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RESUME

L’alliage hypoeutectique A319 est largement utilisé dans l’industrie de 1’automobile
grice a son excellent rapport poids/résistance, a sa facilité de mise en forme et a sa bonne
résistance 4 la corrosion. Ce présent travail a été effectué afin de déterminer les effets de
divers paramétres métallurgiques sur les caractéristiques des intermétalliques de fer et sur
la phase silicium eutectique dans les alliages Al-Si-Cu (319). Parmi ces paramétres, on
cite la surchauffe (950 °C), la surmodification par le strontium (Sr), I’interaction entre le
strontium (agent de modification) et le phosphore (agent d’affinage de silicium primaire)
et I’addition de TiAls.

Concernant les essais mécaniques, seules les éprouvettes préparées a 750 °C ont été
réalisées. La coulée a haute température (950 °C) était difficile a cause de 1’échappement
du métal liquide a travers les fermetures du moule. L’analyse de ces essais mécaniques
ont prouvé ’effet anormal du phosphore sur la limite ultime (L.U) et sur la limite
élastique (L.E). Cet effet s’explique par des réactions entre le strontium et le phosphore
produisant, par conséquent, des composés complexes.

La surchauffe a entrainé une augmentation de la surfusion : les alliages coulés a basse
température (750 °C) ont montré 1.25 °C de surfusion moyenne et ceux qui sont coulés a
haute température (950 °C) en ont montré 3 °C. La surchauffe seule n’a pas prouvé un
changement apparent sur la taille des plaquettes de la phase B-AlsFeSi. L’addition du fer
a provoqué un raffinement des particules eutectiques de silicium suite au site de
nucléation de la phase p-AlsFeSi.

En I’absence de phosphore (P), la modification au strontium a été remarquable pour des
quantités allant de 100 a 120 ppm Sr. Pour aboutir a une modification convenable en
présence de phosphore, des quantités en strontium supérieures a 200 ppm sont exigées,
afin de neutraliser la désactivation par le phosphore.

La surmodification au strontium (Sr) a mené a la formation de la phase Al,SrSi,, dont la
forme est polyédrique. La précipitation de cette phase se produit sur un intervalle de
température s’étalant des avant le développement du réseau dendritique jusqu’a la fin de
la solidification. Dans tous les cas, la modification du silicium eutectique n’a pas été
influencée par la précipitation du strontium sous forme Al;SrSi,. Une dose excessive en
strontium a déstabilisé la phase B-AlsFeSi et I’a laissée former a haute température.
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La quantité du phosphore a été exagérée (600 ppm) afin qu’il soit détecté par la sonde
électronique utilisée dans ce travail. En effet, en 1’absence de strontium et avec
I’augmentation de la température du métal liquide a 950 °C, le phosphore se précipite
sous forme d’oxydes de type (ALP)O, agissant comme site de nucléation pour les
aiguilles de la phase B-AlsFeSi.

Des composés complexes P-Sr sont formés lorsque le phosphore est ajouté a I’alliage
A319 modifié par le strontium. A T’aide de la technique de spectrométrie des rayons-X
par longueurs d’ondes, la formule approchée de ces composés est de la forme
(ALP,Sr);0s. Ces composés réduisent d’une manicre significative D’efficacité de
strontium comme agent de modification. En présence de phosphore, et pour aboutir a une
structure convenable de 1’alliage, une quantité de strontium supérieure a 200 ppm est
exigée. Ce dernier est principalement concentré dans les particules eutectiques de
silicium.

L’addition du titane d’aluminium TiAl; a ’alliage A319 a mené a la précipitation de
plaquettes épaisses dont la nature est Ti(Al,Si);, et a laissé solidifier la phase dendritique
a-Al et la phase B-AlsFeSi a des températures anormalement. Ces plaquettes sont de
grande taille puisque leur température de formation est ~ 740 °C. Au moyen de
spectrométrie des rayons-X par longueurs d’ondes, la formule suggérée de la phase riche
en titane fut identifiée. La précipitation des plaquettes de Ti(Al,Si);, agissant comme site
de nucléation, a causé un raffinement des aiguilles de la phase -AlsFeSi.
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CHAPITRE 1

INTRODUCTION

1.1 INTRODUCTION

De nos jours, 'usage de 1’aluminium et de ses divers alliageé connait une grande
croissance quant a leur production et quant a leurs différentes applications. Grace a leur
facilit¢é de mise en forme par moulage, a leur bonne usinabilit¢ et a leur haute
conductivité thermique, les alliages aluminium-silicium (Al-Si) constituent une classe
primordiale de matériaux qui sont utilisés essentiellement dans 1’aérospatiale, ainsi que
dans P’industrie de I’automobile pour la fabrication des piéces de moteurs et de tétes de
cylindre.

Les alliages d’aluminium de fonderie, dont fait partie 1’alliage Al-Si, ont en
général des teneurs plus fortes en éléments d’alliages, ce qui permet d’obtenir une
proportion non négligeable d’eutectique, d’abaisser leur point de fusion et de diminuer
leur intervalle de solidification.

L’utilisation des alliages Al-Si de fonderie a rendu nécessaire la compréhension
appropri¢e de tous ies facteurs microstructuraux qui peuvent affecter la qualité de ces
alliages. Tandis que I’espace interdendritique (EID), la dimension particulaire du silicium
et la morphologie eutectique sont connus pour avoir un effet positif sur les propriétés de
I’alliage, la quantité de porosités et d'intermétalliques de fer présents dans la structure, en
particulier la phase B-AlsFeSi, est identifiée pour son effet néfaste sur les dites propriétés.

La taille des aiguilles de cette phase est controlée par la teneur en fer ainsi que par les



conditions de fonte et de solidification de I’alliage.

L’alliage 319 Al-Si est un alliage fabriqué a partir de matériaux recyclés. La
présence d’éléments d’impuretés tel que le fer a des effets nuisibles sur les propriétés
mécaniques de cet alliage. Cela constitue un des problémes rencontrés en métallurgie. En
effet, un pourcentage élevé du fer favorise la précipitation de la phase B-AlsFeSi de
grande taille, ce qui occasionne la formation de porosités importantes tout en affaiblissant
la résistance mécanique et la ductilité. Plusieurs auteurs ont suggéré la voie de la
surchauffe, sans ajout d’éléments tels que Mn et/ou Cr, comme méthode de neutralisation
des effets néfastes du fer. Certains travaux ont montré la relation entre la température de
la surchauffe et les phases de fer formées, ainsi que ’importance de maintenir en faible
teneur les éléments tels que Fe, Si et Mg et d’appliquer un taux de solidification rapide
pour favoriser la précipitation totale du fer sous forme d’écriture chinoise.

Dans le but d’optimiser les propriétés mécaniques de ’alliage d’aluminium 319,
I'utilisation du strontium comme modifiant est devenue depuis quelques années une
pratique largement acceptée. Cela améliore particuliérement le pourcentage
d’allongement a la rupture de I’alliage.

La formation des intermétalliques de fer dans I’alliage Al-6%Si-3.5%Cu a été
¢tudiée en fonction du contenu de fer (0.5, 1.0 et 1.5 % en poids), de la température de
surchauffe (750 °C et 950 °C), de la modification par le strontium et de I’addition de
phosphore. Des analyses microstructurales de la phase de fer ont montré que, pour des
taux de refroidissement lents, le strontium (jusqu’a 600 ppm) est largement efficace dans

la fragmentation et la dissolution de B-AlsFeSi. Avec un niveau de 1.5% en poids de fer,



les aiguilles sont produites en quantité excessive (nombre et taille), méme 3 taux de
refroidissement plus élevé. L’addition de phosphore (~ 100 ppm) favorise la formation de
la phase B-fer en grande quantité, par la formation des particules de type (Al,O)sPy qui
semblent agir en tant qu’emplacement de nucléation pour les aiguilles. Le métal liquide
surchauffant a 900 °C dissout une grande partie de ces oxydes de phosphore et, par

conséquent, de la quantité de B-fer formée.

1.2 OBJECTIFS
(1) Evaluer 1’effet de la surchauffe ( 750 °C et 950 °C), de la teneur en fer (Fe), de
I’interaction entre le strontium (Sr) comme agent de modification (2 - 200 ppm) et le
phosphore (P) comme agent d’affinage du silictum primaire (13 - 116 ppm) sur :
(a) les caractéristiques des courbes de solidification en fonction des paramétres
mentionnes.
(b) la précipitation des intermétalliques de fer B-AlsFeSi (avec quatre niveaux de fer
0.2%, 0.4%, 0.8% et 1.2%), et sur la fragmentation de cette phase.

(c) la morphologie des particules de silicium eutectique.

(2) Les effets du titane d’aluminium, de la surchauffe et de la surmodification par

le strontium sur la forme et la taille de la phase B-AlsFeSi.

(3) L’effet des paramétres métallurgiques sur les propriétés mécaniques par essais

de traction.



A I’aide d’un analyseur d’images de type Leco 2001, on mesurera la densité et la
longueur maximale moyenne de la phase 3-AlsFeSi. De méme que les paramétres de la
phase silicium, telles que la densité et la longueur moyenne des particules de silicium. De
plus, les propriétés mécaniques, tels que la limite ultime (L.U), la limite élastique (L.E) et
’allongement 2 la rupture (A%) seront mesurés par la machine Instron. Un affinement de
la taille du grain sera fait par 1’addition de TiB, afin d’optimiser les propriétés
mécaniques de 1’alliage. Toutes les expériences seront effectuées sur I’alliage de base

hypoeutectique A319(Al-6.5%Si1-3.5%Cu-0.02%F¢).
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CHAPITRE II

REVUE BIBLIOGRAPHIQUE

2.1 INTRODUCTION

L’alliage Al-Si 319, qui est un alliage recyclé, contient habituellement des métaux
en faibles concentrations mais ayant une influence néfaste sur les propriétés mécaniques.
Le fer (Fe), le manganése (Mn), le cuivre (Cu) et le zinc (Zn) sont des impuretés
importantes dans cet alliage. Le fér est considéré le plus nuisible" > puisqu’il contribue 2
la formation de composés ou de phases intermétalliques. Parmi ces composés, on
retrouve la phase PB-Fe qui dégrade considérablement les propriétés mécaniques de
I’alliage, ce qui implique que le contrdle optimal de la teneur de fer dans un alliage de
fonderie est donc important. Comme le fer est contenu dans les outils de travail, il est
facilement attiré par 1’aluminium?; 1a limite peut aisément étre dépassée si les mesures de
propreté pour éviter la contamination ne sont pas respectées, ce qui rend 1’élimination de
cet élément (Fe) des alliages d’aluminium difficile a réaliser par les méthodes de
traitement conventionnelles de fonderie.

Le fer augmente la dureté mais diminue la ductilité. Plus de 0.3% de fer dans les
alliages Al-5%Cu entraine une réduction des propriétés mécaniques de traction, et cette
réduction croit avec la quantité de fer ajoutée™ *. L’alliage Al-4.5%Cu subissant une
trempe connait une diminution quant a sa résistance a la traction et a I’élongation lorsque
la quantité de fer passe de 0.03% i 0.24%, mais la limite élastique ne subit aucun

changement.



Tableau 1.  L’effet du fer sur les propriétés mécaniques de I’alliage Al-4.5%Cu’.
a 10 mm du refroidisseur a 135 mm du refroidisseur
Fer Résistance a Limite Résistance | Limite
1()(;/)255 latractionen | élastique | Elongation | alatraction | élastique | Elongation
(MPa) (MPa) (%) (MPa) (MPa) (%)
0.03 375 220 17 300 180 8
0.24 365 220 13 230 180 3

2.2 LES PHASES INTERMETALLIQUES DE FER DANS LES ALLIAGES Al-Si

La présence d’impuretés en diverses concentrations dans les alliages Al-Si

entraine la formation de plusieurs phases. Les conditions de solidification, les proportions

et la solubilit¢ de chaque élément sont des facteurs qui favorisent la formation d’une

phase intermétallique par rapport a 1’autre.

Les principales phases qui prennent naissance durant le refroidissement des

alliages Al-Si sont les suivantes :

La phase B-AlsFeSi: elle est considérée comme la plus nuisible aux

propriétés mécaniques des alliages d’aluminium.

La phase a : elle fait se dissoudre plus d’éléments que la phase 3.

Les plaquettes ségrégées, qui existent suivant la teneur du manganése

dans 1’alliage, sont souvent situées au fond du creuset puisqu’elles se

forment lorsque le métal est a I’état liquide.




2.2.1 Analyse des principales phases intermétalliques

L’alliage A319, qui fait partie du présent travail de recherche, posséde une
excellente coulabilité et usinabilité’ , une bonne résistance contre la corrosion et une
densité trois fois plus faible que la fonfeG. I1 contient une faible quantité de silicium
(6%), d’ott la dominance de la phase de I’aluminium dans ses propriétés mécaniques.

Bickerud et al. 7 ont rédigé un ouvrage portant sur les caractéristiques de
solidification des alliages d’aluminium de type 319. La courbe de refroidissement, ainsi
que I’analyse spectrale et métallographique permettent d’éclaircir les diverses phases
formées dans 1’alliage de type 319.1, dont la composition chimique est donnée par le

tableau 2.

Tableau 2. Composition chimique de ’alliage 319.17.

Eléments Si Fe Cu Mn | Mg | Zn Ti Al

Yoem |55 651 08 |3.0-40| 05 | 01 | 1.0 | 025 | BaL
poids

La nature des réactions chimiques et leurs caractéristiques que 1’on rencontre lors de la

solidification de I’alliage 319.1, sont présentées respectivement par les tableaux 3 et 4.



10

Tableau 3. Les réactions pendant la solidification’.

Numéro de la Réactions Température

réaction (°C)

1 Développement du réseau dendritique 609

2a Lig.—> Al + Al;s(Mn,Fe);Si, 590
Lig.—> Al + Al;sMn3Si; + AlsFeSi

2b La phase p = AlsFeSi 590

Liq.—> Al + Si + AlsFeSi

3 Eutectique : Liquide — Al + Si 575

4 Lig.—> Al+ ALCu + AlsFeSi + Si 525

5 Lig.— Al + Si+ Al,Cu + AlsMggCu,Sie 507

Tableau 4. Les phases observées par le microscope €lectronique a balayage et

confirmées par XRD'.

Numéro 1 2 3 4 5 6

La phase o-Al* Si* AL Cu* AlsFeSi*  Aljs(Mn,Fe);Sir* AlsMggCu,Sis

Caractéristiques Dendrites Gris Particules Aiguilles  Ecriture chinoise ~ Masse brune

roses phase f3 phase o, brune
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La courbe de refroidissement de I’alliage 319.1 est représentée a la figure 1. En
effet, un thermocouple T, est situ¢ au centre du creuset et un autre Ty, prés de la paroi
latérale. Deux autres courbes sont aussi présentées: la différence Tw-T. et la premiére

dérivée dT/dt. (au centre du creuset).

T(C Tw-Te | dl/dt
('C) [(ck)
1t
600- -0.5
1 Tc v 2 4
™ AT
3 -
550 -0.0
4 -
5 .
500 - - -0.5
SN\ 8-
=
3 5
450 L ik -1.0
100 200 300

Figure 1. Les données de 1’analyse thermique de I’alliage 319.17.

Lors de la solidification des alliages d’aluminium hypoeutectiques (5-10%Si) a
basse teneur en fer, la formation des différentes phases est présentée dans 1’ordre
suivant : le développement du réseau dendritique a-aluminium, la réaction eutectique Al-

Si et la précipitation des phases eutectiques secondaires.
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Apelian et al. ® ont fait des études sur les alliages de type A319, auxquels on a ajouté
différentes quantités d’affineurs de grain (Al-5%Ti-1%B). Les résultats de ces études ont
confirmé la relation directe entre la surfusion et la taille des grains, comme le montre la
figure 2, ou Ty et Ty représentent respectivement la température du liquidus et la

température de surfusion.

3000 - r . VA
& Dessua de Féchantilion // * -/)
® Fond de I'échantilien // /
2500} Y . 4
// /
- / /
/ /
2000 - [ / /
/
/ /
-1 / /
& , "/ //
-g 300 /. '/
s /
g / /
g 1000} / " s/
3 / L ... / :
i / . J/o‘/
+ A .
o
500 . e /‘/ .3 ” E
2~
o . "
o ' 2 3 4 -] -}
Te=Ty .°C

Figure 2. Taille moyenne des grains vs T -Ty, d’aprés la
courbe d’analyse thermique de I’alliage A319®.
L’affinement de la taille du grain dans les alliages d’aluminium de fonderie a
plusieurs effets bénéfiques. En général, comme la grosseur du grain des alliages diminue
avec I’augmentation de la concentration de 1’affineur de grain, les propriétés mécaniques

telles que la résistance a la traction et la résistance en fatigue augmentent.
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2.2.2 Morphologie des intermétalliques

Dans les alliages Al-Si de fonderie, les phases a et § sont considérées comme les
phases les plus importantes se formant pendant la solidification de 1’alliage. En effet, la
phase a-Al;s(Fe,Mn);Si», appelée écriture chinoise, est caractérisée par une structure
cristalline cubique dont le paramétre a variant entre 12.65 et 12.68 A. La phase
B-AlsFeSi, appelée encore B-Fe ou phase B, se trouve en structure monoclinique, ses
parametres sont: a=b = 6.12 A, c=41.5 A, o = 91° avec une densité 3.30 ~ 3.35 g/cm3.
La phase B- AlsFeSi, représentée par la figure 3, prend la forme de plaquettes qui

apparaissent comme des aiguilles lors d’une coupe transversale.

Figure 3. Microstructure de la phase 3.
Alliage 319.1, coulé a un taux de refroidissement
de 0.3 °C/s’.
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La taille et la quantité des aiguilles dépendent fortement du contenu de fer et du
taux de solidification. Yaneva er al. ° ont étudié, a différentes concentrations en fer,
’aspect des phases intermétalliques de fer dans les alliages Al-Si. Ils ont prouvé que,
pour une concentration donnée de manganese, le pourcentage des aiguilles augmente
rapidement avec I’augmentation en fer, comme le montre la figure 4. A partir dcf: 0.9 % de
fer, presque toutes les composantes du fer sont aciculaires, entrainant une fragilité et une

diminution de la force de fatigue de I’alliage.

