus en partant de blocs de réfractaires pleins dans lesquels les cavités de forme hémisphérique sont taillées à l'aide d’une meule de forme sphérique tournant à grande vitesse qui ne s'use pratiquement pas pendant l'opération et donne une surface parfaitement polie. On taille également un canal de coulée et un évent d'expansion et l'on ajuste soigneusement les deux coquilles l'une contre l'autre au moyen d'un ligament de fil d'amiante.
L'assemblage est porté à 7000 dans un four à moufle, cependant qu'on fond dans un creuset d’alumine la quantité d'aluminium nécessaire à la coulée. Lorsque le moule
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est chaud, on le retire rapidement du four et l’on coule l'aluminium en source par le trou de coulée A (voir fig. 27), jusqu’à ce que le niveau de métal liquide affleure le dessus du moule en C. On chauffe alors avec un chalumeau l'extrémité C de façon à maintenir le métal liquide dans la deuxième partie du moule. Dans ces conditions, la sohidification débute en À par plusieurs cristaux qui ont des vitesses de croissance différentes suivant leurs orientations; généralement, le nombre de grains diminue rapidement, leur vitesse de croissance étant inférieure à celle du front de solidification, et c’est un monocristal cylindrique en général axé sur < 001 = qui se présente dans la région rétrécie B. S'il y a encore plusieurs cristaux en B, le coude achève la sélection en éliminant le cristal placé à l’extérieur. C’est donc, sauf germination spontanée intempestive, un monocristal qui s’épanouit dans la sphère et jusqu’en C lorsque la solidification s'achève. On démoule après refroidissement les monocristaux qui ont 20 mm de diamètre. On découpe soigneusement à la scie d’horloger une C À des masselottes à ras de la sphère et l’on conserve l’autre qui
permet de manipuler commodément le cristal. La région
parcourue par la scie est polie au papier potée fin, puis
l’ensemble est poli électrolytiquement pendant 1 à 2 heures de
façon à obtenir un poli spéculaire.
DÉCROISSANCE DANS L'EAU RÉGALE FLUORÉE
LACOMBE et BEAUJARD [26] ont signalé que les 5 échantillons polycristallins d'aluminium pur étaient attaqués Fig. 27 plus ou moins vite, suivant les orientations des différents grains, par le réactif à l’eau régale fluorée qu'ils ont mis au point. En particulier, un échantillon soumis à une attaque de 30 minutes montre un faciès caractéristique avec des surfaces de grains en terrasses; les grains dont le plan de surface est proche de 001! restent polis et en relief par rapport aux autres. Les éprouvettes présentant une texture (100) et [001] montrent une résistance particulière à l’attaque. Cependant, le phénomène est complexe et peut être modifié par la formation de piles électrochimiques que nous évitons par l'emploi de monocristaux.
Un raisonnement purement mécanique de composition de vitesses nous permet de prévoir la forme limite que doit prendre le cristal par dissolution anisotrope de ses faces. Il nous faut auparavant connaître la face lente de la dissolution dans l'aluminium. MaHL et STRANSKI [27|, puis LACOMBE et BEAUJARD [26] ont montré, par examen microscopique et par détermination des orientations aux rayons X, que les figures de corrosion se développaient par facettes parallèles aux plans 001! du cube.
Nous représentons la vitesse de dissolution perpendiculairement à la face la plus lente par un vecteur Von): sachant que les faces non parallèles à 001! se dissolvent uniquement par facettes qui sont parallèles à }001!, le vecteur vitesse correspondant à la face }hkl! est obtenu en projetant orthogonalement sur la rangée < hkl =>, les vecteurs vitesses correspondant à chaque système des facettes qui interviennent, Par exemple, la vitesse ire ou vitesse de dissolution parallèlement à une surface 011, est composée
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Fig. 30. — Monocristal sphérique d'aluminium pur poli électrolytiquement pendant 2 heures, attaqué 20 secondes à l’eau régale fluorée
Aspect du pôle (001)
Fig. 31. Aspect du pôle (111) Sur un monocris{al sphérique d'aluminium
Fig, 32, — Attaque de 10 minutes dans l’eau régale fluorée
Fig. 33. — Attaque de 5 heures dans l’eau régale fluorée Le]
vectoriellement à partir des deux vecteurs correspondant aux facettes (001) et (010) qui interviennent (fig. 28) et sont dans le même plan (0k, 07). On à donc :
V(o11) — Voo1 3 Voo ou
| Von) | = V2 | Voo: |-
; > > > Dans le cas des plans }111! les trois vecteurs Vi Véro) t Vaoo) Se composent et l’on a la vitesse de dissolution maximum en valeur absolue :
| Viun | == V3 | NE (fig. 29);
La vitesse étant maximum pour les directions < 111 =, les faces }111! perpendiculaires à ces directions vont se développer au détriment des faces lentes }011! et ;001! qui vont disparaître. Le solide limite obtenu dans ces conditions est l’octaèdre.
Les différentes figures suivantes montrent les stades de l'attaque; les calques portent les indices des pôles.
Au bout de quelques secondes d'attaque, les régions des pôles }111! et ;011: deviennent mates par formation de figures de corrosion.
Les pôles \001!, qui conservent l'aspect du poli électrolytique, couvrent de larges surfaces circulaires (fig. 30); les pôles }111! sont très étroits (fig. 31).
Après 10 minutes d'attaque (fig. 32), les pôles 001! n'occupent plus qu'une surface réduite qu’ils conserveront pendant longtemps; les pôles (111) sont considérablement élargis.
Après 2 heures, le cristal a perdu sa forme extérieure sphérique; l’aspect est celui d’un cuboctaèdre avec des faces 001! réduites, des arêtes }011! et de larges faces ;111! encore convexes.
Au bout de 5 heures, on obtient un octaèdre à faces convexes à grand rayon de courbure; les sommets 001! sont aigus et les arêtes }011! bien marquées (fig. 33).
Si l’on pouvait continuer l'attaque suffisamment longtemps, on arriverait aux faces planes, mais il devient difficile de pousser l’attaque plus loin, car les gaz emprisonnés dans le métal au moment de la solidification ont formé des cavités qui s’élargissent à mesure que les dimensions extérieures du cristal diminuent.
DÉCROISSANCE PAR POLISSAGE ÉLECTROLYTIQUE
L'examen au microscope électronique des faces des cristaux d'aluminium poli électrolytiquement et les expériences de décroissance des monocristaux d'aluminium dans l’eau régale fluorée suggèrent que la décroissance par polissage électrolytique prolongé doit s'effectuer suivant la symétrie cubique et non suivant la symétrie sphérique.
Cet effet de dissolution en fonction de l'orientation a d’ailleurs été signalé par LacomgE et BEAuJARD [26] sur des échantillons polycristallins. Tous ceux quiutilisent
Fig. 33 bis. — Polissage électrolytique pendant 24 heures Attaque 20 secondes au réactif à l’eau régale fluorée Aspect du pôle (111)
le polissage électrolytique en métallographie ont rencontré cet effet de relief entre des grains d’orientations différentes après un polissage très poussé.
Nous avons utilisé des monocristaux sphériques pour mettre la symétrie du phénomène en évidence. Cependant, la vitesse de dissolution étant très lente, il est difficile d'effectuer la décroissance de telle sorte que l’ébauche de l’octaèdre soit visible directement. Pour faciliter la compréhension du phénomène nous avons mis au point un procédé d'attaque qui révèle les dimensions respectives des surfaces polaires correspondant aux faces principales et montre ainsi l’évolution du cristal sphérique au cours du polissage.
Ce procédé utilise le réactif de LACOMBE et BEAUJARD à température basse (4 à 59) et pendant le temps juste suffisant pour faire apparaître les pôles sans les modifier par attaque plus profonde. L'attaque dure de 20 à 30 secondes; on l’arrête dès que les zones 1011! et }111! apparaissent.
Les figures 30 et 31 représentent respectivement des pôles (001) et (111) apparaissant sur le cristal après un temps de polissage relativement court (2 h environ); on constate l’énorme développement des pôles }001! et le faible développement des pôles ;111!.
La figure 33 bis montre, au contraire, le développement du pôle (111) après un polissage de longue durée (24 h environ). On peut constater que les régions }111! ont doublé de surface tandis que les régions }001! ont diminué de moitié. On voit ainsi l’amorce des faces de l’octaèdre. Malheureusement, il est difficile de poursuivre l'expérience déjà très longue, car les cavités dues aux gaz se développent encore plus vite que par attaque dans l’eau régale fluorée et masquent la forme extérieure du cristal.
ANNEXE SUR LES VITESSES DE DISSOLUTION EN FONCTION DE L’ORIENTATION
Dans le chapitre précédent, nous avons admis, d’après MAHL et STRANSKI, que les faces lentes dans la dissolution des monocristaux d'aluminium dans l'eau régale fluorée étaient les faces }001!.
Nous avons représenté la vitesse dans les différentes directions < 001 > par un vecteur Vos Nous avons montré que, par addition géométrique de ces vecteurs, on obtenait dans les cas simples la valeur des vecteurs vitesse correspondant à des directions différentes, par exemple
V(oo1) ;
Vo) | = \
Co |
Vainl=\ V(oo1) |:
Nous voulons ici écrire la formule générale permettant d'obtenir la valeur de la vitesse pour un plan quelconque (HKL), c'est-à-dire la projection de la vitesse sur une rangée [AK], perpendiculaire au plan (HKL).
Nous avons vu que, pour un plan initial (HKL), la décroissance se produit suivant des facettes respectivement parallèles à 2 ou 3 des plans cubiques (001), (010) et (100).
Dans le cas où deux systèmes de plans interviennent, c'est-à-dire pour des directions comprises dans le plan parallèle en 0 à (100), entre [001] et [010], on a (fig. 34) :
> RU re Viokn — Pjçoxy Von) + Pjtoxt V(oxo).
Puisque Von) | = | Vo) :
OA
(1) Vox | = | V(oi) (cos O0 + sin 0),
ce qui donne une représentation polaire de la vitesse de dissolution en fonction de l'orientation dans le plan (100).
Dans le cas le plus général, où les trois plans cubiques interviennent, nous adoptons un système de coordonnées sphériques (fig. 35).
Voro [070]
_[hk/]
AT Dans le plan parallèle en 0 à (001), on a :
Vinko] — V (oo) (cos 0 + sin 0).
Dans le plan passant par [001] et [AK O0], on a :
> Re —— Von = Pink Vooi + Pink Vinkoy,
Vinky — V(ou1) Sin ® + Vinko] COS @
— V(op1) Sin ® + Vigo) (COS 8 + sin Ü) cos w,
Von = | Vo) | [Sin g + (cos 0 + sin 6) cos o].
Quand la direction [Ak!] change, c'est-à-dire quand on fait varier les deux paramètres 0 et w, l'extrémité du vecteur Ve décrit une surface que nous allons essayer de représenter par l’aspect de ses sections par les plans principaux :
1° Section par le plan parallèle à (100) passant par l’origine (/iq. 36).
Si nous appelons [001], Oy et [010], Ox, x et y sont les coordonnées du vecteur V ox, de module £; on a dans le premier ie
À : l COS 0 — > et sin 0 — Ÿ p p ÊLE V2 = 2? + y.
En reportant ces valeurs dans l’équation (1), on a : LE + y —N (x + y) = 0;
, LA D 7 V V2 L Le < c'est l'équation d’un cercle de rayon _; , passant par l’origine et centré au point d d a M ( ; ;
e coordonnées x = et y — 5.
Dans les quatre quadrants, on obtient de même un cercle et l’ensemble de la courbe est formé par les parties extérieures à l'intersection de quatre cercles de
2 ; rayon _, , passant par l’origine et se coupant sur les axes.
2° Section par le plan (110) (fig. 37)
Nous appelons [110], Ox et [001], Oy; x et y sont les coordonnées du vecteur Vin de module 9; nous reportons les valeurs de :
î COS p — el Sin @
me,
DRE LUCE
Sin 0"— cos 0 —
Dans le premier quadrant, on a :
+ y V(zV2+ y) =0.
v 3 C’est encore l’équation d’un cercle passant par l’origine et de rayon R — DT &e centré au point de coordonnées :
v V2 V He et .