100
&
%
o 0 b
&’ ;
%
sor
]
70F
60 L L 1. 3
0 02 0&L 06 Cpou

Figure 4. Dépendance du pourcentage de la phase
en fonction du contenu du fer’.
Quant a la phase a, elle apparait sous deux morphologies distinctes, soit en écriture

chinoise ou en plaquettes ségrégées. Ces deux principales formes sont illustrées

respectivement par les figures 5 et 6.
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s

, § :

(a) 'A ;‘*"

#ody

Figure 5. Microstructure de la phase a.
Alliage 319.1, coulé a un taux de refroidissement
de 0.30°C/s’.

Plaquettes

Figure 6. Plaquettes ségrégées ( phase o ),

On remarque que les plaquettes ségrégées se forment dans la zone liquide; quant
aux aiguilles / plaquettes et & I’écriture chinoise, elles précipitent dans la zone pateuse’ ou
zone liquide-solide. Pendant la solidification des alliages Al-Si, les phases Al,Cu, Mg,Si
et AlsMgsSicCu, sont aussi présentes. Les figures 7, 8 et 9 illustrent la morphologie de

ces phases.



Figure 7. La microstructure de I’alliage de base 319
montrant la morphologie des particules Si
et de I’eutectique AlzCu“.

Figure 8. La microstructure de ’alliage de base 319
montrant la morphologie des minuscules
particules Mg,Si ( important grossissement)'".

16
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Figure 9. La phase Al,Cu ¢éloignée de I’eutectique Si
et 1a formation de AlsMggSigCu, (voir fleche)!'.

2.2.3 Diagrammes d’équilibre Al-Si, Al-Fe, Al-Fe-Si, Al-Cu, Al-Mg

Les alliages Al-Si forment une classe importante de matériaux utilisés dans les
alliages de fonderie, grice a leur rapport poids/résistance élevé et a leur remarquable
coulabilité. Ces alliages sont caractérisés par la formation d’eutectiques pour une teneur
en silicium d’environ 12%. Suivant leur concentration en silicium, ils se classent en trois
principaux groupes : les alliages hypoeutectique (5 - 10%Si), eutectique (11 - 12%Si) et

hypereutectique (14 - 20%Si).

2.2.3.1 Systéme Al-Si
Dans le diagramme de phase Al-Si, présenté a la figure 10, on remarque une
solubilité presque nulle, & I’état solide, de I’un des métaux dans 1’autre. Comme le montre

ce diagramme, il y a formation d’un eutectique fondant & 577 °C, contenant 11.7% de
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silicium et possédant une solubilité maximale en silicium de 1.65%. L’addition de ce
dernier a2 1’aluminium pur augmente considérablement la fluidité, la résistance au
craquage a chaud et les caractéristiques de 1’écoulement du métal liquide; le silicium
réduit également la densité de I’alliage ainsi que le coefficient d’expansion thermique'?.
Le silicium présent dans le constituant eutectique a normalement une morphologie
aciculaire; mais au moment de la coulée, une addition de sodium Na ou de strontium Sr
permet de modifier cette morphologie : le silicium devient alors fibreux ou globulaire.

Ce type d’alliages est le plus utilisé en raison de son excellente coulabilité et de sa

bonne résistance 3 la corrosion.

800

700
S Liquid
e

Liquid + Si

2 &0
s 60 577°
-4
£
2

500

4 ' )

00 10 20 30

Weight % Silicon

Figure 10. Diagramme de phase Al-Si*,

2.2.3.2 Systeme Al-Fe
La figure 11, qui illustre le diagramme de phase du systéme Al-Fe, montre un

eutectique formé par ’aluminium et la phase FeAl; a 655 °C possédant 1.8% de fer. A
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cette température, la solubilité maximale du fer dans I’aluminium est de 0.052'%. Le fer
ameéliore la résistance au craquage a chaud et réduit la tendance de 1’alliage a se coller ou
a se souder aux parois du moule. Cependant, cet accroissement de la teneur en fer est

accompagné d’une réduction de la ductilité.

1200 ¢ —_—
Fe, Alg + liguide | ol
1100 ’e’mé-‘c‘,",‘if}“"‘
Liquide 33
1000 'q"';[ /'/ *
(AL + Jiquicle /T
900 L/ /A_" { "
Fe Aly + liquide <
800 / pd B e o
AN | -
700 / L .}"'
74 a5l <
600 L1 i &
18% «{Al) + FeAl,
500
Al 10 20 30 407 4

Fe %

Figure 11. Diagramme d’équilibre Al-Fe',

2.2.3.3 Systéme Al-Fe-Si

Le diagramme de la phase Al-Fe-Si est donné a la figure 12. Dans les conditions
d’équilibre (figure12-a), ’ajout d’une faible quantité de fer réduit la solubilité du silicium
dans I’aluminium. La figure 12-b montre les phases hors - équilibre. Les quatre phases

peuvent étre rencontrées simultanément : Al, Si, o et 8 (Al, Fe, Si).
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Figure 12. Diagramme d’équilibre Al-Fe-Si'*.

2.2.3.4 Systéme Al-Cu

Pour le systéme Al-Cu, la partie riche en aluminium du diagramme d’équilibre est
représentée a la figure 13. L’eutectique Al-CuAl; se situe & une température de 548 °C et
le liquide eutectique est composé d’aluminium — 32.3%Cu en équilibre, avec une solution
solide d’aluminium contenant 5.7% en Cu. Le cuivre est I’'un des éléments d’addition les
plus importants pour Paluminium. Il est souvent utilis¢é puisqu’il contribue au

durcissement du métal.
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Figure 13. Diagramme de phase Al-Cu'’.

2.2.3.5 Systéme Al-Mg

La figure 14 montre le diagramme d’équilibre Al-Mg. Le magnésium est souvent
utilisé dans les alliages Al-Si. Son rdle est de durcir et d’améliorer la résistance
mécanique par la précipitation de la phase Mg,Si. Les alliages Al-Mg corroyés
contiennent en général moins de 4% de magnésium; dans ces conditions, on retrouve la

majeure partie du magnésium en solution solide, et le reste sous forme de composé

Mg Al °.
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Figure 14. Diagramme de la phase Al-Mg"’.
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2.2.4 Formation des intermétalliques

Diminuant fortement la ductilité'® de 1’alliage, la phase 3-Fe est donc considérée
la plus nuisible aux propriétés mécaniques. Elle diminue aussi la fluidité du métal liquide.
Plusieurs facteurs déterminent la morphologie et la nature des phases qui se forment lors

de la solidification des alliages. Parmi les plus importants facteurs, on cite les suivants :

2.2.4.1 Effet du taux de solidification

Lorsque le refroidissement est lent, la majorité des intermétalliques existe sous
forme de particules de grosse taille. Une grande quantité d’écriture chinoise se forme
lorsque le taux de refroidissement est plus élevé (~ 0.1 °C/s). Lakshmanan et al.
soulignent la dominance de la phase B-Fe dans un refroidissement de faible vitesse
(~ 0.8 °C/s). La figure 15 montre ’influence du taux de refroidissement sur la formation

des intermétalliques.
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Figure 15. L’effet du taux de refroidissement sur
la formation des intermétalliques'’.
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2.2.4.2 Effet de la composition chimique

Plusieurs auteurs ont démontré, pour ce qui est de la teneur en éléments, que les
plus importants sont le fer, le manganese et le chrome. Ces derniers influencent
directement la formation de phases intermétalliques. La phase B-Fe et les plaquettes
ségrégées ne se forment pas dans un alliage contenant 0.4%Fe, 0.1%Cr et avec un

pourcentage de manganese inférieur a 0.3%. La figure 15 montre V’effet de 1a composition

sur la formation des intermétalliques.
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Figure 16. L’effet du Fe et du Mn sur la formation des intermétalliques'®.

Pour de faibles vitesses de solidification, Narayanan et al.'® % ont constaté que,
pour I’alliage 319, ’augmentation de la teneur en fer entraine un grossissement de la
taille des grains et diminue ’espace interdendritique, en raison de la phase [ pré-

eutectique qui agit comme un nucléant dans le développement du silicium eutectique.
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2.2.4.3 Effet des rapports steechiométriques

Les rapports steechiométriques des €léments présents dans les alliages Al-Si
jouent un rdle important. Certains chercheurs ont concentré leurs travaux sur le rapport
massique Fe/Si puisqu’il nous renseigne sur la possibilité de la formation d’une phase
intermétallique. Un rapport Fe/Si d’environ 1 implique qu’il y aura précipitation de la
phase B-AlsFeSi?'.

Dans les alliages Al-Cu’, le rapport Fe/Si est critique car en I’absence du
manganese, le fer se forme completement en B-phase. Pour ’alliage 319, certains auteurs
ont recommandé un rapport Mn/Fe = 1/2 ou 1/1.5 pour avoir une formation entiére en

phase o'’ qui est moins nuisible que la B-Fe.

2.3 MODIFICATION / NEUTRALISATION DES INTERMETALLIQUES
Diverses techniques ont été pratiquées dans le but de minimiser les effets
nuisibles du fer dans les alliages Al-Si, dans le but aussi d’améliorer les propriétés
mécaniques de ces derniers. Parmi ces techniques, mentionnons le refroidissement rapide,
la modification par le strontium, 1’ajout d’éléments de trace, les traitements thermiques

hors-équilibre et la surchauffe. Cette derniére permet la transformation de la phase  en la

phase a, la sphéroidisation et la réduction de la taille des intermétalliques.

2.3.1 Solidification rapide
La taille des grains, la modification du silicium eutectique, la quantit¢ de

microporosités, les inclusions et la formation des différentes phases intermétalliques sont
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directement liées au taux de refroidissement, qui influence la morphologie des
intermétalliques de fer. Plusieurs études ont été faites sur I’effet du taux de solidification.

Awano et Shimizu®* ont prouvé que la formation de la phase o (écriture chinoise)
est favorisée lorsque la vitesse de refroidissement est élevée. Dans les alliages Al-Si,
Mascré® a remarqué que I’augmentation du taux de solidification entraine la formation
de la phase B. La méthode de refroidissement rapide permet de garder une grande
concentration d’éléments et/ou d’impuretés en solution solide tels que le Fe, le Mn et le
Cr; de plus, les diverses phases de fer présentes dans la microstructure sont caractérisées
par leur petite taille. Yaneva ef al. ° ont remarqué que, pour de faibles concentrations en
fer (< 0.15%), il y a précipitation d’intermétalliques de fer dans la zone ou le
refroidissement est lent.

Lorsque le taux de refroidissement est faible (< 0.5 °C/s), les aiguilles/plaquettes
qui se forment ont une taille plus grossiere et se localisent principalement aux joints de
grains, ce qui rend I’alliage beaucoup plus fragile. Par contre, s’il est rapide (> 10 °C/s),

la phase B-AlsFeSi devient plus fine et bien plus dispersée dans la microstructure.

2.3.2 Effet du strontium

Traditionnellement, le strontium Sr est utilisé pour modifier la morphologie du
silicium eutectique dans les alliages de fonderie Al-Si. Dans les alliages non-modifiés, la
phase eutectique est fragile, ce qui explique la faible résistance a la traction et la ductilité
peu élevée des alliages coulés. En effet, le silicium non-modifié présente une

morphologie aciculaire; 1’addition de strontium dans le métal liquide permet de modifier
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cette morphologie : le silicium devient alors globulaire. Une des applications les plus
utilisées du strontium est celle de stabilisateur de la phase o** dans les alliages contenant
du fer et du silicium. Le strontium a aussi un effet sur le traitement thermique des alliages
contenant Mg et Si: il retarde la précipitation de la phase Mg,Si durant le traitement
thermique®®. Le travail de Fat-Halla® sur les alliages de type Al-13% Si montre la
modification avec 220 ppm de strontium, ce qui augmente la limite ultime et
I’allongement & la rupture de 6%; la limite élastique, elle, reste inchangée. Cette

amélioration est attribuée principalement & la fragmentation du silicium eutectique.

2.3.2.1 Influence sur le silicium

La morphologie du silicium eutectique joue un rdle essentiel dans la
détermination des propriétés mécaniques d’une piece. La grosseur, la forme des
particules ainsi que I’espace qui les sépare sont des facteurs qui caractérisent la forme de
la phase eutectique.

Dans des conditions normales de refroidissement, les particules de silicium sont
présentes sous la forme d’aiguilles grossicres qui favorisent I’amorce de la rupture et qui
diminuent les propriétés mécaniques de la piéce. La morphologie de la phase de silicium
peut étre modifiée a I’aide d’un traitement prolongé a haute température ou par 1’addition
de petites quantités de strontium ou de sodium. En effet, le strontium est utilisé pour
disperser finement le silicium dans les alliages Al-Si’®. Etant un agent actif de
modification, le strontium est absorbé par le silicium, ce qui améliore la limite élastique
(L.E), la limite ultime (L.U) et plus particuliérement I’allongement a la rupture (A%).

Son addition affecte la morphologie de silicium et influence les changements de la
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microstructure lors des traitements thermiques. Sans modification, 1’eutectique a une
forme aciculaire et contient de larges plaquettes de silicium qui détériorent la ductilité de
I’alliage. La structure du silicium eutectique, apres 1’ajout du strontium, devient fibreuse.
Le traitement de mise en solution modifie la forme de la phase de silicium. Au début du
processus, il y a fragmentation des aiguilles de silicium; ensuite, les particules adoptent
graduellement une forme sphérique (sphéroidisation). L’effet du strontium combiné a
celui du traitement thermique (T6) réduit le temps de mise en solution, situé entre une
heure et huit heures pour le silicium®®,

Dans les alliages méres d’aluminium contenant 3 a 10 % de strontium, la majeure
partie du strontium est présente sous forme d’aluminides de strontium (ALSr)”’. Le taux
et le degré de modification dépendent de divers facteurs cinétiques. Selon Katgerman

et Sluitelzs, ces facteurs sont donnés comme suit :

le taux de dissolution des particules Al;Sr dans la fonte.

la formation d’une nouvelle phase Al;Si,Sr.

la dissolution successive de cette phase pour donner le strontium en solution (Sry).

le strontium en solution affecte le comportement de croissance des cristaux de silicium

et cause la modification.

le strontium réagit en partie avec le phosphore pour former le phosphure de strontium

qui méne 3 un effacement de ’activité de modification.

Beumler et al. % ont réalisé une étude sur 1’analyse thermique de I’alliage 319

modifié. La figure 17 montre la variation de la température moyenne de I’eutectique, en
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fonction du strontium contenu dans I’alliage d’aluminium 319. Les résultats obtenus lors
de cette recherche indiquent une diminution de la température eutectique, suivie d’une
augmentation de la température eutectique a mesure que le contenu de strontium
augmente. L’examen microstructural des échantillons dont la teneur de strontium varie de
0.001 et 0.016 %, montre que la structure eutectique demeure essentiellement non-
modifiée. Les niveaux de strontium au-dessus de 0.016 % contribuent a une meilleure
modification (un silicium plus fibreux), et une structure entiérement fibreuse est obtenue
lorsque le contenu de strontium atteint 0.031 %. Le traitement thermique de I’alliage
d’aluminium 319, modifié¢ avec du strontium, semble produire une structure eutectique

globulaire indépendamment de la quantité de strontium présent.

Température de ’eutectique (°C)

Strontium (% en poids)

Figure 17. Variations de la température eutectique moyenne
en fonction de strontium dans ’alliage 319%°.



29

Pour sa part, Jacob’® a étudié I’influence de la modification par le strontium, le
sodium et 1’antimoine dans les alliages Al-Si. Il a souligné I’intérét de 1’élaboration du
métal liquide. Le choix de tel ou tel élément modificateur doit aussi se faire en
considérant I’aspect pratique que revét leur introduction. D’aprées J acob”, le strontium a
toujours produit dans les essais, un gazage important des bains. L’utilisation d’un alliage
mére plutét que du strontium métallique diminue ces risques de gazage, mais ne les
supprime pas entiérement. Le strontium est semi-permanent. La figure 18 montre les

résultats d’un essai de maintien de I’alliage liquide pendant 5 h 30 min, a 750 °C.
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Figure 18. Teneurs en strontium en fonction du maintien a 1’état
liquide®.

Le strontium et le sodium modifient 1’eutectique Al-Si : ils le rendent tres fin et
globulaire. L’antimoine agit moins intensément sur la structure: 1’eutectique devient
lamellaire. La modification au strontium ou au sodium a deux effets antagonistes.
Lorsque leurs teneurs croissent, 1’eutectique devient plus fin; mais I’alimentation

interdendritique devient plus difficile et la densité diminue, traduisant 1’apparition de
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microretassures. En ce qui concerne les caractéristiques mécaniques, ces deux effets ont

tendance a s’équilibrer.

2.3.2.2 Effet sur les intermétalliques

Dans le but d’éclaircir le réle du strontium dans la décomposition des aiguilles,
Pennors et al. > ont étudié la précipitation de la phase B-AlsFeSi dans I’alliage de type
Al-6%Si-3.5%Cu (319) pour trois concentrations de fer (0.5%, 1.0%, 1.5% en poids).
Comme le montre la figure 19, les longueurs moyennes de la phase B-Fe augmentent
avec l’augmentation du contenu de fer, comme avec la diminution du taux de
refroidissement. En ce qui concerne le strontium, toutes les courbes montrent une
immersion autour des concentrations en Sr dans la gamme, 400 - 600 ppm, indiquant que
c’est probablement la gamme optimale du Sr ou il est le plus efficace en réduisant au
minimum la longueur des aiguilles en les fragmentant en petites tailles, indépendamment
du taux de refroidissement. Pour 1’alliage de base contenant, 0.46% Fe, les niveaux
d’optimum de strontium se trouvent 3 400 ppm. A des concentrations plus élevées en
strontium, on observe un effet fini de modification.

Pour de faibles taux de refroidissement et des concentrations élevées en strontium,
la décomposition de la phase 3-Fe se produit également par le rejet du silicium devant les
aiguilles. Cette phase de silicium, riche en strontium, apparait sous forme d’aiguilles
minces et embranchées dans la microstructure; elles acquiérent plus tard une forme

polyédrique.
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De leur coté, Shabestari et Gruzleski®? ont examiné la fragmentation de la phase
B-AlsFeSi dans 1’alliage A413. Ils ont remarqué qu’il existe‘ une valeur optimum en
strontium, comprise entre 0.04 et 0.06%. Le strontium réduit la taille de la phase o et des
plaquettes ségrégées; il transforme aussi la phase B-Fe en écriture chinoise. Samuel et
Samuel® affirment que le strontium tend a dissoudre la phase p-Fe dans la matrice

d’aluminium sans la transformer en une autre phase intermétallique.
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Figure 19. Effet du strontium sur la longueur moyenne des aiguilles®'.
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2.3.2.3 Effet sur les porosités

Le strontium est utilisé dans le but de modifier la distribution des porosités dans la
microstructure’” et aussi pour faciliter la nucléation de micropores. En I’absence d’un
agent de modification, les macropores se transforment, par 1’addition du strontium, en
micropores plus nombreux et plus finement dispersés, ce qui améliore les propriétés
mécaniques de I’alliage (résistance mécanique et allongement a la rupture). Une addition
plus élevée entraine la formation de porosités, spécialement dans les procédures de mise
en forme ou la solidification survient rapidement (moule avec sections minces).
L’efficacité de ’opération de dégazage peut également étre affectée par un trop haut

niveau de strontium'>.