La courbe utile est formée par les parties extérieures à l'intersection des quatre
cercles sécants.
Dans le cas général, on peut montrer de même que les sections de la surface par des plans en zone avec l’axe [001] sont des cercles passant par l’origine et se coupant sur l’axe quaternaire au point de coordonnées :
+= 0 et 7 = V, et sur l’axe des x au point d’abscisse :
x = V (sin 0 + cos 6).
Leurs rayons sont donnés par la formule :
| R = S VI + (Gn0 + cos Op.
L'ensemble de la surface est formé par les parties extérieures de huit sphères sécantes.
CONDITIONS POUR OBTENIR DES FACES PLANES PAR DISSOLUTION A PARTIR D'UN CRISTAL SPHÉRIQUE
Une première méthode empirique procède par construction graphique. À partir d'un cercle, section équatoriale du cristal par un plan (011), on porte sur des rayons vecteurs distants de 109 en 10°, une unité arbitraire proportionnelle à la vitesse suivant cette direction. Cette vitesse est calculée soit par la formule déjà obtenue, soit, plus
commodément, par l'abaque que constitue la section de la surface des vitesses par le plan (110) (fig. 37).
re
On trace ainsi (fig. 38) une série de courbes à rayon de courbure croissant qui sont les sections du cristal par un plan (110) à différents moments de la dissolution. On arrive finalement à une section droite. Si l’on exprime alors la décroissance en pourcentage du rayon initial dans une direction [001], on obtient : OA — environ 60 %, du rayon initial.
Fig. 38 Fig. 39
L'autre méthode consiste à exprimer (fig. 39), en fonction des éléments connus, que la dissolution produit une face plane perpendiculaire à la direction [111].
On obtient ainsi un système de trois équations à trois inconnues, dont la résolution est facile; les résultats sont les suivants :
— direction [001] : OA — 63 % du rayon initial;
— direction [110] : OC = 43 % du rayon initial;
— direction [111] : OB = 35 % du rayon initial.
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CHAPITRE PREMIER
LA CORROSION INTERCRISTALLINE DE L’ALUMINIUM TRÈS PUR DANS L’ACIDE CHLORHYDRIQUE
La corrosion intercristalline de l'aluminium pur a été signalée depuis longtemps par RonRMANN {1}; il utilisait de l'aluminium de titre 99,95 %,. Il a montré que l'acide chlorhydrique était pour l'aluminium un réactif spécifique de l'attaque intergranulaire. La durée de ses expériences était assez longue, car il opérait par attaque naturelle non accélérée. Des expériences portant sur des aluminiums beaucoup plus purs titrant 19008 ermmement) 998684) Mont étémellectuees auslaboratoirende Mitryedes 1946 [2], [3]. Elles ont permis de retrouver le même phénomène de dissolution préférentielle aux joints de grains. En plus de l'attaque chimique dans des solutions d’acide chlorhydrique de différentes concentrations, des techniques d'attaque accélérée ont été mises au point au laboratoire [4[. Ces différentes techniques consistent à placer l'échantillon en anode ou en cathode dans une cellule à électrolyse contenant l'acide chlorhydrique.
Nous avons adopté l'attaque anodique dans l’acide chlorhydrique à 15 % en poids et sous une densité de courant de 10 mA par décimètre carré.
Les expériences déjà réalisées au laboratoire avaient montré que la couche d’alumine formée pendant le traitement de recristallisation dans l’état solide des éprouvettes de corrosion, aussi bien que le polissage mécanique de leur surface, avaient pour conséquence une attaque généralisée. Le polissage électrolytique des éprouvettes était donc nécessaire; nous l’avons également adopté.
Les résultats fondamentaux qui avaient été établis dès 1946 concernaient l'influence de l'orientation relative des cristaux sur l'attaque. En effet, pour des cristaux d’orientations voisines, l'attaque est faible et beaucoup plus lente que pour des cristaux fortement désorientés. De plus, lorsque deux cristaux sont en relation de macle et que le joint de grain est confondu avec le plan de macle lui-même (111), 1l n’y a pas corrosion, quelle que soit la durée de l'attaque. Enfin, dans le cas de Joints sinueux, suivant l'orientation de chaque portion de joint par rapport aux deux réseaux, l'attaque peut être rapide et profonde ou, au contraire, lente et superficielle. Tous ces faits permettent de comprendre par exemple que lorsque l’attaque est prolongée suffisamment longtemps, tous les cristaux ne se détachent pas simultanément, mais
(1) Cet aluminium de haute pureté avait été fourni au laboratoire de Vitry par M. GADEAU.
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plus ou moins vite suivant que l'orientation de leurs joints est plus ou moins favorable à un cheminement rapide de la corrosion.
Ayant fixé nos conditions expérimentales en ce qui concerne la concentration d'acide, la densité de courant et le traitement de surface, nous nous sommes attaché à étudier la corrosion intergranulaire en fonction d’autres facteurs capables d’influer sur son aspect et sur la rapidité de la décohésion des cristaux. Ces facteurs sont : la pureté du métal, la nature des impuretés qu'il contient encore à l’état de traces, le traitement thermique, et enfin la grosseur du grain.
PRÉPARATION DES ÉPROUVETTES
Nous avons utilisé pour nos expériences des échantillons d'aluminium à gros cristaux de 1 em de diamètre environ préparés de la façon suivante :
— nous découpons dans un lingot de fonderie des tranches de 15 mm d'épaisseur, qui sont ensuite finement surfacées au tour sur les deux faces, puis décapées légèrement à la lessive de soude chaude pour éliminer les traces de graisses apportées par l'outil. Par laminage à froid, nous réduisons le métal à l’état de tôle de 1 mm d'épaisseur dans laquelle nous découpons des éprouvettes de 20 mm de largeur sur 80 de longueur. Les éprouvettes sont alors soumises à un premier recuit de 15 minutes à 6100, puis sont étirées de 2,5 % (écrouissage critique) avant de subir le recuit de recristallisation. La dernière recristallisation est effectuée à 6109, pendant un temps variable qui sera précisé suivant les expériences : il n’est que de 2 heures dans certains cas, le plus souvent de 12 heures, et quelquefois de huit jours, et même davantage.