2.3.3 Effet du phosphore

Une série d’analyses thermiques et d’observations microstructurales ont été
effectuées dans le but de clarifier ’effet du phosphore comme emplacement ou comme
agent de nucléation hétérogene pendant la solidification des alliages hypoeutectiques Al-
Si. Le temps de solidification devient plus court avec I’addition du phosphore, plutét que
sans phosphore. Les températures du liquidus et de P’eutectique diminuent avec
I’augmentation du taux de refroidissement; mais la diminution de la température
eutectique est plus importante dans le cas des alliages libres en phosphore. La
microstructure du silicium eutectique dépend du niveau de phosphore dans le métal
fondu: la quantité du cristal primaire des dendrites augmente lorsqu’elles sont courtes. La
figure 20 montre la relation entre 1’espace interdendritique (EID), «dendrite arm spacing»

et le contenu en phosphore dans I’alliage Al-10 %Si.



33

Kato et al. * ont étudié I’effet du phosphore sur la structure des particules de
silicium pendant la solidification de I’alliage Al-Si eutectique. Un contenu en phosphore
de moins de 5 ppm raffine [a microstructure. Le silicium eutectique montre une structure
lamellaire trés finement divisée. On a observé également quelques dendrites des cristaux
en aluminium primaire, démontrant un comportement légérement hypoeutectique pour
cette composition. Pour un contenu en phosphore supérieur a 10 ppm, on a observé la
croissance de la structure eutectique. Comme le montre la figure 21, le phosphore

diminue la surfusion.
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Figure 20. Variation de EID en fonction Figure 21. Diminution de la surfusion
du P dans I’alliage Al-10%Si*. en fonction de phosphore dans

Ialliage Al-12.5% Si**.

Pennors ef al. > ont étudié le rdle du strontium et du phosphore dans I’alliage
Al-6%Si-3.5%Cu (319). En effet, on a constaté que pour des taux de refroidissement
lents, le strontium (jusqu’a 600 ppm) est largement efficace dans la fragmentation et la

décomposition de la phase B-AlsFeSi. Dans les concentrations élevées en strontium, on a
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observé également la décomposition de la phase B-AlsFeSi par le rejet du silicium. Cette
phase en silicium est riche en strontium. Au niveau 1.5 % en poids de fer, les aiguilles
sont produites en quantité excessive (nombre et taille)), méme a un taux de
refroidissement élevé. L’addition de phosphore (~ 100 ppm) favorise la formation de la
phase B-fer en grande quantité. Le métal liquide surchauffant a 900 °C dissout une grande
partie de AIP et, par conséquent, de la quantité de B-fer formée.

De fagon générale, le phosphore interfére sur la modification par le Sr, le Na ou le
Sb; et les alliages avec des niveaux plus élevés de phosphore exigent de grandes
concentrations de modificateur, afin de produire une structure acceptable du métal
liquide. Si la concentration en phosphore est réduite 2 moins de 1 ppm, un alliage Al-Si
sera solidifi¢ avec une structure lamellaire, sans addition d’agent de modification. Ainsi,
nous pouvons considérer la structure "normale" de ce type d’alliages comme lamellaire.
Seules les teneurs plus élevées en phosphore, liées aux alliages commerciaux, font
solidifier le silicium eutectique sous une forme aciculaire.

Des concentrétions plus élevées de modificateur exigent des niveaux plus élevés
de phosphore. Ceci implique une réaction d’une certaine sorte entre le modificateur et le
phosphore. Plusieurs réactions chimiques complexes ont lieu dans les alliages liquides de
fonderie. Garat et Scalliet®® ont montré la présence de composés intermétalliques dans un
alliage modifi€¢ contenant des quantités mesurables de phosphore. La figure 22 illustre

I’interaction entre le strontium et le phosphore dans 1’alliage A356.
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Figure 22. Interaction Strontium - Phosphore dans I’alliage
A356 (F = fibreuse, L = lamellaire, A = aciculaire)°®.

2.3.4 Influence des éléments d’alliages

Si la phase B-AlsFeSi est fragmentée par le strontium, le manganése transforme
les aiguilles/plaquettes en écriture chinoise, ce qui est moins nuisible aux propriétés
mécaniques de 1’alliage et ce qui améliore la coulabilité en minimisant la formation de
retassures. Quant au béryllium, il est efficace a la fois en affinant la phase 3 et/ou en la

transformant en une nouvelle phase de type BeSiFe,Als”".

2.3.4.1 Influence du manganése
Dans les alliages de fonderie, le manganése est considéré comme une impureté.

Etant plus efficace que le chrome, le nickel, le cobalt et le molybdéne *', il joue un role

important dans ces alliages puisqu’il modifie les composés de fer de la forme p a a %
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L’addition de manganése favorise la formation des intermétalliques (Al-Fe-Mn-Si) qui
peuvent, suivant les conditions de solidification, se précipiter en trois morphologies

différentes :

. en écriture chinoise, moins nuisible aux propriétés mécaniques;
. en phase B, soit en forme aiguilles ou en plaquettes, suivant la coupe réalisée;

. en phase polygonale ou en forme d’étoile.

En I’absence compléte de manganése, Narayanan et al.'® % ont remarqué que
I’alliage 319, avec 1% en poids de fer, se précipite uniquement en phase . Lorsque le
pourcentage en fer est supérieur a 0.45 %%, il est préférable que la concentration du
manganése soit de moitié de celle du fer (le rapport massique Mn/Fe = 1/2), ce qui
élimine en grande partie la formation de la phase 3-AlsFeSi et améliore, par conséquent,
les propriétés mécaniques de 1’alliage. Jonason® signale que 1’addition de manganése
entraine une augmentation significative du pourcentage en volume des intermétalliques
pour un niveau donné de fer, cela est du a la cristallisation de la phase a-Al;s(Fe,Mn);Si,
plutdt que de la phase B-AlsFeSi, ce qui rend 1’alliage plus résistant a la propagation de

fissures.

2.3.4.2 Influence du béryllium
Le béryllium (Be) est utilisé dans les alliages Al-Si pour réduire 1’oxydation du
magnésium dans le métal liquide. Le béryllium améliore la fluidité et la coulabilité des

alliages d’automobile. Certains chercheurs ont remarqué la précipitation d’une nouvelle
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phase BeSiFeAlg, qui a une forme polygonale ou écriture chinoise®® lorsque le béryllium
est ajouté aux alliages de type Al-7% Si-0.3% Mg-0.6% Fe. Cette nouvelle phase se situe
principalement dans les zones dendritiques alors que la phase  prend lieu dans les
régions interdendritiques®®. A cause de sa toxicité, le béryllium est employé en faible

quantité (0.01- 0.05 %).

2.3.4.3 Influence du magnésium

Le magnésium est souvent utilisé dans les alliages de la famille Al-Si avec des
compositions variant de 0.070 a 0.40 %, dans le but d’améliorer les propriétés
mécaniques de ces alliages par la précipitation de la phase durcissante Mg,Si. Cette
derniére montre une solubilité limite de 0.70 % de magnésium; au-dela de cette limite, il
n’y a plus de durcissement de I’alliage. En ajoutant du Mg aux alliages commerciaux de
type A319, la phase B-A15FeSi se convertit en une nouvelle phase A15Mg3FeSi63 3. Tandis
que I’addition du magnésium accroit la fraction volumique de cette phase, cette méme

addition produit une réduction de la température de la réaction silicium eutectique.

2.3.5 Traitement thermique hors-équilibre

Les techniques conventionnelles de traitement thermique dans les alliages Al-Si,
qui réalisent des propriétés mécaniques optimales, sont limitées aux processus de
durcissement structural par précipitation causés par la présence de particules de deuxiéme
phase et de sphéroidisation des particules de silicium'. Les composés intermétalliques de

fer présents dans la microstructure de ces alliages sont stables et ne se dissolvent pas
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pendant les traitements thermiques conventionnels (équilibre).

Le traitement thermique hors-équilibre a été suggéré par Shimizu ef al. ¥

pour
I’alliage de type Al-7%Si-3%Cu. Ce traitement comporte un traitement thermique
régulier T6 mais avec une température de solution plus haute que la température finale de
solidification, c’est-a-dire la température de I’entectique Al-Al,Cu (525 °C).

Apelian *2 a étudié I’effet de la température (505 — 515 °C) et le temps de la mise
en solution sur les propriétés mécaniques des alliages de type 319. 1l a observé que le
silicium, la phase du cuivre CuAl,, 1’écriture chinoise et la phase § sont tous soumis 4 un
processus de fragmentation.

La dissolution des intermétalliques de fer a été I’objet d’études de plusieurs
chercheurs. Elle s’améliore avec ’augmentation de la température de la mise en solution.
Le traitement thermique hors-équilibre augmente la résistance mécanique des alliages
Al-Si de haute teneur en fer, jusqu’a ce qu’une température de solution critique soit
atteinte. Au-dessus de cette température, une quantité importante de phases liquides est
formée en raison de la fusion des joints de grains et des dendrites. En observant la
microstructure et en mesurant les propriétés mécaniques, Narayanan ef al. ' ont étudié
I’effet du traitement hors-équilibre sur I’alliage Al-6%Si-3.5%Cu-0.3%Mg-1%Fe. Ils ont
trouvé que le traitement thermique optimal qui dissout la quantit¢ maximale de fer

intermétallique se situe entre 515 °C et 520 °C. Les températures utilisées pour les

traitements de mise en solution a I’équilibre et hors-équilibre sont illustrées par la figure

23.
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Figure 23. Température de la mise en solution a 1’équilibre et
hors-équilibre’.

En ’absence du manganése, et pour trois températures de solution différentes,
Narayanan et al. ' ont observé que la phase B-Fe ne montre de changements, ni dans la
taille ni dans la forme des particules, & la température 485 °C (traitement thermique a
’équilibre). Cependant, a température élevée de traitement de solution (535 °C), la phase
B-Fe prend une forme imposante et sphérique suite a la fragmentation et a la dissolution

initiale'. La présence du manganése ne semble pas influencer le processus de
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sphéroidisation de la phase de silicium. De méme, on observe que la phase de cuivre se
dissout rapidement lorsque la température excede 500 °C.

La précipitation des aiguilles/plaquettes se produit dans la zone liquide-solide,
c’est-a-dire durant la réaction pré-eutectique. Des observations faites par Mascré®
confirment que ces aiguilles détériorent les propriétés mécaniques de I’alliage. A
I’opposé, les aiguilles qui se précipitent pendant les réactions co-eutectiques et post-
eutectiques peuvent perfectionner les dites propriétés. Selon Hajas* et Bonsack®, la
présence du fer en grande quantité (plus de 0.5 %) augmente la dureté de 1’alliage, mais
elle entraine une réduction considérable dans la ductilité du matériel.

Avec ’augmentation de la température de mise en solution, les plaquettes de la
phase 3 commencent a se dissoudre lentement d’une maniére non-uniforme le long des
bordures. A la différence de la phase B, la phase o ne subit aucune dissolution
~ appréciable a aucune des températures de traitement de solution, suggérant ainsi que la
phase o est beaucoup plus stable que la phase B. Dans des conditions normales de
traitements thermiques, les intermétalliques de fer ne subissent aucun changement. Selon
Griger et al.*’, la phase B-AlsFeSi ne se dissout pas avec un contenu plus élevé de
silicium, mais sa morphologie est 1égérement modifiée par un traitement thermique. Avec
I’addition d’un peu de manganese ou de chrome, la phase o devient plus stable. Par

conséquent, et comme rapporté par Gustafson et al. 46

, aucun changement de taille, de
nombre ou de morphologie des phases a et  n’est noté pendant le traitement thermique

T6 lorsqu’il s’agit d’alliages contenant peu de manganése ou peu de chrome.



41

Le processus de dissolution de la phase B se résume comme suit: la phase
B-AlsFeSi ne se dissout pas aux traitements thermiques a 1’équilibre, c’est-a-dire aux
traitements de solution dont les températures sont inférieures a 500 °C; cependant, la
fragmentation et la dissolution des particules de cette phase se produisent a leurs bouts
avec des traitements thermiques hors-équilibre. La facilité de dissolution s’accroit avec
I’augmentation de la température de solution. A basses températures de solution, les
plaquettes B-Fe subissent une striction, se séparent en segments et maintiennent leur
morphologie originale, ce qui entraine une diminution de leur longueur moyenne.
Comme I’explique Narayanan et al. ', 1a dissolution de la phase 3 a lieu principalement
aux extrémités des aiguilles plutdt que sur ces cotés. A la matrice, la solubilité du fer et
du silicium de la phase B-AlsFeSi n’est pas constante en raison de I’'imperfection de cette
phase et des petites crevasses (défauts) qu’elle contient.

La figure 24 illustre la fragmentation et la dissolution de la phase B-AlsFeSi. La
solubilité du fer et du silicium est supérieure aux points A (endroits de crevasses) et aux
points B (bouts). Durant le traitement & hautes températures, le transfert de masse du

corps dissous se produit dans des secteurs d’énergie élevée.
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TIME (MINUTES)

Figure 24. Illustration schématique du mécanisme de fragmentation
et de dissolution de la phase B-AlsFeSi'.

1" ont montré un autre processus de fragmentation de la

Villeneuve et Samue
phase B (figure 25). Selon les mémes auteurs, la dissolution des aiguilles/plaquettes se
produit par la réjection du silicium le long de celles-ci. En effet, les atomes de fer et de
silicium sont rejetés vers la matrice d’aluminium et sont remplacés par des atomes

d’aluminium, causant alors la décomposition de la phase AlsFeSi en AlgFe. Cette

décomposition peut étre exprimée par la réaction suivante : Al + AlsFeSi — AlgFe + Si.
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Figure 25. Décomposition de la phase 3-AlsFeSi durant le
traitement thermique de mise en solution®’.

Zhu et Liu*® ont suggéré plusieurs facteurs affectant la dissolution de cette phase:
plaquettes courtes et minces, plus d’aiguilles fragmentées, température et temps élevés de
traitement thermique, état moyen élevé d’énergie facilitant la dissolution de la phase B.
Narayanan ef al.! ont remarqué que, pour 1’alliage 319 contenant 1% de fer, la dissolution
de la phase B par une mise en solution entre 515 °C et 520 °C améliore la limite ultime.

Dans cet intervalle de température, une grande quantité d’intermétalliques de fer
est dissoute dans la matrice d’aluminium. En effet, les propriétés mécaniques sont

modifiées par les traitements thermiques. Pour tous les niveaux du taux de
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refroidissement, 1’ajout de fer diminue la limite élastique, la résistance a la traction et
I’allongement 2 la rupture. Les traitements hors-équilibre améliorent la résistance des
alliages contenant une haute teneur en fer, les rendant €gaux a ceux de basse
concentration de fer. La figure 26 montre ’influence du traitement thermique sur la limite

ultime de Palliage 319"
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Figure 26. L’effet du traitement thermique hors-équilibre
sur la limite ultime de ’alliage 319"

2.3.6 La surchauffe

La surchauffe est une méthode utilisée pour minimiser les effets nuisibles du fer
dans les alliages Al-Si, éliminant ainsi les germes d’oxydes qui précipitent certaines
phases a températures plus élevées. Elle transforme la phase 3-Fe en écriture chinoise®.

La surchauffe et la solidification rapide diminuent ’espace interdendritique (EID), la
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taille des constituants de 1’eutectique et la taille des grains; par contre, le temps réel de
refroidissement augmente®’. Awano et Shimizu®* ont observé qu’en surchauffant le métal
avant la coulée, il était possible de neutraliser les effets nuisibles du fer et d’éliminer la
phase B sans méme y ajouter d’autres €léments; cette méthode demande cependant une
consommation d’énergie élevée. Ces mémes auteurs ont étudié la relation entre la
température de surchauffe et les phases de fer formées; et ils ont remarqué I’'importance
de maintenir en faible concentration des éléments tels que le Fe, le Si, le Mg et
I’importance aussi d’appliquer des taux de solidification rapides afin de favoriser la
précipitation totale du fer sous forme d’écriture chinoise.

Awano et Shimizu® ont travaillé sur des alliages hypoeutectiques Al-Si ayant
différentes concentrations en fer. Les composés de fer dans 1’alliage Al-6%S1-0.25%Fe se
sont cristallisés sous forme d’aiguilles et d’écriture chinoise lorsque la température de
surchauffe était au-dessous de 785 °C, bien que normalement ces composés se retrouvent
sous forme de phase o-Fe uniquement au-dessus de 795 °C. Pour P’alliage Al-6%Si-
0.4%PFe, les intermétalliques sont cristallisés en écriture chinoise lorsque la température
était au-dessus de 790 °C. Pour une température se situant entre 790 °C et 815 °C, une
quantité minime de composés de fer sous forme de phase 3 a été observée. Quand le
meétal liquide est surchauffé au-dessus de 815 °C, les intermétalliques se précipitent en
phase a-Fe seulement. Dans les alliages contenant 0.5 et 0.55 % de fer, méme lorsque le
métal liquide est surchauffé a une température dépassant 950 °C, on a constaté la
présence des deux phases o et B. La figure suivante montre I’effet de la surchauffe et du

fer sur les structures des intermétalliques pour I’alliage Al-Si.
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Figure 27. Effet de la surchauffe et du fer sur les structures cristallisées
des intermétalliques de fer pour I’alliage hypoeutectique Al-Si*.

2.3.6.1 Les effets de I’histoire thermique et le temps de maintien

Dans Palliage Al-6%8Si-0.4%Fe, le changement de la forme des intermétalliques
de fer a été étudié s’il est affecté par 1’histoire thermique du métal en fusion apres la
surchauffe. Apres la surchauffe a 850 °C, J’histoire thermique a été modifiée de quatre
manieres:

1. une coulée instantanée a 850 °C apres un chauffage a cette température.

2. aprés un chauffage a 850 °C, le métal en fusion est immédiatement refroidi a

I’air et coulé a 700 °C.

3. aprés une surchauffe a 850 °C, le métal liquide est maintenu a cette température
durant 20 minutes, puis la fournaise est refroidie 4 la température de 750 °C. Le
métal en fusion est maintenu 4 750 °C pendant 120 minutes, puis refroidi a I’air
jusqu’a 700 °C, ensuite coulé a cette température.

4. aprés étre maintenue a 850 °C pendant 10 minutes, la fournaise est refroidie a
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650 °C, le métal en fusion est maintenu & cette température pour une période de 370

minutes, puis ramené a la température 700 °C et coulé.

Dans toutes les conditions soumises aux histoires thermiques, les composés de fer
ne se cristallisent pas sous forme d’aiguilles/plaquettes (phase B-Fe), mais sous forme
d’écriture chinoise (forme a-Fe). Par conséquent, on a confirmé que 'histoire thermique

n’a pas affecté la morphologie des intermétalliques de fer’.

2.3.6.2 L’effet de 1a surchauffe sur les propriétés mécaniques

La dureté des alliages traités avec un traitement thermique T6 n’a pas connu de
changement®. Selon Shimizu et Awano?, la dureté reste indépendante de la teneur en fer
et de la température de surchauffe. Dans le cas des moulages obtenus par compression,
les composés AlFeSi (en forme d’écriture chinoise) n’ont pas montré une forme
particuliére pouvant étre vue dans les coulées dans un moule de sable, bien qu’ils soient
distinguables de la forme de la phase B ou des lignes droites. La résistance a la traction,
pour tous les niveaux de fer, a été a peine affectée par I’altitude de la température de
surchauffe de 750 °C a 850 °C (voir figure 28). Cependant, la ténacité a été
remarquablement augmentée. La réduction de la surface des barreaux de traction avec 0.5
% de fer était presque égale a celle avec 0.1 % Fe. Il y a eu augmentation de I’effet
d’entaille du composé AlFeSi cristallisé. La grande partie des intermétalliques dans
I’alliage contenant 0.5% de fer se cristallise sous la forme d’écriture chinoise quand il est

surchauffé a 850 °C, alors que les composés AlFeSi se cristallisent sous la forme a et la

forme f s’ils sont surchauffés & 750 °C. La ténacité accrue par I’altitude de la température
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de surchauffe a 850 °C peut étre expliquée non seulement par la cristallisation des
intermétalliques en écriture chinoise, mais également par la réduction de la dimension

particulaire des composantes en forme d’aiguilles.

Elongation 8, réduction de la surface y (%)
0 1'0 20 30 40
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09%Fe| N & C_—J Surchauffe 750°C
fos
;___mm b 4
05*%Fe 5
| [
¢
0% Fe I 5 .
i i l} UB
0 100 200 300 400
Résistance 2 la traction o (MPa)

Figure 28. Effet du fer sur les propriétés mécaniques des
barreaux de traction apres traitement thermique
T6 de I’alliage Al-7%Si1-0.3%Mg, surchauffé
4750 °C et 850 °C*.
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CHAPITRE III

METHODOLOGIE EXPERIMENTALE

3.1 PREPARATION DES ECHANTILLONS
3.1.1 Alliage de base

L’alliage d’aluminium utilisé dans ce projet est le A319 (Al-6.5%8i-3.5%Cu). On
retrouve cet alliage dans la fabrication des tétes de cylindres des moteurs & essence, et
dans d’autres applications ou l’on demande une bonne coulabilité et une bonne

soudabilité. La composition chimique de cet alliage est donnée au tableau suivant :

Tableau 5. Composition chimique de I’alliage A319 (Al-6.5% Si-3.5% Cu).

Elément Si Cu Fe Mg | Mn | Nt |[Pb | Cr | Sn| Ti Zn

%enpoids | 5.81 | 3.25 | 0.02 | 0.01 | 0.08 - - - - 10.07| 0.07

On a ajouté a l’alliage de base A319 différentes quantités de strontium, de
phosphore et de fer; ces alliages ont été préparés a la fonderie de la chaire industrielle
TAMLA, située a I’Université du Québec a Chicoutimi. En effet, des quantités en
strontium variant de 2 a 202 ppm, et des quantités en phosphore allant de 13 2 116 ppm

sont ajoutées pour chaque niveau de fer.

3.1.2 Analyse thermique

L’analyse thermique concerne tous les alliages, et est utilisée pour 1’identification
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de toutes les phases qui se forment pendant la solidification du métal liquide. Tous les
alliages sont coulés dans un moule en graphite préchauffé a 600 °C. Les données relatives
a I’analyse thermique ont été mesurées grace a des thermocouples de type K, de 0.3 mm
de diametre. Pendant le refroidissement, les données ont été enregistrées au moyen d’un
ordinateur permettant une acquisition de données a haute vitesse, & raison de cing
mesures par seconde. Les courbes de refroidissement ainsi obtenues sont accompagnées
d’une analyse thermique de dérivée premiéere (dT/dt). La figure 29 montre la position des
thermocouples dans le moule graphite.

bt e 6O T —-—-1

| I | B

Métal liquide

RA

Thermocouple
0 mm

5 . Coupe

Figure 29. Moule graphite.

Deux temp€ratures de surchauffe sont utilisées : 750 °C et 950 °C. Pour chaque
température, 20 alliages de différentes compositions seront destinés & 1’analyse thermique
et métallographique. La figure 30 montre les diverses opérations de préparation de ces

alliages.
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Températures : 750 °C et 950 °C
U
Temps de stabilisation : 20 minutes
Coulée
U
Moule graphite (600 °C)
20 échantillons et 2 températures

1) Analyse thermique : 20 échantillons x 2 températures = 40 expériences

2) Analyse métallographique : 20 échantillons x 2 températures = 40 expériences

Figure 30. Procédure de préparation des alliages.

Les compositions chimiques des alliages utilisés dans I’analyse thermique pour
ces deux températures (750 °C et 950 °C) sont présentees aux tableaux 6 et 7

respectivement.

Tableau 6. Composition chimique des alliages coulés a 750 °C (% en poids).

Elément| Cu Fe Sr p
Code
HIT1* 5.78 3.14 0.09 0.0002 | 0.0016
H2T1 6.05 3.59 0.31 0.0119 | 0.0014
H3T1 5.88 3.49 0.24 0.0087 | 0.0020
H4T1 5.05 3.56 0.11 0.0140 | 0.0019
H5TI 6.18 3.84 0.14 0.0072 | 0.0028
H6T1* 6.02 3.36 0.28 0.0002 | 0.0018
H7T1 6.01 3.69 033 0.0117 | 00016
HST1 5.71 3.59 033 0.0127 | 0.0025
HOT1 6.28 3.92 0.40 0.0039 | 0.0037
HI10T1 6.04 3.45 0.26 0.0107 | 0.0031
H11T1* 6.03 3.12 0.52 0.0002 | 0.0015




Tableau 6 (suite) :
HI12T1 5.84 3.43 0.61 0.0053 0.0013
H13T1 5.89 3.67 0.74 0.0067 0.0031
H14T1 5.97 3.58 0.71 0.0065 0.0031
HI15T1 5.99 3.85 0.67 0.0067 0.0042
H16T1* 5.82 3.27 1.14 0.0002 0.0014
H17T1 6.04 3.25 1.02 0.0073 0.0015
H18T1 6.18 3.53 1.22 0.0114 0.0032
H19T1 6.07 3.46 1.06 0.0086 0.0042
H20T1 5.78 3.39 1.00 0.0126 0.0033

* alliage de base pour chaque groupe d’expériences.

Tableau 7. Composition chimique des alliages coulés a 950 °C (% en poids).

Elément
Si Cu Fe Sr P
Code

H1T2* 6.46 3.64 0.12 0.0002 0.0017
H2T2 6.73 3.34 0.14 0.0087 0.0017
H3T2 6.31 3.59 0.11 0.0107 0.0058
H4T2 6.42 3.71 0.13 0.0109 0.0049
H5T2 6.45 3.95 0.18 0.0202 0.0087
H6T2* 6.55 3.57 0.38 0.0002 0.0017
H7T2 6.53 3.67 0.34 0.0170 0.0016
H8T2 6.91 3.71 0.32 0.0123 0.0075
HOT2 5.92 3.97 0.38 0.0133 0.0112
H10T2 6.13 4.00 0.34 0.0117 0.0120
H11T2* 6.74 3.39 0.90 0.0002 0.0022
HI12T2 6.73 3.57 0.87 0.0165 0.0016
H13T2 6.36 3.40 0.77 0.0186 0.0060
H14T2 6.48 3.73 0.86 0.0103 0.0067
H15T2 5.87 3.86 0.82 0.0109 0.0081
H16T2* 8.22 3.35 1.29 0.0003 0.0032
H17T2 6.20 3.23 1.27 0.0164 0.0015
H18T2 6.29 3.36 1.32 0.0091 0.0065
H19T2 6.04 3.37 1.22 0.0126 0.0116
H20T2 6.91 3.56 1.30 0.0124 0.0091

* alliage de base pour chaque groupe d’expériences.

53
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3.1.3 Préparation des éprouvettes de traction

Les alliages, placés dans un creuset en carbure de silicium de 28 Kg, ont été
fondus a I’aide d’une fournaise électrique a 750 °C et a 950 °C. Le métal liquide a été
dégazé par I’argon pur, injecté par un agitateur de graphite tournant a 150 rpm. Le
dégazage a pour but de réduire la quantité d’hydrogéne gazeux soluble dans le métal et
d’enlever simultanément les oxydes. La figure 31 illustre 1’appareil utilisé pour la

procédure de dégazage.

Procedure de degazage
. V% Plaque
Agitateur en graphite

Figure 31. Schéma de montage pour I’opération de dégazage.

Les additions de strontium, de phosphore et de fer ont été effectuées une fois le
processus de liquéfaction du métal commencé. Toutes ces conditions ont été réalisées

grice, respectivement, a des alliages meres tels que : Al-10%Sr, Cu-S%P, Al-25%Fe.



55

L’affinement de la taille du grain est fait par 1’addition de TiB; sous forme de morceaux
d’alliage mére Al-5%Ti-1%B. Toutes les coulées ont été faites dans des conditions
optimales d’humidité (12 — 15 %). Les barreaux de traction on été obtenus en coulant
chaque alliage dans un moule permanent Stahl (type ASTM B-108), préchauffé a une
température de 400 °C pour favoriser un bon moulage. La figure 32 montre le schéma et
les dimensions de la piéce obtenue avec ce type de moule.

On a appliqué un revétement de graphite sur la surface du moule, dont
I’échantillon doit avoir un diametre de 12.5 mm afin d’obtenir pour cette zone un
refroidissement plus rapide. Les autres parties du moule sont recouvertes d’un réfractaire
de type vermiculite. Ce revétement est plus isolant et permet un refroidissement plus lent,

afin d’améliorer I’alimentation du moule par le métal liquide.

7

Diametre de '
12,5 mm , 50 mm

I Graphite

[ vermicuiite

1]

[_—L____l'—_"

Figure 32. Schéma de la piéce obtenue avec le moule STAHL.
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Les compositions chimiques des alliages utilisés dans I’analyse mécanique, pour une

température de 750 °C, sont présentées au tableau 8.

Tableau 8. Composition chimique (% en poids) des échantillons coulés a 750 °C et

utilisés pour les barreaux de traction.

Elément
Code Si Cu Fe Sr P

A 5.93 3.66 0.24 <0.0002 0.0010
AP 6.02 3.89 0.25 < 0.0002 0.0028
AS 5.98 3.73 0.11 0.00150 0.0023
APS 6.01 3.84 0.24 0.00160 0.0038
B 5.95 3.56 0.28 < 0.0002 0.0022
BP 5.81 3.63 0.27 <0.0002 0.0046
BS 5.85 3.72 0.31 0.0139 0.0025
BPS 5.98 3.64 0.27 0.0140 0.0055
C 5.89 3.44 0.74 < 0.0002 0.0024
Cp 6.17 3.81 0.80 <0.0002 0.0032
CS 6.05 3.87 0.65 0.0135 0.0028
CPS 6.01 3.69 0.77 0.0173 0.0039
D 5.69 3.51 1.16 <0.0002 0.0037
DP 5.65 3.58 1.12 <0.0002 0.0041
DS 5.75 3.61 0.93 0.0114 0.0030
DPS 5.71 3.66 1.15 0.0125 0.0047

3.2 TRAITEMENT THERMIQUE T6

Les traitements de mise en solution et de vieillissement ont été effectués dans un
four a air forcé de type CFD-147, fabriqué par BLUE M ELECTRIC. La circulation de
I’air permet de répartir la température uniformément. Le but principal de ce traitement est
d’homogénéiser I’alliage et d’obtenir une morphologie du précipité qui entraine des

caractéristiques mécaniques plus élevées, sans détruire d’autres propriétés. En effet, les
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échantillons sont placés, en paquet de cinq unités, dans le four ou la température est
ramenée a 495 °C pour une période de deux heures. La mise en solution a été effectuée a
une température de 495 £ 2 °C, pendant huit heures, pour dissoudre les phases solubles
dans I’aluminium. Aprés ce traitement de mise en solution, les échantillons ont été
trempés dans un seau contenant 20 litres d’eau, a une température d’environ 60 °C, dans
le but de maintenir en sursaturation les phases dissoutes. Le délai entre la fin du
traitement de mise en solution et la trempe est inférieur a 5 secondes. Pour s’assurer de
P’uniformité des propriétés, les échantillons ont été agités durant la trempe. Enfin, le
traitement de vieillissement, d’une durée de cinq heures a 155 °C, a pour objectif la
précipitation des phases durcissantes, principalement Mg,Si et CuAl,. Quelques minutes
apres la trempe, les échantillons ont été portés directement au congélateur : il fallait éviter
la précipitation, dile a la température ambiante, avant le début du traitement de

vieillissement. La figure 33 montre les paramétres du traitement thermique T6 effectué.

A
Mise en solution
8h
&) 495+ 2°C
2
=
« e
= Vieillissement
=%
[:E, oh 5h
155°C
v
Apres coulée Trempe a I’eau (60 °C)/ lRefroidi a I’air (20 °C)
1h

Temps (h)
Figure 33. Parameétres du traitement thermique T6.
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3.3 ESSAIS DE TRACTION

Des éprouvettes de traction, d’une longueur de 50 mm et d’un diamétre de 12.5
mm, ont été testées au moyen d’une presse INSTRON a une vitesse constante de 0.50
mm/min (0.020 po/min). Les éléments de mesure sont connectés & un systéme
d’acquisition de données relié a la presse. Un logiciel éprouvé transforme au fur et a
mesure la force en contrainte et ’allongement, en déformation. Cing essais par condition
ont été réalisés pour obtenir la moyenne et 1’écart-type des parametres suivants : la limite
élastique (L.E), la limite ultime (L.U) et I’allongement a la rupture (A%). Seuls les
barreaux réalisés a 750 °C ont été testés par la machine Instron. La coulée a haute
température de surchauffe (950 °C) n’a pas donné une bonne forme aux éprouvettes de
traction, en raison de 1’échappement du métal liquide par les fermetures du moule Stahl
utilisé. L’opération de dégazage a eu aussi un effet négatif : elle a entrainé la naissance de
nouvelles substances telles que les carbures d’aluminium (Al;C,). Ces carbures rendent la
coulée difficile a réaliser a haute température. Le nombre total de barreaux qui ont été
testés se situe approximativement entre 80 et 100, a raison de cinq barreaux pour chaque

composition chimique (voir tableau 8).

3.4 METALLOGRAPHIE
Pour obtenir des résultats significatifs, 1’analyse métallographique des
échantillons de chaque alliage a été faite de fagon systématique. Les échantillons destinés

a cette analyse ont été préparés selon une technique standard.
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3.4.1 Analyse de la phase silicium eutectique

Pour tous les alliages coulés en moule graphite, des échantillons d’une dimension
de 2x2 cm ont été coupés dans le méme plan de thermocouples, puis pastillés et polis de
la méme maniére. En combinant le microscope optique (OLYMPUS BH2-UMA) 3 un
logiciel analyseur d’images de type LECO 2001, les paramétres suivants ont €été

mesurés :

* surface moyenne (um?) des particules Si et son écart type,
* longueur moyenne (um) des particules Si et son écart type,
* rapport de la rondeur des particules de silicium (%),

* rapport longueur/largeur,

* densité des particules de silicium (nombre de particules/mm?).

Le traitement des images indique différents niveaux de gris de la phase de
silicium eutectique; un programme automatique a été effectué pour les analyser. Toutes
ces mesures ont été faites sur 50 champs, traversés de fagon réguliére et systématique, a

des agrandissements 200X ou 500X selon que I’alliage était modifié ou non.

3.4.2 Analyse de la phase p-AlsFeSi

Les deux paramétres de la phase B qui ont été mesurés sont la longueur maximale
moyenne et la densité. Pour chaque alliage, les aiguilles les plus longues ont été mesurées
a chaque échantillon, selon un parcours systématique de 50 champs sur une surface de

2.5 cm x 2.5 cm. Pour avoir une bonne précision, la longueur a été évaluée par des
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agrandissements respectifs de 200x et 500x. Les moyennes et écarts type de la longueur
ont été calculés a I’aide du logiciel Microsoft Excel. Quant a la densité, et de la méme
facon, un balayage systématique de 50 champs a été fait afin de calculer toutes les
aiguilles présentes dans chaque champ.

Pour bien couvrir cette étude et pour avoir de bons résultats, différentes

techniques avancées ont été utilisées dans ce travail. Parmi ces techniques, citons :

la microsonde électronique.

les rayons X a énergie dispersive.

la spectrométrie des rayons X par longueur d’ondes.
- I’électron retrodiffusé.

le faisceau secondaire.

la cartographie étudiant la distribution des éléments dans les phases.

La figure 34 montre la microsonde électronique (JOEL WD/ED combinée au
microanalyseur, modele JXA-8900R) utilisée dans ce travail. Comme I’illustre cette
figure, les parties principales sont le microscope électronique, la source des rayons X, la
chambre dans laquelle est placé I’échantillon et les cinq sondes électroniques. Les écrans
de contrdle sont liés au systtme ainsi que le microscope optique. Pour identifier la
distribution des différentes phases dans la microstructure, on utilise la technique des
électrons retrodiffusés. Les mesures qu’on doit respecter sont 1’accélération du voltage

(20 kv), I’'intensité (30 nA) et la taille du faisceau électronique, qui varie de 0 a 1 pm.
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Pour obtenir la composition chimique de ces phases, on utilise la technique de la
spectroscopie des rayons X par longueur d’ondes. Les mesures considérées sont les

mémes que celles mentionnées dans I’autre technigue.