INFLUENCE DE LA PURETÉ
Nous avons successivement soumis aux expériences de corrosion intergranulaire tous les aluminiums de puretés différentes dont nous pouvions disposer. Suivant les cas, ie Litre conventionnel indiqué est celui fourni par le producteur, ou le résultat d'analyses effectuées au laboratoire de Vitry par F. FARHAX [5] où Ph. ALBERT [6], [7].
1. — Nous avons fait quelques essais sur l’aluminium technique de titre 99,5 %,. Nous avons constaté que les échantillons se dissolvent très rapidement et de façon quasi uniforme : le passage du courant électrique semble sans influence; souvent, la réaction devient violente avec échauffement du liquide. Dans ces conditions, la surface des grains et les joints sont soumis à une vitesse d'attaque sensiblement égale, quelle que soil l'orientation. Il en résulte une dissolution complète en 24 heures environ. Lorsque l'échantillon ne mesure plus que quelques dixièmes de millimètres d'épaisseur, il se produit parfois une séparation de quelques cristaux mais, le plus souvent, il y a auparavant rupture à la ligne d’eau où la corrosion est plus intense,
2. — Pour l'aluminium 99,95 %, on commence à voir apparaître la corrosion intergranulaire, mais elle est loin d'être parfaite (le phénomène parfait serait celui qui permettrait une séparation des cristaux sans attaque de la surface). Ici, au contraire, les joints se révèlent immédiatement et l’on observe au microscope à faible grossissement
des sillons étroits à leur aplomb. Cependant, une attaque prolongée pendant huit à dix Jours ne produit que rarement une séparation spontanée des cristaux, ce qui prouve que le cheminement de l'attaque intergranulaire est assez lent en profondeur.
D'autre part, le poli électrolytique de la surface est détruit en quelques heures; au bout de huit jours, la diminution d'épaisseur de l'échantillon est facilement mesurable au pied à coulisse et atteint 2 à 4/10 de millimètre.
Si l’on prolonge l’attaque au delà de dix jours, on peut aller quelquefois jusqu’à la séparation de quelques cristaux, mais jamais la décohésion n’est complète; les fossés intergranulaires sont fortement élargis, la corrosion ayant progressé dans plusieurs directions à partir de la fissure primaire (voir schémas de la fig. 40).
en VA D \) Fe PA Mer Début de l'attaque & Jours d'attaque
DE
15 Jours à 3 semames
Fig. 40
Le bord des grains est plus aminci que le centre, ce qui provoque souvent la rupture intercristalline de l'échantillon sous son propre poids. Cependant, les cristaux ainsi détachés diffèrent de ceux que nous décrirons plus loin, en ce qu'ils n’ont pas conservé intacte la forme qu'ils avaient dans la tôle à gros grain soumise à la corrosion.
3. — Avec l’aluminium de titre 99,993 %, le phénomène de corrosion intercristalline apparaît très nettement. Après un séjour de quatre à six jours dans l’acide chlorhydrique, il n’y a pas de diminution d'épaisseur mesurable; d’ailleurs, en dehors de nombreuses piqûres qui donnent à la surface des cristaux un aspect moiré, on peut constater que le poli électrolytique subsiste.
L'attaque des grains est très rapide et, dès le deuxième jour, il n’est pas rare de voir des grains entièrement déchaussés, tomber au fond du récipient d'attaque. Ceci s'explique par le fait que la vitesse de progression de l’attaque dépend de l'orientation relative des cristaux; les cristaux dont la désorientation est grande sont libérés très vite, par contre, les contours des macles rectilignes résistent indéfiniment.
Un examen au microscope à faible grossissement montre un fossé étroit à bords très nets qui traverse souvent l'échantillon de part en part, mais s’amincit en certains endroits au hasard des sinuosités présentant des orientations favorables, où les cristaux adhèrent encore. Il suffit souvent, d’ailleurs, d’une faible sollicitation mécanique pour que les grains se séparent comme les pièces d’un puzzle.
{_ _ Le cas de l'aluminium de titre 99,9986 % est semblable en ce qui concerne la marche de la corrosion. La surface conserve son poli électrolytique quelle que soit la durée de l'attaque, et le nombre de piqûres est beaucoup plus faible que pour l'aluminium 99,993. Très souvent, la surface des cristaux montre des teintes d’interférence lorsqu'on les examine sous un angle favorable; nous pensons qu'il y a formation : une couche d’oxvdation mince plutôt qu’un effet de diffraction de la lumière sur les piqûres d'attaque très fines.
La figure 41 montre un cas typique de corrosion intergranulaire avec séparation
des grains.
Fig. 41. — Aluminium 99,9986 recristallisé et recuit huit jours à 610° Corrosion intergranulaire après quatre jours dans HCI à 15 % en poids, sous 10 mA/dm?° à l’anode
INFLUENCE DU TRAITEMENT THERMIQUE
Nous avons effectué cette série d'essais sur de l’aluminium de titre 99,995. Nous avons préparé en même temps trois séries d’éprouvettes. La première série est recristallisée pendant 2 heures à 6100 et refroidie lentement.
La deuxième série, à la suite des traitements de recristallisation, reste à 6100 pendant huit jours et est refroidie lentement.
La troisième série subit le même traitement, mais est refroidie par trempe à l'eau.
1. — [La première série mise à la corrosion dans les conditions habituelles montre au bout de deux jours un aspect particulier (fig. 42). Certains grains présentent des traïnées parallèles entre elles et parallèles au sens de laminage. La surface de ces zones conserve un poli électrolytique parfait, mais le pourtour est attaqué assez profondément.