Figure 34. Photo de la microsonde lectronique utilisée.
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CHAPITRE IV

MESURE DES PROPRIETES MECANIQUES PAR
ESSAIS DE TRACTION

4.1 INTRODUCTION

Plusieurs essais mécaniques sont pratiqués afin de déterminer les caractéristiques
mécaniques des alliages. Parmi eux, on cite les essais de traction, les essais de fatigue, les
essais de dureté et les essais d’impact. Les résultats obtenus sont en relation directe avec
la microstructure de 1’alliage, et contribuent & prévoir son comportement dans des
conditions réelles d’utilisation.

Dans notre étude, nous avons réalisé un certain nombre d’essais de traction. Les
paramétres & mesurer sont la limite ultime (L.U), la limite élastique (L.E) et
I’allongement a la rupture (A%). Ces parametres dépendent directement de I’espace
interdendritique (EID), du degré de la modification de la phase silicium eutectique et du
type des phases intermétalliques de fer présentes dans la microstructure. Le traitement

thermique T6 a été utilisé dans le but d’optimiser les propriétés mécaniques de 1’alliage.

4.2 PREPARATION DES EPROUVETTES DE TRACTION

Les éprouvettes ont été préparées en coulant I’alliage dans un moule permanent
Stahl, préchauffé a 400 °C pour obtenir un bon moulage. Le diborure de titane (TiB;) a
été ajouté afin d’affiner la taille du grain et, par conséquent, d’avoir une influence

significative sur les propriétés mécaniques des alliages. Avant les coulées, 1’opération de
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dégazage a été effectuée pour réduire la quantité d’hydrogéne gazeux soluble dans le
métal liquide et pour enlever les oxydes qui peuvent s’étre formés. Comme le montre la
figure 35, la solubilité de I’hydrogene dans les alliages 319 augmente significativement
avec la température de surchauffe; par conséquent, le pourcentage en poids de
Ihydrogéne croit dans le métal liquide, d’ot I'importance du dégazage. Cependant,
I’agitateur en graphite, utilisé & 950 °C, peut entrainer la formation des composés comme

les carbures d’aluminium Al;Cy, ce qui détériore la forme des éprouvettes lors de la

coulée.
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Figure 35. Solubilité estimée de I’hydrogeéne dans les alliages 319
et 356 comparée a celle dans I’aluminium pur'”.

Pour les alliages coulés a 950 °C (série 2), il était donc difficile de réaliser un
moulage convenable a partir de la température de surchauffe (950 °C). Comme le montre
la figure 36, il y a une perte du métal liquide par les fermetures du moule Stahl. Ce
résultat est confirmé par les travaux de Saoudi*’, qui a utilisé ce méme alliage 319. Seules
les éprouvettes préparées a 750 °C (série 1) ont été testées, au moyen d’une presse Instron

et & une vitesse de déplacement constante de 0.5 mm/min (0.02 po/min). Pour chaque
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composition chimique, on a préparé cinq éprouvettes. Les valeurs numériques et les

écarts type sont présentés dans les annexes.

Figure 36. Forme des barreaux de traction.
(a) alliages coulés 3 950 °C.
{(b) alliages coulés a 750 °C.

Les barreaux de traction ont subi un traitement thermique T6 pour optimiser ies
propriétés mécaniques. Ce traitement se divise en trois étapes successives : une mise en
solution solide a 495 + 2 °C pendant huit heures, une trempe a 1’eau chaude a 60 °C et un
vieillissement d’une durée de cing heures a 155 °C. Les éprouvettes de traction ont été

réalisées, traitées et testées par le groupe technique de la chaire TAMLA.

4.3 ANALYSE DES ESSAIS BE TRACTION
Les figures 37(a) et 37(b) montrent respectivement les variations de la limite
élastique (L.E) et de la limite ultime (L.U) dans les alliages coulés & 750 °C, en fonction

du pourcentage en poids de fer. Comme le montre ces deux diagrammes, il n’y a pas de
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corrélation directe entre la diminution de la limite ultime, la limite élastique et

I’augmentation de la teneur en fer. Les valeurs de ces deux paramétres diminuent pour

atteindre un minimum de 0.8% de teneur en fer, puis elles croissent de nouveau.
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Figure 37. (a) variations de la limite élastique dans les alliages coulés a 750 °C.
(b) variations de la limite ultime dans les alliages coulés & 750 °C.

L’alliage A319 contenant du phosphore présente une des anomalies rencontrées

dans les variations de la limite élastique et de la limite ultime (voir les numéros 1 a 4,

figure 37). En effet, la limite élastique de cet alliage a basse teneur en fer est de 182 MPa;
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elle atteint un minimum de 140 MPa pour une concentration de 0.8% en fer, avant de
croitre & nouveau pour atteindre un pourcentage de 1.2 en poids de fer. De méme pour la
limite ultime, qui obtient un maximum de 324 MPa a 0.2% Fe. Cette valeur diminue
dramatiquement, atteignant un minimum d’environ de 177 MPa. Quant a 1’alliage dont la
teneur en fer est élevée (1.2%), la limite ultime augmente de nouveau jusqu’a une valeur
de 238 MPa.

Le phosphore a un effet inusité sur ces deux paramétres. Le tableau 9 montre
clairement la variation anormale des limites élastiques et ultimes en fonction du

pourcentage en poids de fer.

Tableau 9. Limites élastiques et ultimes (alliage A319 + P).

L.E (MPa) L.U (MPa) Fer (% en poids)
182 324 0.2
160 282 0.4
140 177 0.8
171 238 1.2

Par contre, lorsque le strontium est présent dans 1’alliage, les limites élastiques et
ultimes sont améliorées. Cette amélioration est diie a la fragmentation des plaquettes de la
phase B-AlsFeSi, particuliérement en présence d’une faible teneur en fer. Ma®' a réalisé
une ¢étude detaillée montrant I’effet du fer et du strontium sur les propriétés mécaniques
de traction et d’impact des alliages d’aluminium de type 319 et 356; il aura utilisé

presque 2000 éprouvettes.
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Une certaine réaction chimique entre le strontium et le phosphore tend a
minimiser I’effet positif du strontium et a réduire de nouveau les propriétés mécaniques
de I’alliage. Par exemple, si 1’on considére ’alliage CPS (173 ppm Sr, 39 ppm P), on

remarque que la limite ultime passe de 200 MPa a 148 MPa.

Quant a I’allongement a la rupture (A%), la diminution de la ductilité de I’alliage
parait normale en proportion de I’augmentation de la teneur en fer. Cette élongation
atteint son maximum surtout quand la teneur en fer est faible. La figure 38 montre bien

cette variation, qui est en accord avec les résultats obtenus par d’autres chercheurs.

OA319
OA319+P
WA319+Sr

11A319+P+Sr

Allongement a la Rupture (A%)
N

| | | H_—l
0 - - - :

0.2 04 0.8 1.2
% Fe

Figure 38. Variations de 1’allongement a la rupture dans les alliages coulés a 750 °C.

Comme I’illustrent les figures 37(a) et 37(b), les éprouvettes de traction testées
n’ont pas donné de bons résultats, en raison de la complexité de I’alliage utilisé et des

différents éléments qui le constituent (fer, silicium, cuivre, phosphore, strontium, titane
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de bore, etc.) C’est la raison pour laquelle on a cessé les tests des autres barreaux de
traction, pour se concentrer sur I’analyse de la microstructure des alliages. Cette analyse
microstructurale a permis d’identifier les différentes phases qui se forment lors de la
solidification de I’alliage, d’observer les réactions qui soﬁt en jeu lors de la coulée et de
noter la distribution des divers éléments constituant 1’alliage.

Pour bien comprendre ce phénomene et pour bien contrdler la variation de ces
paramétres, une étude supplémentaire des essais mécaniques (traction, impact, fatigue,
dureté) sera effectuée en utilisant plusieurs barreaux pour chaque composition. Cette
étude déborde du cadre actuel; elle formera donc une étude indépendante bien développée,

par ailleurs.
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CHAPITRE V

ANALYSE THERMIQUE

5.1 INTRODUCTION

Les propriétés mécaniques de 1’alliage A319 sont déterminées essentiellement par
les différents éléments microstructuraux qui constituent sa structure: la taille des grains;
I’espace interdendritique, les dimensions, la forme et la distribution de la phase
eutectique de silicium, la morphologie et la quantité des intermétalliques de fer.

La technique conventionnelle de l’analyse thermique nous permet d’évaluer
certains parametres. Sous sa forme plus simple, I’analyse thermique est basée sur la
dépression de la température de 1’eutectique lors de la modification. Quand un
modificateur est ajouté au métal liquide, la température eutectique diminue jusqu’a 10 °C.

Lors de la solidification des alliages, la variation d’énergie libre du systéme

AG= - HUT=T)
I

solide-liquide est donnée par :
ou L est la chaleur latente de solidification, Tf est la température de fusion et AT =Tf- T
étant la surfusion qui est déterminée par le degré de pureté du métal et par la vitesse a
laquelle la chaleur interne est retirée de la masse du systéme.

Le phénomeéne de la germination et de la croissance des germes qui précéde la
solidification, détermine en grande partie la structure et les propriétés du métal solide.
Plus la température de 1’eutectique est basse, plus la surfusion est haute; plus la période

de cette surfusion est longue, plus la modification est importante. On distingue deux

types de germinations : germination homogene et germination hétérogene.
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5.1.1 Germination homogéne
Pour ce type de germination, il est nécessaire que le métal soit isotrope. La
formation d’un germe de rayon r entraine une diminution de 1’énergie libre du systéme.

Ce germe n’est stable qu’a partir du moment ol son rayon atteint une valeur critique r*

2.y, If

donnée par: r*=
LAT

ou 7Y s est I’énergie libre interfaciale entre la phase solide et la phase liquide, AT est
I’amplitude de surfusion et Ty est la température de fusion.

Si la particule est formée d’un rayon plus grand que r*, elle a tendance a croitre.
Par contre, si son rayon est inférieur a r*, elle a tendance a diminuer et a disparaitre, d’ou

I’absence de la surfusion pour ce type de germination.

5.1.2 Germination hétérogéne

La germination hétérogéne apparait lorsqu’il y a une imperfection dans le
systeme. Ce défaut devient un site préférentiel pour la germination. Au lieu de se former
au sein du liquide, le germe se forme a la surface d’un substrat ou d’agent étranger. Dans
ces mémes conditions, la germination hétérogeéne a plus de chances de se produire que la
germination homogene. Pour cette raison, la germination hétérogéne est généralement la
plus souvent observée. Mais le rayon critique, lui, reste le méme pour les deux types de
germination. Il est indispensable que 1’agent étranger soit mouillé par le métal liquide
pour initier ce mécanisme de germination. Pour mesurer la facilité qu’a un métal a se
préter a la mouillabilité, la technique de 1’angle de contact est utilisée afin de caractériser

la tension superficielle du métal. De plus, il est important que ’angle de contact entre
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la matiere étrangere et le métal soit petit, ce qui signifie que le liquide se solidifie
rapidement a ce contact. Lorsque des surfaces étrangéres ont pour effet de diminuer
’énergie libre totale d’un germe pour une taille donnée, comparativement au mécanisme
homogeéne, la germination hétérogéne sera énergiquement favorable. La condition
nécessaire pour observer la prédominance du mécanisme hétérogéne est que la tension

superficielle entre le solide et le moule ("Ysv) soit plus petite que la tension superficielle

entre le solide et le liquide (voir figure 39).

Ysi Liquide

i ) D,
WO '( TSI
K r Moule

Figure 39. Germination hétérogene sur un substrat solide avec

parametres pour le calcul d’un angle de contact.

Plus le nombre de sites de germination hétérogéne est élevé, plus le nombre de
germes formés est grand. Par conséquent, la taille des grains en est d’autant plus petite, ce
qui améliore nettement les propriétés mécaniques de 1’alliage. Pour mieux contrler le
phénomeéne de la germination, des affineurs de grains sont ajoutés au métal liquide. Le
plus souvent, on utilise le diborure de titane (TiB,) pour les alliages d’aluminium.

La figure 40 illustre clairement le phénoméne de surfusion liée a la germination.
En effet, la germination se produit au point A avec une surfusion AT et, entre A et B, les

germes croissent. Durant cette étape, la chaleur latente de solidification est évacuée dans
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le liquide en surfusion, dont la température augmente pour atteindre T En C, la

solidification est terminée.

Température
Y S

Temps

Figure 40. Evolution de la température au

cours de la solidification.

avec
LetS : phases liquide et solide.

AT : surfusion.

T, : température de surfusion.

A : début de germination.

AaB : croissance des germes.

BacC : poursuite de solidification a Ty.

C : fin de solidification.
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5.2 RESULTATS ET DISCUSSION
5.2.1 Phase a-Al

Dans les alliages Al-Si, I’é¢tude de la germination et de la croissance des grains est
importante lors de la précipitation de la phase a-Al dendritique. Elle permet le controle
des processus de raffinement des grains de la phase a-aluminium. Durant la formation de
cette derniére phase, on observe le phénomeéne de la surfusion lié généralement a la
germination. La surchauffe est I'un des moyens suggérés pour éliminer les germes qui
favorisent la formation des phases nuisibles. La surchauffe accompagnée d’une
solidification rapide diminue 1’espace interdendritique de la phase a-Al ainsi que la taille
des constituants de I’eutectique de silicium. Selon Mondolfo et Barlock®, les alliages
d’aluminium contiennent un agent de germination qui agit au point nul de surfusion; et
lorsque la surchauffe dépasse 500 °C, la taille ainsi que le nombre de particules de
germination sont réduits, mais ne s’éliminent pas entiérement.

Comme le montre la figure 41, une courbe de refroidissement d’un alliage
eutectique ou d’aluminium pur se compose de quatre intervalles de temps et de deux
intervalles de température :

. tc : temps de refroidissement : temps écoulé entre le moment de la coulée et le début de
la solidification.

. tr: temps de solidification : temps écoulé du début jusqu’a la fin de la solidification,
apres coulée.

. tp : temps de stabilisation : temps entre le début de la surfusion et le nivellement avec la
courbe de refroidissement.

. ts : temps total de solidification.
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. ATs = surchauffe : différence entre la température de coulée et la température de

solidification, mesurée sur le plateau de la courbe de refroidissement.

. ATu = surfusion : différence entre la basse température atteinte avant le début de la

solidification et le plateau horizontal de la courbe de refroidissement.
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Figure 41. Courbe de refroidissement typique
(aluminium pur ou alliage eutectique)
ATs = niveau de la surchauffe, ATu = niveau de surfusion,

tc. = temps de refroidissement, ty, = temps de stabilisation,

tf = temps de solidification, tg = temps total de solidification,
E : fin de la solidification®.

Mondolfo et Barlock®® ont étudié le phénoméne de la surfusion en fonction du
taux de refroidissement. On a observé des surfusions nulles avec un taux allant jusqu’a
0.1 °C/s. Au-dessus de ce taux, la valeur de surfusion croit avec I’augmentation du taux
de solidification. La surfusion est observée seulement au-dessus d’un certain taux de

refroidissement et non pour la nucléation, mais pour la croissance. Aux taux de
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solidification élevés, au début de cette phase, les noyaux existants sont trop petits ou trop
peu nombreux pour permettre le dégagement de la chaleur latente de la fusion au taux
auquel la chaleur est enlevée. Plus le taux de déplacement de la chaleur est élevé, plus la
surfusion est importante et plus le temps d’équilibrage est long. Aux taux extrémement
élevés, 1’équilibre ne peut aucunement étre réalisé et la courbe de refroidissement
n’atteint aucune partie horizontale. Dans les alliages d’aluminium, le taux de
refroidissement prend une courbe ascendante avec ’augmentation de la surchauffe,
comme le montre la figure 42. D’autre part, la figure 43 illustre bien la relation entre la
surfusion et le taux de solidification dans ces mémes alliages. Par conséquent, la
surchauffe entraine une augmentation du taux de refroidissement qui, a son tour, produit

une augmentation de la surfusion.
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Figure 42. Variations du taux de Figure 43. Phénomeéne de surfusion en
solidification en fonction fonction du taux de refroidissement

de la surchauffe®. dans les alliages d’aluminium®.
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A la solidification plus élevée, le nombre et la taille des nucléants sont trop petits,
et le déplacement de la chaleur est plus rapide que I’évolution de la chaleur latente,
jusqu’a ce que la croissance des noyaux ait lieu. Pour les échantillons dont 1’addition des
raffineurs de grain a fait augmenter énormément le nombre de nucléants, la surchauffe a
peu ou pas d’effet puisque le nombre restant, apres ’opération, est encore plus grand que
le minimum requis, @ moins qu’un taux de refroidissement plus élevé ait été réalisé. La
croissance plus rapide des dendrites, qui résulte d’une surfusion initiale, produit un
espace interdendritique plus fin au début et qui demeure plus petit malgré le temps plus
long de la croissance. |

Si la surchauffe diminue le nombre de particules nucléantes, la taille des grains,
elle, va augmenter. La tendance générale de cette demiére est d_e diminuer avec
I’augmentation du taux de solidification; mais cette diminution est trés limitée,
particuliérement si on la compare a la réduction de I’espace interdendritique. Ainsi, il
s’avére que méme s’il y a de destruction ou de désactivation des nucléants avec la
surchauffe, son effet principal doit étre une diminution de la taille des nucléants. Les
résultats concernant le phénomeéne de surfusion des alliages coulés dans les températures
T1 = 750 °C et T2 = 950 °C sont donnés respectivement aux tableaux 10 et 11. Les
données obtenues montrent que si la teneur en fer passe de 0.2 a 1.2%, et la température
de coulée de 750 °C a 950 °C, la température de germination Ty; diminue de 609 °C a
604 °C. En ajoutant le strontium a cet alliage, la température Ty, diminue encore jusqu’a
600 °C. Par contre, les additions en strontium de I’ordre de 200 ppm, et en opérant sous

une température de 950 °C, la température Ty descend de 606 °C a 597 °C.



Tableau 10. Températures de I’ a-Al, de I’eutectique Si et de la surfusion (°C) accompagnées des
concentrations en Sr, P et en Fe, (alliages coulés a T1 = 750 °C).

T de T de Surfusion
Alliage germination | croissance AT =Ty — Tg (°C) Sr (ppm) | P(ppm) | Fe(% en
Tt Tnz Tni poids)
HIT1 609 611 2 563 <2 16 0.09
H2T1 609 610 I 554 119 14 0.31
H4T1 609 610 1 553 140 19 0.11
H5T1 608 610 1 556 72 28 0.14
Ho6T1 608 610 2 562 <2 18 0.28
H7T1 608 609 2 560 39 16 0.33
H8T1 608 609 1 553 107 25 0.33
HIT1 607 608 1 554 117 37 0.40
H10T1 608 609 1 553 127 31 0.26
HI11T1 608 610 2 562 <2 15 0.52
H12T1 608 609 1 554 53 13 0.61
H13T1 606 608 2 556 67 31 0.74
H14T1 606 607 1 555 65 31 0.71
H15T1 605 606 1 552 154 42 0.67
H16T1 607 609 2 560 <2 14 1.14
H17T1 607 608 1 552 73 15 1.02
H18T1 605 606 1 552 114 32 1.22
H19T1 605 606 1 553 86 42 1.06
H20T1 606 607 1 551 153 33 1.00
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Tableau 11. Températures de I’ a-Al, de I’eutectique Si et de la surfusion (°C) accompagnées des
concentrations en Sr, P et en Fe, (alliages coulés a T2 = 950 °C).

T de T de Surfusion
Alliage germination | croissance AT =Tnz - Tg (°C) | Sr(ppm) | P(ppm) | Fe (% en
Tni Tz Tng poids)
HIT2 606 608 2 565 <2 17 0.12
H2T2 602 604 2 560 87 17 0.14
H3T2 605 606 1 557 107 58 0.11
H4T2 601 603 2 554 109 49 0.13
HS5T2 597 598 1 552 202 87 0.18
H6T2 603 604 1 563 <2 17 0.38
H7T2 603 604 1 556 170 16 0.34
H8T2 600 602 2 554 123 75 0.32
HOT2 604 606 2 555 133 112 0.38
H10T2 603 605 1 557 117 120 0.34
H11T2 600 602 2 562 <2 22 0.90
H13T2 602 604 2 554 186 60 0.77
H14T2 600 602 2 556 103 67 0.86
H15T2 604 605 1 556 109 81 0.82
H16T2 604 606 2 564 3 32 1.29
H17T2 603 605 2 555 164 15 1.27
H18T2 600 603 3 558 91 65 1.32
H19T2 600 601 1 554 126 91 1.22
H20T2 600 602 2 556 124 116 1.30
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Conformément aux résultats obtenus par Mondolfo et Barlock®’, on a constaté que
I’augmentation de la surchauffe fait croitre le taux de solidification, et par conséquent,
augmente la surfusion. Pour tous les alliages coulés a T1 = 750 °C, on a AT, = 1.25 °C
de surfusion moyenne, et pour tous les alliages coulés a T2 = 950 °C on a ATz, = 1.70 °C
de surfusion moyenne. Un minimum de O °C a été observé dans ’alliage H3T1 et un
maximum de 3 °C, dans ’alliage H18T2. Les courbes d’analyses thermiques obtenues
montrent une surfusion nulle pour I’alliage H3T1 et une surfusion maximale pour

’alliage H18T2 (voir figure 44).

610
£ 605 -
5 t
=] a
™ 600 - | (a)
5 600 °C |
g-
£ 595 |
- !

590 : : , : ; 5

100 150 200 250 300 350 400
Temps (s)
610 —
603 °C '

T 605 - v
Y (b)
3
§ 600 - i
‘O i
o |
5 600 °C f
2 595 |

590 , , , ‘ . —

100 150 200 250 300 350 400
Temps (s)

Figure 44. (a) surfusion nulle dans 1’alliage H3T1.
(b) surfusion maximale (3 °C) dans I’alliage H18T2.
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La surfusion nulle dans I’alliage H3T1 peut étre expliquée par 1’absence des
agents nucléants ou de germes. Ces derniers ont disparu puisque leurs rayons n’ont pas
atteint le rayon critique pour croitre et, par conséquent, pour créer des sites de nucléation.
La figure 45 met> en évidence la microstructure de I’alliage H3T1 dans laquelle les oxydes
sont absents ou trop peu nombreux, d’ou la quasi-propreté de cet alliage. Cette méme
figure montre bien la distribution du phosphore (P) dans la phase du cuivre Cu,Al
seulement. Par contre, I’augmentation de la surfusion, de I'ordre de 3 °C dans I’alliage
H18T2, peut s’expliquer par la formation de différents oxydes tels que SrO, AlLO;,
P,0s ... qui agissent comme sites de germination lors de la solidification. La figure 46
montre une microstructure de ’alliage H18T2 dans laquelle les oxydes apparaissent
clairement et en grande quantité, et qui sont concentrés autour des aiguilles de la phase -
AlsFeSi. La germination homogéne se retrouve également dans les régions
interdendritiques de la zone détrempée, une zone définie par la gamme de congélation de

Ialliage, 12 ol la présence des noyaux risque le moins de se produire™.



83

Al — 100 um

a) Microstrcture de alliage. b) Distribution du phosphore et sa
présence dans la phase Cu,Al
seulement.

(propreté de I’alliage)

¢) Apparition de strontium. d) Apparition de "oxygene.

Figure 45. Cartographie de Ialliage H3T1.
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a) Microstructure de I’alliage. b) Distribution du phosphore.
(présence d’oxydes).

¢) Présence de strontium. d) Distribution de I"oxygéne.

Figure 46. Cartographie de I’alliage H18T2.
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D’autre part, les figures 47, 48, 49 et 50 montrent la succession des courbes de

solidification des alliages coulés a T; = 750 °C et les figures 51, 52, 53 et 54 montrent la
succession des courbes de solidification des alliages coulés a T, = 950 °C. Seuls le

développement du réseau dendritique, la précipitation de la phase [-AlsFeSi
préeutectique (s’il y a lieu) et la précipitation de 1’eutectique silicium sont présentés sur
ces courbes.

La température moyenne du silicium eutectique dans les alliages de base coulés a
Ty = 750 °C est de I’ordre de 563 °C, et celle dans les alliages coulés a T, = 950 °C est de
I’ordre de 565 °C. Cette différence de température est provoquée par la surchauffe. Cette
derniére change 1égérement le taux de solidification qui agit directement sur le temps et la
température (parametres indiquant la modification de I’eutectique). Comme le montre les
courbes de solidification, la température de germination Ty; est plus basse lorsque la
température de coulée est 950 °C. Cet abaissement de température est bien remarquable
surtout dans les alliages contenant haute teneur en fer (1.2% Fe). La dépression de la
température de germination peut étre expliquée par la surchauffe et la nature de 1’alliage
qui prend le comportement d’un alliage quaternaire (Al-Si-Cu-Fe). Les courbes de
solidification de la figure 47, comparées a celles de la figure 54, montrent bien cette
observation.

Quand un alliage est modifié, trois dispositifs de la courbe de refroidissement
peuvent étre changés : la température du plateau eutectique, la surfusion de I’eutectique,
et la durée de temps de cette surfusion. Avec la modification, la température eutectique
est diminuée, la surfusion pour la nucléation de I’eutectique est augmentée, et la période

de ceci s’étale.
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Avec des quantités croissantes de strontium (Sr), la température du silicium
eutectique diminue clairement jusqu’a 10 °C. Cette diminution est remarquable surtout en
présence de faibles quantités de phosphore (P). Dans ces conditions, une teneur en
strontium variant de 100 a 120 ppm est suffisante pour avoir une modification
convenable de I’alliage. L’évolution des courbes de solidification de la figure 48
illustrent cette remarque.

Cependant, la modification est génée lorsque le phosphore (P) est présent en
grande quantité (~ 90 ppm), par conséquent, la température du silicium eutectique
augmente. Dans ce cas, la nucléation de ’eutectique diminue et 1’alliage devient non-
modifié. Les courbes de solidification des figures 52 et 54 montrent bien la
démodification par le phosphore. Pour aboutir 2 une modification de I’alliage, des
quantités en strontium supérieures a 200 ppm sont exigées. C’est le cas de I’alliage H5T2

(202 ppm Sr, 87 ppm P) dont la température de I’eutectique est 552 °C
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Figure 47. Courbes de solidification des alliages 0.2 % Fe coulés a T1 = 750 °C.
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Figure 48. Courbes de solidification des alliages 0.4% Fe coulés a T1 =750 °C.
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Figure 49. Courbes de solidification des alliages 0.8% Fe coulés a T1 = 750 °C.
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Figure 50. Courbes de solidification des alliages 1.2% Fe coulés a T1 =750 °C.
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Figure 51. Courbes de solidification des alliages 0.2 % Fe coulés a T2 = 950 °C.
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Figure 52. Courbes de solidification des alliages 0.4% Fe coulés a T2 =950 °C.
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Figure 53. Courbes de solidification des alliages 0.8% Fe coulés a T2 = 950 °C.
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Figure 54. Courbes de solidification des alliages 1.2% Fe coulés a T2 = 950 °C.
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5.2.2 Analyse des intermétalliques de fer (phase B-AlsFeSi)

Pendant la solidification des alliages A319, trois importantes phases
intermétalliques sont rencontrées : les plaquettes ségrégées, la phase a-fer et la phase B-
fer, nuisible aux propriétés mécaniques de ces alliages. Conformément aux résultats de
Mackay et Gruzleski™, la phase B-AlsFeSi est résolvable sur les courbes d’analyse
thermique des alliages Al-Si si le contenu de fer est = a 0.6 % et si le taux de
refroidissement est tres lent (~ 0.8 °C/s).

A titre d’exemple (voir figure 60), la séquence des réactions, la nature des phases
et leurs températures pendant la solidification d’un alliage a haute teneur en fer (cas de

’alliage H16T2) sont présentées au tableau suivant :

Tableau 12. Phases et températures (alliage H16T2)*.

Pic Température (°C) Réaction

A 604 Début de solidification

B 588 Précipitation de la phase B-Fe pré-eutectique
C 564 Précipitation de I’eutectique Al-Si

D 545 Précipitation de la phase B-Fe post-eutectique
E 516 Précipitation de la phase AL,Cu

F 502 Fin de solidification

* voir figure 60.
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Durant le refroidissement de ’alliage hypo-eutectique A319, la précipitation de la
phase B-AlsFeSi aura lieu a différentes températures : pré-eutectique, co-eutectique et
post-eutectique sera observée en fonction de différents parameétres. Parmi ces demiers, on
cite la température de surchauffe, la teneur en fer et la présence d’agents neutralisants. La
microstructure est déterminée par la température de formation de la phase B-Fe. En effet,
quand la température de formation est tres basse, la diffusion du fer est difficile, ce qui
diminue la taille de chaque particule. La phase B-AlsFeSi pré-eutectique qui se forme a
haute température., 14 ou la diffusion des atomes est facile, est caractérisée par de grandes
tailles. Comme elle précipite dans la zone liquide-solide, la phase 3 pré-eutectique peut
engendrer la formation de porosités dans 1’alliage en bloquant 1’écoulement du métal
liquide pendant la suite de la solidification.

Les températures de formation des phases -Fe obseﬁées sur les courbes de
solidification sont comparées a celles trouvées par Mackay et Gruzleski™ (voir tableau
13). En effet, I’alliage utilisé par Mackay et Gruzleski® était le A319 sans strontium.
Dans les alliages coulés a T; = 750 °C (sériel), le strontium comme agent de modification
et le phosphore comme agent d’affinage de silicium primaire ont été utilisés; dans les
alliages de la série 2, en plus de ces derniers éléments, une haute température de I’ordre
de 950 °C a été utilisée.

Les résultats obtenus par Mackay et Gruzleski® mettent en évidence la relation
qui existe entre la température de formation de la phase f§ pré-eutectique et la
concentration en poids de fer. Cette relation a une tendance linéaire. Le tableau 13

présente les températures de formation de cette phase dans les alliages coulés a 750 °C et

950 °C.



Tableau 13. Températures de formation de la phase 3-AlsFeSi.
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Alliages | Températures | Fe % en | Alliages | Températures | Fe % en | Réf
coulés de B pré- poids coulés de B pré- poids

a750°C | eutectique 4950 °C eutectique

HI11T1 --- 0.52 HI11T2 574 0.90 567
HI12T1 566 0.61 H12T2 577 0.87 570
H13T1 573 0.74 H13T2 574 0.77 572
H14T1 570 0.71 H14T2 575 0.86 576
H15T1 575 0.84 H15T2 574 0.82 578
H16T1 587 1.14 H16T2 588 1.29 579
H17T1 583 1.02 H17T2 588 1.27 582
H18T1 588 1.22 H18T2 586 1.32 592
H19T1 587 1.06 H19T2 582 1.22 597
H20T1 582 1.00 H20T2 592 1.30 601

La figure 55 montre encore cette relation dans les deux séries. La présence du

strontium et du phosphore a diminué la température de formation de la phase B pré-

eutectique; avec ces deux méme éléments, et en opérant avec une température de

surchauffe 950 °C, la température de la phase B-Fe a diminué de plus.

Sur la courbe, on constate une faible valeur de la température de formation de la

phase B pré-eutectique dans 1’alliage H19T2. Cette valeur peut étre expliquée par la

présence simultanée du strontium 126 ppm et du phosphore 116 ppm. Ces deux éléments

tendent a interagir en affaiblissant la modification de la phase silicium et la formation

d’aiguilies en grande quantité et en grande taille. La figure 56 montre la microstructure

de cet alliage. Quant aux figures 57 et 59, elles présentent seulement la phase B-AlsFeSi

post-eutectique. D’autre part, les figures 58 et 60 illustrent clairement I’apparition de la

phase B-AlsFeSi pré-eutectique dans les alliages a haute teneur en fer coulés a

Ti=750°Cet T2=950°C.
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Figure 56. Microstructure de I’alliage H19T2 (119 ppm Sr, 126 ppm P).
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Figure 57. Courbe d’analyse thermique de 1’alliage H1T1 coulé a T1 = 750 °C.
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Figure 58. Courbe d’analyse thermique de Ialliage H16T1 coulé & T1 = 750 °C.
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5.2.3 Phase sili’cii’um eutectique

Avec une concentration de 6.5 % de silicium en poids, le silicium constitue
I’élément principal dans I’alliage A319. Suivant la quantité d’un agent modificateur, la
phase du silicium peut avoir des formes variées. Les propriétés mécaniques de 1alliage
en question sont affectées par la forme sous laquelle le silicium se cristallise. Pour le
présent travail, 'agent de modification utilisé pour la phase silicium eutectique est le
strontium, avec une quantité de 200 ppm. La température de précipitation de la phase
silicium eutectique de chaque alliage est obtenue grice aux courbes d’analyse thermique.
La figure 61 présente le diagramme des phases du systéme binaire Al-Si. On remarque un

eutectique fondant a une température de 577 °C.

1508

1400

1300

404

Figure 61. Diagramme des phases du systéme Al-Si**.
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Dans le cas de ’addition de strontium, et conformément aux résultats de Beumler
et al. , la température du silicium eutectique a diminué de presque 10 °C dans certains
alliages. De leur coté, DasGupta et al. > ont étudié la modification par le strontium dans
les alliages Al-Si de type A356 (Al-6.5%Si-0.33%Mg). En P’absence de strontium,
Peutectique Al-Si prend naissance & la température de 572 °C, ce qui montre une
dépression de la température de cet eutectique de 1.5 °C pour chaque 0.1% en Mg. En
présence de strontium et avec une quantité de 50 ppm, la température de I’eutectique a
diminué encore de 12 °C (560 °C). Les résultats de cette étude indiquent que des
structures eutectiques bien modifiées ou fibreuses sont atteintes lorsque le ni\;eau de
strontium varie entre 50 et 100 ppm. Cette gamme permet ainsi la meilleure modification
du silicium eutectique. Lorsque les niveaux de strontium excédent 100 ppm (0.010%), la
surmodification se produit, entrainant alors une fragilité dans les alliages. L’effet de
strontium (dans I’absence de Mg) sur I’abaissement de la température de ’eutectique est
presque 7.5 °C.

Pour les alliages A319 (A1-6.5%8Si-3.5%Cu) coulés a T; = 750 °C et en ’absence
du strontium, la température de ’eutectique Al-Si est de 563 °C, ce qui montre que pour
chaque 1% de cuivre, on observe une diminution de 4 °C de la température de
Peutectique. De méme pour les alliages A319 coulés &3 T, = 950 °C, on note que pour
chaque 1% en cuivre, il y a un abaissement de la température de I’eutectique de 3.5 °C.
La figure 62 montre la variation de la température de I’eutectique suivant la concentration
en strontium dans les alliages A319 coulés a 750 °C et 950 °C, en comparaissant avec

celle des alliages Al-6.5%S1 et A356.
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Les‘ tem’p’éfatﬁres de D'eutectique silicium des aﬁiagefsAcdiﬂ'és aT =750 °C
montrent une gamme optimale de strontium (80 ~130 ppm), dans laquelle la modification
du silicium eutectique est bien afteinte. A partir de 130 ppm, la température de
Peutectique reste constante malgré P’accroissement de la concentration en Sr, ce qui
produit une surmodification dans les alliages. Cette gamme peut étre expliquée par la
présence du phosphore. Ce dernier réagit avec le strontium provoquant un abaissement ou
un effacement de Pactivité de modification. Pour les alliages coulés a la température de
surchauffe T, = 950 °C, on remarque que la gamme optimale de la concentration en
strontium, diminuant par conséquent la température de I’eutectique, se situe entre 130 et
180 ppm. Pour les deux températures utilisées, 'importance de la diminution de
température de I’eutectique est importante dans les alliages contenant de faibles quantités
en phosphore. La microstructure du silicium eutectique dépend donc de cette quantité de
phosphore.

Le phosphore interfére sur la modification par le strontium, et les alliages
contenant des niveaux plus élevés de phosphore exigent de plus grandes quantités de
modificateur pour produire une structure eutectique modifice. Les températures de
Ieutectique silicium des alliages coulés & T1 et T2 sont données respectivement aux
tableaux 10 et 11.

La figure 64 montre une structure modifiée du silicium comparativement a celle
de P’alliage HI1T1 non-modifié (figure 63). Sans modification, le silicium se présente sous
forme aciculaire (figure 65). Il devient globulaire avec Paddition de 119 ppm de
strontium. Quant & la figure 66, elle présente une modification avec seulement 87 ppm en

Sr, d’ou I’apparition encore de particules de silicium relativement larges, ce qui explique
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I’abaissement de la témpéfaturé dei’eﬁtéctﬁdﬁé de 5 °C seulement dans Palliage H272,

contrairement a ’alliage H2T1 dont la température de I’eutectique a diminué de 9 °C.