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Ces zones couvrent une partie de l’échantillon et traversent plusieurs grains. Nous avons pensé que ces zones allongées étaient l’image déformée des dendrites de solidification; MONTARIOL, ALBERT et CHAUDRON [8] ont montré que leurs arêtes sont très pures,
Fig. 42, -— Aluminium 99,993 recristallisé et recuit 2 heures à 610°. Corrosion deux jours dans HCI Persistance du dessin des dendrites de la structure de fonderie, déformées par le laminage
cependant que les impuretés se rassemblent dans l’espace interdendritique. La corrosion intergranulaire se poursuit plus lentement que sur la série ayant subi un recuit de longue
Fig. 43. — Aluminium 99,993 recristallisé 2 heures à 610°. Après huit jours de corrosion dans HCI
durée. Au bout de huit jours, la surface des grains est attaquée peu profondément, le fossé intergranulaire n’est pas net, car ses bords sont arrondis; cependant, les cristaux se détachent (fig. 43). Sur certains échantillons, la trace des dendrites disparaît; sur d’autres, au contraire, elle persiste.
lent, nous n’avons pas vu de traces de dendrites. Le recuit semble donc avoir homogénéise le métal. La décohésion se produit plus rapidement au bout de quatre à cinq jours; la surface est piquée, mais il reste entre les piqûres des traces du poli électrolytique.
2, — Sur la série ayant subi un recuit de huit jours à 6109 avec refroidissement
3. — La série refroidie par trempe au bout de huit jours à 6109 présente une corrosion intergranulaire nette au bout de quelques jours : la surface est plus attaquée que pour la série précédente; cependant, un examen au bout de six jours nous a montré que les cristaux étaient encore fortement liés; les fossés intergranulaires étant peu profonds, la décohésion n’a commencé à se produire qu’au bout de douze jours environ.
INFLUENCE DE L’ÉTAT DE SURFACE
Les expériences précédentes nous ayant laissé supposer que les impuretés pouvaient se rassembler aux joints des grains par un recuit de longue durée, nous avons essayé de voir si la surface libre jouait le même rôle que le joint de grain et sil se produisait une concentration d’impuretés au voisinage de la surface. En effet, les éprouvettes chauffées pendant plusieurs jours à 6100, et par conséquent recouvertes d’une peau d'oxyde, subissent une corrosion rapide de toute la surface. On peut penser que c’est la couche d'oxyde qui joue le rôle d’amorce pour la corrosion, ou bien que ce sont les impuretés chassées du cristal par la diffusion qui jouent ce rôle.
C'est pour vérifier cette hypothèse que nous avons fait les essais suivants sur un lot d’éprouvettes ayant subi un traitement normal de recristallisation, puis un recuil de huit jours à 6100. La moitié des éprouvettes a été soumise à un polissage électrolytique, décapage de courte durée (5 à 10 mn) ayant pour but de débarrasser la surface de la couche d'oxyde formée à chaud; l’autre moitié a été soumise à un polissage électrolytique de longue durée (2 h) qui permet d'éliminer une couche superficielle du métal. Les deux lots ont été ensuite mis à la corrosion dans les conditions habituelles. Nous n'avons pas constaté de différence appréciable dans la marche de la corrosion. Il semble donc que si la corrosion intergranulaire est due à un rassemblement d'impuretés au voisinage immédiat des joints de grains, ceux-ci ont seuls le privilège de diriger cette diffusion.
CONCLUSIONS
Il résulte de ces expériences que l'intérêt de l'étude de la corrosion intercristalline ne se manifeste qu’à partir d’une pureté élevée du métal, car ainsi le phénomène d'attaque généralisé est pratiquement annulé. Le phénomène d'attaque générale de la surface nuit à l'observation de la corrosion intercristalline et, de plus, semble la retarder. Ce comportement s'explique peut-être par l'existence de zones anodiques très larges dans le cas d’une attaque généralisée, alors que dans le cas de l'attaque limitée aux joints de grains ces zones anodiques sont très étroites par rapport aux zones passivées de la surface polie électrolytiquement qui jouent le rôle de cathodes.
Il semble, d'autre part, que la décohésion plus rapide constatée pour le métal refroidi lentement indique une possibilité de précipitation des impuretés dans le joint
au cours du refroidissement, comme cela a été constaté à une autre échelle dans les alliages aluminium-cuivre trempés à l'air. Étant donné la faible teneur initiale en impuretés, il faut alors admettre qu’au cours du recuit à 610° une partie de celles-ci se sont rassemblées par diffusion dans les lacunes de raccordement des réseaux. L'importance et le nombre de ces lacunes dépend des orientations relatives des deux réseaux et de celle du joint de grain. De cette manière s’expliquerait l'attaque plus où moins marquée le long des sinuosités. Quand le plan de raccordement est un plan de macle, il n'y a pas de discontinuités, donc pas de place pour un rassemblement des impuretés; il n'y a plus d'attaque.
CHAPITRE II
LA CORROSION INVERSÉE AUX JOINTS DE GRAINS DITE CORROSION EN «NIDS D’ABEILLES »
En 1948, G. CHaAuproN, P. LAcoMBE et N. YANNAQUIS [9], [10], [11], avaient signalé un nouveau type de corrosion de l’aluminium. Leurs échantillons d'aluminium très pur avaient été traités de la façon suivante, afin de provoquer la fusion des joints de grains : l’éprouvette était placée sur une sole horizontale dans un four permettant d'obtenir un gradient de température de 109 d’une extrémité à l’autre de l’éprouvette. De cette façon, en réglant le four de telle sorte que dans sa région la plus chaude l'extrémité de l’éprouvette commence à fondre, l’autre extrémité reste solide, et la région intermédiaire subit une fusion localisée aux seuls joints de grains. Ils avaient constaté que, sur ces éprouvettes soumises à la corrosion, l’acide chlorhydrique détruisait la masse des cristaux, mais respectait un mince liséré de métal le long des joints de grains. L'aspect des cellules polygonales cloisonnées de fines parois avait fait donner à ce phénomène le nom de corrosion en « nids d’abeilles ».
Récemment, HATwELL [12], au laboratoire de Vitry, a montré le même phénomène sur les aciers austénitiques nickel-chrome 18-8 par attaque électrolytique dans une solution d'acide oxalique.