Figure 63. Microstructure de I’alliage HiT1
non-modifi¢.

Figure 64. Microstructure de 1’alliage
H2T1 modifié (119 ppm Sr).

Figure 65. Microstructure de I’alliage
H1T2 non-modifié.

Figure 66. Microstructure de [’alliage
H2T?2 modifié (87 ppm Sr).

901
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La densité de la phase du silicium est remarquable lorsque la cdncentratidn en fer
augmente; méme dans les alliages de base, cette méme densité est favorisée 2 la
température de surchauffe T2 = 950 °C. La figure 67 monitre la variation de ia densité en
fonction du pourcentage de fer. Les aiguilles de la phase B-AlsFeSi jouent un rdle
important dans la précipitation de la phase silicium. A partir des figures 58 et 60, la
précipitation de la phase B-Fe précéde la précipitation de D'eutectique silicium. Ces

I 56

résultats sont en accord avec ceux obtenus par Liu ez al. ™, qui ont utilisé le méme alliage

A319.
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Figure 67. Variations de silicium (particules/mm?) en

fonction du % en fer (alliages de base).
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CHAPITREVI

CARACTERISTIQUES METALLOGRAPHIQUES DE LA PHASE
B—AlsFESi

6.1 INTRODUCTION

Les propriétés mécaniques des alliages Al-Si dépendent considérablement de la
structure de V’alliage, particuliérement le silicium eutectique, qui peut assumer une forme
aciculaire pendant la solidification du métal liquide non-modifié. Dans les alliages A319,
qui contiennent des éléments principaux d’alliage tels que le Si et le Cu et d’¢léments
d’impureté tels que le fer, plusieurs composés intermétalliques fragiles peuvent se former
en plus des particules eutectiques de silicium. Parmi ces composés fragiles, on retrouve
les intermétalliques de fer qui se produisent lors de la solidification, surtout la phase B-
AlsFeSi dont la taille est controlée par la teneur en fer et les conditions de solidification
de P’alliage. La phase [, qui se manifeste sous forme d’aiguilles fragiles agissant comme
concentrateurs de contraintes, est connue pour son effet nocif sur lesdites propriétés.

Dans ce chapitre, nous analysons d’une facon détaillée les intermétalliques de fer
dans les alliages de type A319. Tout d’abord, nous examinons la forme des
intermétalliques de fer, particulierement la phase B-AlsFeSi. On identifie les effets de la
surchauffe, du titane d’aluminium TiAl; et de la surmodification par le strontium sur la
précipitation de la phase B-Fe dans les alliages A319. Par la suite, on montre ’effet de
Pinteraction entre le strontium et le phosphore sur la forme de la phase 3-AlsFeSi. Nous
utilisons une microsonde électronique pour analyser les phases et les intermétalliques, et

pour examiner la carte des principaux éléments et leur dispersion dans les phases.
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6.2 ANALYSE QUANTITATIVE
A P’aide d’un analyseur d’images de type Leco 2001, qui servira 2 mieux saisir le
“rble du strontium (Sr) comme agent de modification et le role de phosphore (P) comme
agent d’affinage de silicium primaire, et leur interaction sur les caractéristiques de la
phase B-AlsFeSi, la densité de cette phase et la longueur des aiguilles les plus longues ont
été déterminées. Tous les alliages destinés a ’analyse métaliographique ont été coulés en
moule graphite a deux températures de surchauffe, 750 °C et 950 °C. Le moule a été

préchauffée a 600 °C.

6.2.1 Surchauffe

Plusieurs études détaillées portant sur la fragmentation de la phase -AlsFeSi, die
a la modification par le strontium, ont été réalisées. En effet, Shabestari ef al. 32 ont
montré qu’il existe un titre optimum en strontium, se situant dans la gamme 400 — 600
ppm pour I’alliage 413, qui diminue la taille, le nombre et le pourcentage volumique des
phases de fer. D’autre part, Samuel et al.’” ont étudié I’effet du strontium sur 1’alliage 319;
ils ont noté que ’addition de 300 ppm en Sr accélére la dissolution de la phase § en la
fragmentant en aiguilles de plus petites tailles. De plus, Pennors ef al. *' ont remarqué
gu’un titre optimum d’environ 400 ppm‘ en Sr, ajouté & I’alliage 319, diminue au
maximum la longueur moyenne de la phase 8. Selon les mémes auteurs, et pour une
teneur élevée en Sr, il v a décomposition de la phase 3 en raison du rejet du silicium &
partir de cette phase.

Plus récemment, Xiufang Bian ez al .*® ont étudié un autre aspect de la conversion

des plaquettes de B-AlsFeSi en surchauffant le métal &3 une température élevée. Ils
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proposent que la forme d’aigui}}es de la phase B-Fe puisse étre transformée en forme
sphéroidale en surchauffant le métal. Selon eux, dans n’importe que! alliage Al-Si dont e
contenu de fer se situe entre 0.8 et 1.8 %, la morphologie des composés de fer se
transforme d’une longue forme aciculaire en rosettes, et ensuite en une forme sphéroidale.
En outre, et aprés un tel traitement de sphéroidisation, la résistance a la traction et la
ductilité de D’alliage sont considérablement augmentées et la forme sphéroidale est
maintenue aprés une autre coulée. La figure 68 illustre I’effet du fer et de la surchauffe

sur Ja morphologie des intermétalliques de B-AlsFeSi.

Fer (% en poids)
& N b e @
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o
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L
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Température de surchauffe (°C)
Figure 68. Effet du fer et de la température de

surchauffe sur Ia morphologie des
intermétalliques de fer™.

Selon les mémes auteurs™, plus la température de surchauffe est élevée, plus les
aiguilles longues se dégradent en petites aiguilles de forme sphéroidale aprés un état de
transition. La figure 69 montre le changement de la morphologie des aiguilles par la

surchauffe.
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(@

Figure 69. Transformation de morphologie des intermétalliques de fer™®.
(a) forme aiguilles/plaquettes
(b) forme sphéroidale.

En utilisant Palliage mére Al-10%Mn-2%Ti, Xiufang et al. > ont étudié la
transformation des aiguilles de B-AlsFeSi en forme sphéroidale dans les alliages Al-Si.
En effet, le titane peut se combiner avec le fer pour donner des composés plus complexes
tels que (FeMn);Si>Al;s et FeMnAl;;. Dans un alliage Al-Si a plusieurs éléments, la
majorité du titane se combine avec !’aluminium pour former TiAl;. Pendant la
solidification, le TiAl; peut agir en tant qu’emplacement hétérogéne de nucléation pour
les composés de fer en les transformant en forme sphéroidale. La figure 70 montre le
mécanisme de nucléation par TiAls, comme le proposent Gruzleski et Closset'. Les
particules TiAls réagiront avec la phase liquide. Au dessous de 665 °C, la réaction
péritectique se produit : liquide + TiAl; = solide (a). Cette phase solide formée est
presque une phase d’aluminium pur qui enveloppe la particule TiAl; et qui agit en tant
qu’emplacement favorisant la croissance des grains en aluminium. Au moyen d’un
analyseur a rayons-X par énergie dispersive, Liu er al.%’ ont pu déterminer la présence des

différents éléments dans les deux zones A et B, qui schématisent respectivement le centre
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de nucléation TiAl; et les composés de fer sphéroidisés entourant ce centre. La figure 71
montre 1a localisation du centre TiAl; et les composés de fer.

Liquide + TiAl; » TiAl; + Al

/{,\ f;’\
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Figure 70. Nucléation par la réaction péritectique dans le systéme Al-Ti".

(a) zone A: i3
zone B : Composés de fer

]
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(b) (c)

Figure 71. (a) le noyau du composé de fer.
(b) réflexion des éléments de la zone A (Al,Ti), EDXS.
(c) réflexion des éléments de la zone B (Al,Si, Ti,Mn,Fe), EDXS®.
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Les recherches de Mondolfo et Barlock™, et celles de Bian et al.”®, font partie des
quelques études illustrant la surchauffe du métal liquide. Ces deux études indiguent,
cependant, que la surchauffe semble jouer un role important en décidant comment les
phases de fer précipiteront et & quel endroit I’effet de la surchauffe est dil & des noyaux tel
que TiAls.

A Topposé, Awano et Shimizu® ont étudié Peffet de la surchauffe dans les
alliages Al-Si. En reportant le métal liquide a haute température, la phase B-AlsFeSi
change de morphologie et prend la forme d’écriture chinoise (phase a-Fe). Ces résultats
sont confirmés par des travaux faits par Saoudi’’, qui a utilisé les mémes alliages.

Contrairement aux résultats obtenus par Xiufang et al. 5 8, les résultats de notre
étude montrent un phénomene de fragmentation des aiguilles de fer m&me pour les
alliages contenant une haute concentration en fer { > 0.8 % ), et non pas un phénomeéne de
sphéroidisation. La coulée des alliages a haute température (950 °C) a permis, de plus, de

fragmenter et de dissoudre la phase -AlsFeSi, et ainsi de réduire sa taille.

6.2.2 Effet de TiAlL

Afin de prouver I’absence du phénomeéne de sphéroidisation de la phase B-
AlsFeSi lors de la surchauffe et lors de I’ajout du titane d’aluminium, et de mettre en
évidence le type de nucléation qui se produit alors, des expériences d’analyse thermique
ont été réalisées. En effet, en utilisant I’alliage mére Al-10% Ti, une quantité de 7000
ppm en titane a été ajoutée a 1’alliage A319 (Al-6.5% Si-3.5% Cu) avec 1.2% en fer.
L’alliage a été coulé a T; = 750 °C et & T, = 950 °C. La figure 72 montre clairement la

forme des plaquettes de TiAl; dans I’alliage mere Al-10% Ti utilisé.
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Al (matrice)

Larges plaguettes
de TiAl;

Figure 72. Microstructure de I’alliage commercial mére Al-10% Ti.

Les courbes d’analyses thermiques ainsi obtenues sont comparées a celles des
alliages de base correspondants, H16T1 (Al) et H16T2 (A2), dont la composition
chimique est la méme mais sans titane. Les figures 73 et 74 montrent les courbes
d’analyses thermiques de ces différents alliages. Toutes ces courbes montrent bien
Papparition de la phase B-AlsFeSi pré-eutectique. L’addition de titane sous forme
d’alliage mére Al-10% Ti a mené a la précipitation de plaquettes épaisses dont la nature
est Ti(Al,Si); (voir tableau 14), et a laissé solidifier la phase dendritique a-Al et la phase
B-AlsFeSi a des températures plus hautes que la normale. Ces plaquettes riches en titane
sont de grande taille puisque leur température de formation est de I’ordre de 740 °C. La
température de la phase silicium eutectique n’a pas €t¢ abaissé puisque le titane n’est pas
un agent de modification. Comme le montre le diagramme de phase du systéme binaire
Al-Ti (voir figure 75), & 950 °C P’alliage mere Al-10% Ti est complétement a I’état
liquide. Durant la solidification, le titane enire en réaction avec I’aluminium pour former

Ti(Al,Si);. Par la suite, les aiguilles de la phase B-AlsFeSi se précipitent sur ces phases
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formées de titane. Ces dernieres ont donc réagi comme site ou emplacement de

nucléation des intermétalliques de fer.
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Figure 73. Courbes d’analyses thermiques des alliages coulés a T = 750 °C.
(A1) alliage de base A319 (1.2% Fe).
(B1) alliage A319 (1.2% Fe) avec 0.7% Ti.
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(A2) alliage de base A319 (1.2% Fe).
(B2) alliage A319 (1.2% Fe) avec 0.7% Ti.
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Figure 75. Diagramme de la phase Al-Ti".
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Une analyse microstructurale montre la forme des plaquettes de la phase 3-AlsFeSi. Ces
plaquettes, relativement plus petites et plus fines, sont précipitées le long des cotés des

plaquettes contenant la phase titane. La figure 76 illustre cette observation.

(a)

(b)

Figure 76. (a) Fines plaquettes de B-AlsFeSi précipitées le long des plaquettes riches

en titane , (b) Distribution de titane dans ces plaquettes.
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La ﬁguré 77 montfe ];é. fofm’e' des pléquettes de EaV phaseV cdntenant du titane et de
la phase B-AlsFeSi dans un pore. Les plaquettes riches en titane sont plus longues et plus
épaisses que celles de la phase f-AlsFeSi. Le pore qui apparait clairement sur cette figure
est dii a la présence des plaquettes de la phase B-AlsFeSi. Ces derniéres constituent un
obstacle pour le passage du métal liquide lors de la solidification, entrainant par
conséquent la naissance de porosités dans la microstructure. Quant a la figure 78, elle
illustre respectivement ’apparition du titane et du fer dans les deux phases mentionnées
auparavant. Les distributions de I’aluminium, de silicium et de titane dans la phase riche

en titane sont présentées par la figure 79.

Figure 77. Distribution des plaquettes de Ti(Al,Si); et AlsFeSi dans la

microstructure {alliage coulé a 950 °C).
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Figure 78. Distribution du (a) titane et du (b) fer correspondant a la
microstructure montrée dans la figure 77.
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La formule suggérée de la phase riche en titane a été identifise au moyen de la

technique de spectrométrie des rayons-X par longueurs d’ondes. Le tableau 14 montre le

pourcentage atomique des €léments présents dans différentes régions. La composition

mentionnée au tableau est prouvée par les résultats des travaux de Youdelis et Yang®'.

Tableau 14. Identification de la phase riche en titane.

Points Elément % atomique Formule suggérée

1 Al 63.895 Ti(ALSi),
Ti 24.224
Si 10.096

2 Al 63.935 Ti(ALSi);
Ti 23.994
Si 10.144

3 Al 64.300 Ti(AlSi),
Ti 24.101
Si 10.006

4 Al 63.969 Ti(ALSi);
Ti 24.391
Si 10.085

5 Al 64.762 Ti(Al,Si);
Ti 24.017
Si 10.061

6 Al 64.762 Ti{AlSi);
Ti 24.017
Si 10.061

7 Al 64.104 Ti(ALS1),
Ti 24.260
Si 9.797

6.2.3 Effet de 1a surmodification

Afin de montrer I’effet de la surmodification par le strontium, des expériences

d’analyses thermiques ont ét€ faites. En utilisant I’ailiage mére Al-10% Sr (soit 7000 ppm

Sr), Palliage A319 (Al-6.5%Si-3.5%Cu) avec 1.2% en feraétécoulé a T, =750°Cet 2

T, = 950 °C. Les courbes d’analyses thermiques obtenues (C1 et C2) sont comparées &

celles des alliages de base (Al et A2). La figure 80 montre ces courbes obtenues.
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Les deux courbes d’analyses thermiques montrent clairement 1’apparition de la

phase B-AlsFeSi pré-eutectique. Les alliages contenant le strontium montrent une

nouvelle phase qui prend naissance a une température ~ 660 °C, soit ~ 50 °C avant la

précipitation de la phase a-Al dendritique. Cette nouvelle phase prédendritique, qui est

riche en strontium, prend une forme polyédrique. Ces particules prédendritiques riches

en strontium augmentent la précipitation de la phase B-AlsFeSi par une nucléation
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hétérogéne. Pouf léé deux alliages contenant le strontium, la phase B-AlsFeSi a eu lieu a
des températures supérieures 4 la normale, soit ~ 12 °C de plus. L’addition du strontium
en quantité excessive a permis de fragmenter de facon significative les intermétalliques
de fer. Le strontium a pénétré dans les aiguilles, causant ainsi la dissolution des
intermétalliques et la déstabilisation de la température de formation de la phase B-AlsFeSi.

De son cété, la surchauffe a encore fragmenté la phase B-Fe et a changé la
morphologie des intermétalliques de fer de B-Fe (aiguilles) en phase a-Fe (écriture
chinoise), qui est plus compacte et moins nuisible que la phase B-AlsFeSi. La figure 81
montre bien la forme des intermétalliques de fer. Elle met en évidence les aiguilles de fer,
qui prennent une longue taille en 1’absence du strontium (figure 81-a). Par contre, en
présence d’une quantité excessive de strontium (figure 81-b), ces aiguilies diminuent de
taille et deviennérit plus fines et plus fragmentées. Les taches blanches correspondent

bien au strontium restant dans 1a matrice. Quant a la figure 81-c, les aiguilles sont en plus

fragmentées lorsque le métal est coulé 2 haute température (950 °C).

(@)

B rigure 81.
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Figure 81. (a) alliage A2 (1.2% Fe) coulé a T, = 950 °C.
(b) alliage B1 (1.2% Fe) avec 0.7% Sr coulé a T; = 750 °C.
(c) alliage B2 (1.2 % Fe) avec 0.7% Sr coulé a T, = 950 °C.
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Le cercle indigué sur la figure 81-b montre bien la forme de la phase riche en
strontium qui prend une forme polyédrique. La figure 82 illustre la précipitation de la
phase B-AlsFeSi qui se fait sur les arétes ou les cOtés de la phase riche en strontium

(comme le montre I’analyse a rayons-X par énergie dispersive).

Figure 82. Forme polyédrique des particules riches en strontium.

Au moyen de Ia microsonde électronique, la formule suggérée de ces particules
riches en strontium a ¢té identifiée en utilisant la méthode de spectrométrie des rayons-X
par longueurs d’ondes. Le tableau 15 montre le pourcentage atomique des éléments

présents dans différentes régions.
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Tableau 15. Identification de la phase riche en strontium.

Point Elément % atomique Formule suggérée

i Al 40.576 Al SrSi;
Si 36.821
Sr . 18.293

5 Al 40.582 Al SrSi;
Si 40.180 ‘
Sr 18.205

3 Al 41.171 ALLSrS1,
Si 37.616
Sr 20.192

4 Al 41.093 AlLSrSi;
Si 37.758
Sr 20.017

5 Al 41.180 ALSrSi,
Si 37.557
Sr 20.198

Pour les six alliages, la longueur maximale moyenne de la phase B-AlsFeSi a été
mesurée. Cette longueur est importante dans les alliages non-modifiés (alliages de base
Al et A2). Dans les alliages contenant du titane, la longueur maximale moyenne de la
phase B-Fe a diminué. Cette diminution est causée par la formation de plusieurs germes
en présence du titane d’aluminium, ce qui méne a former la phase B-Fe en grande
quantité mais en petite taille. La phase Ti(ALSi); a donc agi comme agent de
fragmentation par germination. L’addition du strontium en quantité excessive a permis de
fragmenter de fagon significative les intermétalliques de fer. Le strontium, qui pénétre
dans les aiguilles, cause ainsi la dissolution des intermétalliques et la déstabilisation de la
température de formation de la phase B-AlsFeSi. De son c6té, la surchauffe a en plus
fragmenté la phase fB-Fe et a changé la morphologie des intermétalliques de fer de B-Fe

en phase a-Fe, ce qui conforte les résultats obtenus par Awano et Shimizu?’. Méme
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lorsque la température de formation de la phase B-AlsFeSi est élevée, on note une
fragmentation par germination diie & la phase Ti{AlSi); dans les alliages B1 et B2, et une
fragmentation dans les alliages C1 et C2 diie a la présence du strontium. Le tableau 16
résume la longueur maximale moyenne de la phase 3-AlsFeSi de chaque alliage,

accompagnée de sa température de formation.