L'aluminium que nous avons utilisé pour des expériences analogues est un aluminium pur préparé par la méthode de décomposition thermique du chlorure (1). Son titre est au moins égal à 99,9 %,; il ne contient que deux impuretés principales : le fer et le manganèse et un peu de gallium. Par contre, il est comparable, d'après la spectrographie, aux aluminiums les plus purs quant aux teneurs en cuivre, en silicium, en magnésium et en zinc. Nous avons préparé avec cet aluminium quelques échantillons à gros cristaux. [ls ont été soumis aux différents traitements thermiques essayés pour la corrosion intercristalline. Dans tous les cas, et malgré les différents traitements thermiques, nous avons constaté un seul mode de corrosion, caractérisé par l'attaque progressive du centre des cristaux, cependant que les joints restent en relief. Les figures 44, 45, 46, 47 et 48 montrent la progression de l'attaque.
La figure 49 montre le résultat de l'attaque du métal par l’eau régale fluorée au point de jonction de trois cristaux : la surface des grains est attaquée profondément alors que la zone proche des joints de grains reste lisse. Il faut remarquer que pour un
(1) Nous devons cet aluminium à l'obligeance de M, P, Morizr.
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Fig. 47. — Même aluminium État de l'attaque au bout de six jours. Aspect des «nids d’abeilles »
Fig. 48. — Autre plage. Même durée d'attaque
Fig. 49, — Aluminium thermique Attaque de quelques secondes à l’eau régale fluorée
Fig. 50. — Aspect de l'attaque à fort grossissement Corrosion trois jours dans FCI. Grossissement 600
seul des joints le liséré poli est symétrique; pour les deux autres le liséré n’existe que d’un seul côté du joint. Cet effet est analogue à celui que nous avons signalé à propos de la corrosion intergranulaire; il se traduit ici par la position et la largeur du liséré inattaqué.
Nous avons également examiné au microscope à fort grossissement les joints préservés de la corrosion et, en suivant leurs contours, nous avons constaté que la largeur de la zone polie est fonction de l'orientation du joint par rapport aux deux réseaux. [1 semble que la corrosion ait progressé par strates, faisant un angle plus ou moins grand avec le joint de grain. Dans le cas de la figure 50, les orientations sont
Fig. 51. — Mêmes conditions que figure 50, mais orientation relative différente des cristaux
symétriques de part et d’autre du joint de grain, et donnent au liséré non attaqué la forme d’une barbe de plume; l'effet est analogue sur le joint de gauche de la figure 49. Sur la figure 51, au contraire, l’un des grains montre des strates parallèles au joint : dans ce cas, le liséré est très large; sur l’autre grain, les strates sont presque perpendiculaires au joint et le liséré est déchiqueté et étroit. A la limite, il disparaît d’un côté : c’est le cas des joints de droite sur la figure 49.
ESSAIS SUR LES ALLIAGES SYNTHÉTIQUES
Nous avons essayé d'analyser l'élément qui entre dans la phase résistante à la corrosion; pour cela, nous avons activé le manganèse par exposition à la pile. L’autoradiographie a montré une répartition homogène du manganèse. Dans les conditions actuelles, le fer et le gallium ne sont pas activables facilement; aussi, nous n’avons pas pu étudier leur répartition de la même manière.
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Fig. 53. — Aluminium à 0,06 % de fer, avant subi la fusion aux joints de grains. Attaque un jour dans HCI
Nous avons donc préparé des alliages à très faible teneur en partant d'aluminium pur et en rajoutant successivement chacun des éléments que nous pensions responsables de l’inversion de la corrosion. Nous avons essayé le gallium et le manganèse sans modifier la corrosion intercristalline habituelle; seul, le fer a donné des résultats.
Nous avons préparé au préalable un alliage mère à 1 °, de fer par la méthode suivante : dans un creuset d’alumine contenant de l'aluminium raffiné en fusion, nous avons introduit par petites fractions du chlorure ferreux pur enveloppé dans du papier d'aluminium. Chaque paquet de chlorure ferreux était maintenu au-dessous du niveau du métal, pendant que se produisait une réaction vive d’aluminothermie. Quand la réaction était terminée, on continuait à agiter le liquide avec une baguette de Kkaolin jusqu'à ce qu'il ne se dégage plus de fumées de chlorure d'aluminium. Le rendement de la réaction est d’environ 60 %. L’analyse de l’alliage mère est effectuée par gravimétrie et par colorimétrie. Nous avons dilué cet alliage mère pour faire trois alliages ttranpwrespecuivement#10,05%%10;,06%%-et0;1%/#7derfer.
Nous avons soumis ces alliages à la corrosion avec les résultats suivants :
— l’alliage à 0,03 °, de fer donne une corrosion intercristalline, avec attaque de la surface, ce qui prouve que malgré les précautions prises, cet aluminium a été enrichi en impuretés autres que le fer;
— les alhages à 0,06 et 0,1 °, donnent lieu à une attaque assez rapide sur toute la surface qui va jusqu’à la dissolution complète en quelques jours. Cependant, lorsqu'on arrête l'attaque en cours, on peut constater un effet analogue à celui observé pour l'aluminium thermique. Mais, comme le montre la figure 52, il en diffère en ce que la région voisine du joint ne résiste pas indéfiniment, mais se dissout également avec un certain retard par rapport au centre du grain.
Il semble bien que ce soit le fer qui joue le rôle prépondérant dans l'inversion de l'attaque. Le phénomène est difficile à saisir, car le métal préparé synthétiquement s'attaque très rapidement.
Après une expérience de fusion de joint de grain sur lalliage 0,06 °, de fer, nous avons constaté que l'attaque chlorhydrique fait apparaître un « nid d’abeilles » extrêmement grossier (fig. 53) mais net cependant.
Cette dernière expérience se rapprochant de celle décrite par CHAUDRON, LACOMBE et YANNAQUIS, on peut penser que le métal pur qu'ils avaient utilisé avait subi au cours du traitement de fusion des joints de grains, un enrichissement fortuit en fer. Ceci est appuyé par le fait que la diffusion des impuretés est particulièrement active dans la zone fondue, comme l’ont montré MONTARIOL, ALBERT et CHAUDRON [13], [141].
Quant au mécanisme de la corrosion, il est vraisemblable que la phase séparée le long des joints de grains doit former une région cathodique par rapport au reste du cristal qui est anodique, comme le montre sa dissolution.
CHaPirRE II
EXAMEN AU MICROSCOPE ÉLECTRONIQUE DES JOINTS DE GRAINS DANS L'ALUMINIUM ET DANS LES ALLIAGES ALUMINIUM-CUIVRE
Nous avons rassemblé dans ce chapitre toutes les observations relatives aux micrographies ordinaires et électroniques que nous avons réalisées sur les joints de
grains.
On a l'habitude, en métallurgie, d'appliquer le terme de Joint de grain à la surface de contact de deux cristaux d'orientations différentes. Par extension, 1l est courant de considérer sous le même terme les lignes polygonales obtenues par section d'un agreégat polvcristallin par le plan d'observation micrographique.
Le rôle joué par les joints de grains est considérable, mais leur nature est encore bien controversée à l'heure actuelle, Nous ne considérons ici que le problème du joint entre des cristaux de même composition, ce qui est le cas pour les métaux purs et pour les solutions solides que nous avons examinés.
CAS DES MÉTAUX PURS
Dans le cas des métaux purs, la mise en évidence des joints de grains peut se faire de plusieurs facons différentes
19 si l'on utilise un réactif qui provoque une attaque spécifique du joint de grain, par exemple l'acide chlorhydrique pour l'aluminium, on constate que la dissolution chimique porte sur une zone très étroite, située de part et d'autre du joint. Cette attaque est suffisante pour une observation à faible grossissement, mais, lorsque l’on augmente le grossissement du microscope ordinaire, et à plus forte raison si l'on utilise le microscope electronique, l'amélioration est illusoire, puisque la région que l’on veut étudier a disparu;
29 on peut utiliser un réactif qui donne des figures de corrosion distinctes : par exemple, l’eau régale fluorée pour l'aluminium. Dans ce cas, les cristaux d’orientations différentes présentent des figures de corrosion qui leur sont propres, mais le joint de
grain n’est marqué que de façon discontinue par les figures de corrosion qui se forment
à son aplomb.
Lorsque l’on prolonge l'attaque jusqu’à ce que les figures de corrosion viennent en contact, 1l se produit ce que l’on appelle du gravage, c’est-à-dire une attaque différentielle suivant l'orientation; les joints de grains apparaissent alors comme les surfaces de raccordement entre des grains de différents niveaux (fig. 4 et 54);
Fig. 54, — Attaque prolongée d’un grain par l’eau régale fluorée Micrographie électronique sur aluminium pur
39 si le réactif provoque une dissolution différentielle suivant l'orientation de la surface de chaque grain, comme c’est le cas lors du polissage électrolytique, la surface de chaque grain est à un niveau légèrement différent de celui de ses voisins et le joint apparaît comme la surface de raccordement entre les deux niveaux adjacents (fig. 49, 90-et 51);
49 à la limite de l'emploi du polissage électrolytique, les joints de grains peuvent être décelés au microscope électronique, dans le cas des figures 3, 55 et 56. La surface d'observation est parallèle, pour les différents cristaux, au plan cristallographique de mêmes indices, mais les directions cristallographiques sont différentes. Dans ce cas, il ne se produit pas de différences de niveau entre les grains et les joints ne peuvent être mis en évidence que par le raccordement des structures fines que l’on constate seulement au microscope électronique.
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Fig. 56. — Joint de grain révélé par la sous-structure fine Micrographie électronique sur l'aluminium 99,5 %
Fig. 57. -- Joint de grain dans une solution solide aluminium-cuivre à 4%, revenue 20 minutes à 3500, après trempe à l’eau
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CAS DES SOLUTIONS SOLIDES
1. — Dans le cas des solutions solides, le problème est le même que pour les métaux purs, tant qu'il n'apparaît pas de précipité (la phase est unique).
2, — Quand il y a précipitation par revenu, le joint de grain est mis en évidence par les particules de précipité qui constituent une phase séparée et dont la réactivité est en général différente de celle de la matrice. Des régions assez considérables autour du joint sont modifiées par la diffusion; elles se manifestent également par leur réactivité différente. C’est le cas des figures 57, 58 et 59.
Nous examinerons maintenant certaines des figures citées qui méritent un examen plus approfondi.
La figure 3 : elle montre trois cristaux fortement désorientés dans le plan de la figure, mais dont les plans de surface sont tous proches de (011). Ces joints sont visibles seulement au microscope électronique; ils sont signalés par le raccordement des sillons de la sous-structure apparente. On peut noter que, dans ce cas, où la désorientation est grande, le joint de grain n'apporte aucune perturbation visible sur une distance supérieure à 100 À, c’est-à-dire que la transition entre les deux réseaux adjacents se fait par rupture brusque d'orientation.
La figure 55 représente, au contraire, un cas de faible désorientation entre deux cristaux voisins, décelé aussi bien par les figures de corrosion que par les sillons de la structure apparente. On constate en effet, dans le plan de figure, une désorientation de quelques degrés entre les directions [010], indiquées par les arêtes des figures de corrosion. Mais en suivant le parcours de chaque sillon de la structure apparente jusqu'à la cassure qui indique le changement de direction, on peut tracer point par point le contour de joint de grain, renseignement que les seules figures de corrosion ne pouvaient donner. Le contour de joint obtenu est très sinueux par endroit avec des amplitudes d'un demi-micron environ.
La figure 56 est une micrographie électronique obtenue sur de l'aluminium technique. On observe un joint de grain qui serait invisible au microscope ordinaire.
La figure 57 met en évidence la précipitation de la phase 0 aux joints des grains d'un alliage aluminium-cuivre 4%, trempé à l’eau, puis revenu 10 minutes à 3500. Il faut noter ici l'aspect de la région de diffusion située à proximité des plaquettes de précipité qui se forment soit dans la matrice, soit au joint des grains. Cette région apparaît toujours en sombre sur la figure, par la disparition progressive des nombreux points blancs que lon observe habituellement au microscope électronique sur les plages de solutions solides aluminium-cuivre trempées. On peut remarquer que la zone de diffusion est dissymétrique par rapport au joint de grain, ce qui met en évidence l'effet déjà signalé à plusieurs reprises des orientations relatives du joint vis-à-vis des deux cristaux VOISINS.
Figures 58 et 59 : ces deux figures montrent l'aspect au microscope électronique du «light phenomenon » mis en évidence par M. V. GavLer [15], [16] et également par À. BERGHÉEZAN [17]. Elles correspondent au traitement suivant : l'échantillon aluminiumcuivre à 4%, homogénéisé à 5100, à été trempé à l'air, puis a subi un revenu à 1680 pendant 12 heures.
ht phenomenon » sur aluminium-cuivre à 4
Oo D
Li
Fig.
« Light phenomenon »
Fig.
= OSPEE
Ces figures montrent que la diffusion peut se produire à une distance considérable du joint de grain, et de facon dissymétrique. En effet, il semble qu’au cours de la trempe à l'air, il se soit formé des dépôts de phase 0 dans les régions riches en lacunes des Joints sinueux. Puis, au cours du revenu à 1680, le cuivre diffuse de proche en proche vers la zone d'appel que constitue l’amorce de précipité de phase 6. C’est au hasard des sinuosités du joint que cette zone de diffusion s'étend, tantôt sur l’un, tantôt sur l’autre des grains adjacents. Le « light phenomenon » entre donc dans le cadre des effets de l’orientation des joints par rapport aux réseaux en contact.
CONCLUSIONS SUR LA CORROSION
À la lumière des faits constatés pour les solutions solides aluminium-cuivre, il est possible d'interpréter le mécanisme de la corrosion intergranulaire, aussi bien que celui de la corrosion inversée; elle apparaît liée au phénomène de diffusion des impuretés vers les centres de haute énergie, créés dans les joints de grains par les lacunes de raccordement des réseaux. Cependant, il nous semble que l’utilisation de métal beaucoup plus pur que lPaluminium raffiné permettrait de faire un pas important dans l’interprétation de ces phénomènes. En particulier, il devrait être possible de vérifier si la corrosion intergranulaire cesse pour un degré de pureté suffisant. On peut espérer que ces expériences seront réalisées grâce à l'aluminium de haute pureté qui a été préparé récemment au laboratoire de Vitry par la méthode de la zone de fusion [19].
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CONCLUSIONS GÉNÉRALES
I. — Dans une première partie, nous avons étudié, principalement par les méthodes de la microscopie électronique, les structures fines qui apparaissent par polissage électrolytique sur les faces des cristaux d'aluminium.
Nous avons montré que
19 les aspects variables de ces sous-structures apparentes ne sont pas dus au hasard, mais leurs modifications sont en rapport avec l'orientation du réseau du cristal sur lequel elles se forment;
29 ces sous-structures apparentes se manifestent à la surface des cristaux parallèlement aux traces d’émergence des plans :001!, c’est-à-dire que si le plan de la surface est parallèle
a) à ,001!, il n'y a pas de structure visible; b) à )011!, 1l y a un aspect de sillons parallèles à < 100 >;
c) à ,111!, on a un aspect de pyramides émoussées correspondant aux intersections des plans (001), (010) et (100). Le cas des surfaces d’orientations intermédiaires apparaît comme une combinaison des cas précédemment décrits;
30 une série d'essais par les rayons X ne nous a pas permis de confirmer l'hypothèse suivant laquelle les aspects observés correspondraient à l'existence d’une sous-structure mosaïque dans tout le volume des cristaux;
40 par contre, nous avons pu interpréter de façon satisfaisante tous les faits précédemment décrits en considérant le polissage électrolytique comme une attaque préférentielle parallèle aux plans )001!. À l’échelle submicroscopique, cette dissolution préférentielle fait apparaître des facettes qui sont analogues à celles produites, à une échelle plus grande, par l’action de l’eau régale fluorée sur les cristaux d'aluminium;
5° nous avons Confirmé ce point de vue en procédant à une étude comparative de la décroissance de monocristaux sphériques d'aluminium, d’une part dans l’eau régale fluorée, et de l’autre par polissage électrolytique. Dans les deux cas, nous avons constaté que la forme sphérique se modifiait et avait tendance à évoluer vers un solide limite octaédrique.
Cependant, les irrégularités que nous avons découvertes dans l’arrangement des facettes submicroscopiques n’excluent pas qu’elles soient une image indirecte des défauts du réseau (tels que les dislocations), ainsi que cela a été avancé pour les figures de corrosion.
IT. Dans la seconde partie de ce travail, nous avons étudié deux types particuliers de la corrosion de l'aluminium :
1° nous avons montré que la corrosion intergranulaire de l'aluminium dans l'acide ehlorhydrique ne pouvait être étudiée qu'à partir d'un degré de pureté minimum du métal et après polissage électrolytique.
L'influence de la pureté se manifeste alors de la façon suivante :
&) le nombre des piqûres d'attaque formées sur la surface libre des cristaux est d'autant plus faible que le métal est plus pur;
b) les arètes bordant le fossé de corrosion sont d'autant plus aiguës que le métal est plus pur;
ec) la rapidité de décohésion des cristaux augmente avec la pureté.
Ces deux derniers caractères sont également sous la dépendance d'un traitement thermique de longue durée. Celui-ci a pour effet d'homogénéiser les impuretés dans la masse du eristal, comme le montre la disparition des dendrites, et d'augmenter la concentration en impuretés du joint de grain, comme le montre la décohésion plus rapide des cristaux:
20 l'étude de la corrosion inversée aux joints de grains dite corrosion en « nids d'abeilles », qui se produit sur l'aluminium, préparé à partir du chlorure, et sur des alliages svnthetiques contenant les mêmes impuretés, semble avoir montré le rôle prépondérant du fer dans ce phénomène. Cet élément entrerait dans la composition d'une phase qui se forme au voisinage des joints de grains et qui est électropositive par rapport au centre des cristaux.
Dans les deux cas, nous adoptons une interprétation du mécanisme de la corrosion faisant intervenir la diffusion des impuretés du métal. Mais nous pensons que des experiences effectuées sur un métal, dont la pureté serait supérieure à celle de l'aluminium dont nous disposions, permettraient de préciser nos conclusions, en particuber la disparition de l'attaque intergranulaire pour un degré suffisant de pureté.
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