Tableau 16. Longueur maximale moyenne B« (um) des alliages.

Longueur maximale T::s:;grs;le % volumique des
Alliage moyenne ., (pm) B-ALFeSi (°C) intermétalliques
Al 169+ 65 588 4.37
A2 164 + 61 588 4.03
B1 125 + 40 589 -
B2 131+ 31 595 -
Cl1 131+30 595 3.95
C2 109 + 22 599 4.90

Shabestari®” a étudié I’effet du strontium sur la taille et sur la morphologie des
intermétalliques de fer dans les alliages de type A413, 413.P et 413 synthétique. Dans
tous les cas, le strontium est trés efficace : il réduit la taille, le nombre et le pourcentage
volumique de la phase . Cet élément permet aussi de transformer la morphologie de la
phase B-Fe en phase a-Fe. Un optimum dans la teneur en Sr, se situant entre 0.04 et 0.06
% pour Dalliage 413, a été remarqué. Cet optimum réduit au maximum le pourcentage
volumique des phases de fer. Comme le montre la figure 83, ’addition de 600 ppm Sr
affaiblit nettement le pourcentage en volume d’intermétalliques : de 1.2 a presque 0.1 %.

Une teneur en Sr supérieure 2 600 ppm inverse 'effet du strontium et augmente le
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pourcentage et la taille des intermétalliques. Cette augmeﬁtation est die & la

surmofication.
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Figure 83. Effet du strontium sur les intermétailiques dans
P’alliage 413 coulé en moule permanent™.

Notons que Shabestari’” a utilisé 1’alliage 413 avec 1.2 % en fer et a effectuée la
coulée en moule permanent. Lorsque la teneur en Sr est de 400 ~ 600 ppm, il y a
réduction de 45 % de la taille des intermétalliques et de 92 % du volume total des
intermétalliques. Mais lorsque le strontium est présent en quantité excessive, la taille des
intermétalliques augmente. Théoriquement, si le pourcentage en Sr est de 0.7%, cette
taille atteindra une trés grande valeur, ce qui n’est pas le cas dans les alliages C1 et C2
étudiés.

Pennors et al.’! ont aussi étudié 1’effet du strontium sur la longueur moyenne de la
phase B-AlsFeSi. Ces auteurs ont utilisé Ialliage Al-6.5%8Si-3.5%Cu coulé en moule de
sable. Puisque le refroidissement dans [’ailette la plus épaisse donne un espace

interdendritique de Pordre de 85 pm, on peut comparer les résultats obtenus avec ceux
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des alliages coulés en moule graphite. En effet, Pennors et al.>' ont observé quune
gamme optimale de concentration en Sr apparait entre 400 et 600 ppm, lorsque la
fragmentation et la dissolution des aiguilles de fer sont maximales. Comme le montre la

figure 84, a des concentrations élevées en Sr, un effet fini de modification est observé et

ia longueur de la phase -Fe commence a augmenter.
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Figure 84. Effet du Sr sur la longueur moyenne
de la phase -AlsFeSi.
1(0.5%Fe), 2(1%Fe), 3(1.5%Fe) >

6.2.4 Longueur maximale moyenne de la phase B-AlsFeSi

En P’absence du strontium et du phosphore (alliages de base), la variation de la
longueur maximale moyenne de la phase $-AlsFeSi en fonction de la concentration de fer
suit une courbe linéaire ascendante, conformément aux résultats obtenus par Villeneuve
et Samuel®’. Cette longueur maximale moyenne devient plus courte, avec une diminution

de presque 20 um lorsque le métal liguide est coulé a 950 °C. En effet, les
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intermétalliques de fer se dissolvent rapidement avec I’augmentation de la température de
ia solution. Cette diminution de 20 um reste stable et indépendante de P’accroissement du
pourcentage de fer. La figure 85 montre I’effet de I’augmentation du contenu en fer et de
la surchauffe sur la longueur maximale moyenne des aiguilles de fer dans les alliages de

base.
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Figure 85. Variations de Pax moyenne (um) dans les alliages
de base en fonction du pourcentage de fer.

En présence du strontium et du phosphore, la variation de la longueur maximale
moyenne de la phase B-AlsFeSi suit une courbe linéaire croissante. Cette variation est
confirmée par les observations faites par Iwahori et al. ®, et par Narayanan et al.'.
Puisque la phase B-AlsFeSi pré-eutectique n’apparait pas sur les courbes d’analyses
thermiques des alliages dont le pourcentage en fer est moins de 0.6 %, c’est la phase
B-AlsFeSi post-eutectique qui se forme. N’ayant pas de grande énergie lors de la
solidification, cette phase ne connaitra pas de grande croissance qui allongerait sa taille,
d’ou la facilité de sa fragmentation. Par contre, dans les alliages a haute teneur en fer

(> 0.6 %), la phase B-Fe se forme a haute température, la o la diffusion des atomes est
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facile, d’ott sé grande ’taﬂieo“ La surchauffe et }’éddition du strontium jouent un role
important dans la fragmentation de la phase 3-AlsFeSi. Comme le montre la figure 86, on
peut observer que la différence de la longueur maximak moyenne de la phase -AlsFeSi
ne dépasse pas 10 um dans les alliages contenant une basse concentration en fer (0.2 et
0.4 %). Cette différence minime augmente et peut atteindre 60 pm dans les alliages
contenant une haute teneur en fer (0.8 et 1.2%). En opérant a haute température (950 °C),
la fragmentation des intermétalliques de fer par le strontium et la nucléation par les

composantes de phosphore ont provoqué ’affinage de la phase -AlsFeSi pré-eutectique.

200 ~—-- e i s

oy

<o

o
5

160 4

140 -

120 4

100 4

o«
o
L

o
o
L

£
o

Longueur maximale moyenne Smax ( ym)

n
o
)

[

0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2 1.4
Fer (% en poids)

Figure 86. Variations de la longueur maximale moyenne B,.x (um) en
fonction du fer, du strontium, du phosphore et de la surchauffe.

Les variations de la longueur maximale moyenne de la phase B-AlsFeSi dans les
alliages couiés a T; = 750 °C, et en fonction des teneurs en strontium et en phosphore,
sont données au tableau 17; celles des alliages coulés & T> = 950 °C sont résumées au
tableau 18. Les valeurs qui sont en caracteére gras correspondent aux alliages avec haute

teneur en fer, les autres correspondent aux alliages avec faible teneur en fer (0.2 et 0.8%).
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Tableaun 17-a. Longueur maximale moyenne de la phase B-AlsFeSi (en pum).
Alliages avec 0.2% et 0.4% Fe, T; =750 °C.

P (ppm)
sr 14 16 18 20 25 31 37 7
(ppm)

9 p=5247 p=359.47

=209 6 =24.58%

1= 5466
3 o=2415
u=350.76
72 o=2982
u =3358
8 o =2451
107 p=49.81 u=56.80
’ 6=31.08 o=33.12

p=47.70

1 ¢ =29.83
p=24.10
19 o=14381
p=54.59

127 =285
, p=3024
140 o=23.68

Tableau 17-b. Longueur maximale moyenne de la phase B-AlsFeSi (en um).
Alliages avec 0.8% et 1.2% Fe, T =750 °C.

P (ppm) ,
. 13 15 31 33 42 52 80
(ppm)
5 p=12241 u=163.32
A o =50.93 s= 67.01
= 120.48
33 o= 45.35
p=13438
65 o= 6021
pe u=133.16 p=139.41
o= 59.56 o= 4958
p=150.32
& o= 53.65
p=164.73
8 o= 70.88
L4 1= 154.88 p=156.17
ag= 5435 o= 52.75
126 =12643 = 14420 u=150.12
o= 44.87 o= 53.93 o= 3475




Tableau 18-a. Longueur maximale moyenne de la phase B-AlsFeSi (en um).

Alliages avec 0.2% et 0.4% Fe, T, =950 °C.

134

P (opm)
sr 17 17 49 58 75 87 112 120
{ppm)
- §=2908 | p=45.63 £=3609
g=1378 o=22.56 o=16,09
u=14.19
87 = 664
= 3061
167 o=1509
= 2548
109 s=1537
u=46.24
1 =266
p=44.61
123 6=2725
n=39.97
133 6=23.81
) 1 =39.08
i c=2724
=239t
202 6=1624
Tableau 18-b. Longueur maximale moyenne de la phase B-AlsFeSi (en pm).
Alliages avec 0.8% et 1.2% Fe, T, =950 °C.
P (ppm)
sr 16 22 32 60 65 81 91 116
{ppm}
) L=12696 | p=169.00
< o=4327 | o= 66.87
p=11832
o o= 40.12
p=9521
103 o=31.13
11130
109 o= 4228
1= 126.06
1
124 o= 43.83
p=139.91
126 o= 4245
p=121.98
164 o= 3768
we=105.24
165 o= 4193
n=9562
186 o = 35.66
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Dans les alliages de lé série ’1, les valeurs de la longueur maximale moyenne de la
phase (-AlsFeSi post-eutectique se situent entre 20 um et 60 ym. L’addition du strontium
a provoqué une fragmentation facile des aiguilles. Lorsque le phosphore se trouve en
faible quantité, le strontium a pour effet la réduction de la durée de la réaction eutectique;
par conséquent, la teneur en silicium qui reste au moment de la solidification est élevée
pour favoriser la précipitation de la phase B-AlsFeSi post-eutectique. A 1’opposé, lorsque
le phosphore est en grande quantité, il meéne a la formation des oxydes, agissant comme
site de germination pour les aiguilles de fer dans la structure.

Dans les alliages dont le pourcentage de fer varie entre 0.2 et 0.4%, ’addition du
strontium réduit considérablement la longueur maximale moyenne de la phase B-AisFeSi :
une réduction maximale de 217 % pour P’alliage H2T1 (119 ppm Sr), comparativement a
I’alliage HIT1; et une réduction maximale de 110 % pour ’alliage H17T1 (73 ppm Sr),
comparativement a [’alliage H16T1 dans les alliages pré-eutectiques.

Dans les alliages dont le pourcentage en poids de fer varie entre 0.8% et 1.2%, les
aiguilles sont de grande taille et leurs valeurs s’élévent de 120 um a 164 pm suivant la
teneur en strontium. En comparant les valeurs des concentrations en strontium pour la
série 1, on peut remarquer que le strontium est présent en grande quantité dans les
alliages post-eutectiques. Par contre, dans les alliages pré-eutectiques, le strontium se
trouve en faible quantité. Cela prouve que le strontium a une tendance de pénétration plus
forte dans les aiguilles de P-AlsFeSi des alliages pré-eutectiques que dans celles des
alliages post-eutectiques, pour que la fragmentation soit réalisée.

Quant aux alliages ’couiés a T, = 950 °C, les valeurs des longueurs maximales

moyennes des aiguilles/plaquettes post-eutectiques varient entre 15 pm et 46 pm, et
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celles des aiguilles pré-eutectiques varient entre 95 um et 163 um suivant la teneur en fer.
De plus, en présence du strontium, la surchauffe a diminué la taille des aiguilles. En effet,
I’addition du strontium réduit considérablement la longueur maximale moyenne de la
phase B-AlsFeSi: une réduction maximale de 200 % pour 'alliage H2T2 (87 ppm Sr),
comparativement a I’alliage H1T2; et une réduction maximale de 140 % pour I’alliage
H177T2 (164 ppm Sr), comparativement a ’alliage H16T2.

En P’absence du strontium, et avec 'augmentation de la température du métal
liquide (950 °C) et de la concentration de phosphore de 30 ppm & 600 ppm (afin
d’identifier la formation des composés de phosphore), ce dernier se précipite sous forme
d'oxydes dé type (ALP)O, qui agissent en tant qu’emplacements de nucléation pour la
phase de B-AlsFeSi. La figure 87 montre la difficulté d’identification du phosphore
lorsqu’il est en faible quantité (30 ppm). Cette quantité est inférieure au seuil de
détection de la sonde électronique utilisée dans ce travail. Il est donc difficile de
distinguer entre le phosphore dans la matrice et celui qui se trouve dans les
intermétalliques. La présence de ces oxydes réduit de maniere significative I'efficacité de
la modification de strontium; par conséquent, la taille des aiguilles de la phase B-AlsFeSi
angmente. A 1’aide de la microsonde électronique, la formule suggérée de Ioxyde déja
mentionné a été identifié. Cela a été réalisé au moyen de spectrométrie des rayons-X par
longueurs d’ondes. Le tableau 19 montre le pourcentage atomique des éléments présents

dans différents points de la microstructure.
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Tableau 19. Identification de I’oxyde (ALP}O,.

] : Formule suggérée
Points Elément % atomique approchée

64.250
N 32.130

1 P 1.07 (ALPYO,
O 63.550
Al 31.175

2 P 2.050 (ALP)O,
O 64.420
Al 34.890

En utilisant le microscope électronique, une analyse microstructurale a été
réalisée. Cette derniére a permis de prouver la présence de ces oxydes de phosphore dans
la microstructure, oxydes identifiés comme nucléants efficaces pour les aiguilles de fer.
Ces aiguilles se précipitent sur ces oxydes formés. La figure 88 montre bien ce

phénomene.
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Figure 88-a. Formation des oxydes de phosphore (ALP) O, dans la microstructure.
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6.2.5 Densité de la phase B-AlsFeSi

De la méme facon dans les alliages de base, la densité de la phase B-AlsFeSi
augmente lorsque la concentration en fer accroit. Comme le montre la figure 89, cette
densité devient plus importante quand ’alliage est coulé a 950 °C, puisque la surchauffe
permet la fragmentation partielle des aiguilles en plusieurs particules de petites tailles.
Quant a la figure 90, elle montre la variation de la densité de la phase B-AlsFeSi dans
tous les alliages (c’est-a-dire avec Sr et P) coulés a T; = 750 °C et & T, = 950 °C. Dans les
alliages coulés a ’}'Tz dont le fer ne dépasse pas 0.6 % en poids (alliages post-eutectiques),
la densité de la phase B-AlsFeSi est plus grande que celle des alliages coulés a T;. Ce
phénomeéne s’inverse dans les alliages contenant une haute teneur en fer. En effet, la

densité augmente dans les alliages coulés a T, par rapport & ceux qui sont coulés 4 T,.

Densité de la phase B-AlsFeSi

0 02 0.4 0.8 0.8 h] 1.2 1.4
% Fer

Figure 89. Variations de la densité de la phase B-AlsFeSi en fonction du
pourcentage en poids de fer dans les alliages de base.
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Figure 90. Variations de la densité de la phase $-AlsFeSi en fonction du
pourcentage en poids de fer.

Les variations de la densité de la phase 3-AlsFeSi en fonction des teneurs en Sr et
en P des alliages coulés a T; = 750 °C sont données au tableau 20; et celles des alliages
coulés a T, = 950 °C sont regroupées au tableau 21. Les valeurs qui sont en caractére gras
correspondent aux alliages avec grande concentration de fer, et les autres correspondent
aux alliages avec faible teneur en fer.

Pour les alliages coulés 2 T; = 750 °C, les valeurs de la densité de la phase
B-AlsFeSi post-eutectique varient entre 14 et 78 particules/mm®. L’addition du strontium
a Valliage H2T1 a modifié considérablement la densité de la phasé B-Fe par rapport a
I’alliage H1T1. En effet, le nombre de particules par mm’ de surface passe de 14 a 65,
soit une augmentation maximale de 450 % avec 119 ppm Sr. Au-dela de cette teneur, on
remarque une diminution de la densité. Cela est dii au phénomene de la surmodification
causée par une grande quantité en Sr. Cette derniere méne a la formation d’aiguilles ou de

plaquettes de grande taille, ce qui entraine une diminution de la densité. Quand le
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phosphore. Cette grande guantité d’aiguilles/plaquettes se trouve méme & des taux de

refroidissement élevés.

Tableau 20-a. Densité de la phase B-AlsFeSi.
Alliages avec 0.2% et 0.4% Fe, T; =750 °C.

P (ppm)
o : 14 16 18 20 25 31 37 71 92
{ppm)
< 14.72 61.71
39 78.41
7 2519
87 62
107 58.88
62.18
117 7275
119 63.68
127 71.34
67.12
146 2435
Tableau 20-b. Densité de la phase 3-AlsFeSi.
Alliages avec 0.8 et 1.2% Fe, T; =750 °C.
P (ppm)
Sr 13 15 31 42 52 80
{ppm)
<2 139.6 82.66 77.66
53 93.42
65 109.27
67 113.80 99.93
73
124.8
86
128.8
114
163.6
126 90.3 127.2




Tableau 21-a. Densité de la phase B-AlsFeSi.
Alliages avec 0.2% et 0.4% Fe, T, = 950 °C.
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P
St

{ppm)

{ppm}

17

49

58

75

et
j—
[oe]

120

60.01

14.44

87

17.27

167

19.53

117

54.64

123

53.79

133

64.54

177

53.22

202

28.03

Tableau 21-b. Densité de la phase B-AlsFeSi.
Alliages avec 0.8% et 01.2% Fe, T, =950 °C.

Sr

P (ppm)

{(ppm)

16

22

32

60

65

81

91

116

<2

124.56

141.5

91

149.2

103

120.31

1089

107.57

124

144.9

126

144.6

164

144.9

165

125.12

186

108.99
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CARACTERISTIQUES METALLOGRAPHIQUES DE LA PHASE
SILICIUM EUTECTIQUE
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CHAPITRE VII

CARACTERISTIQUES METALLOGRAPHIQUES DE LA
PHASE SILICIUM EUTECTIQUE

7.1 INTRODUCTION

L’influence du silicium dans les alliages Al-Si dépend de ses configurations. Le
silicium se présente en grande partic sous forme d’eutectique avec P'aluminium
remplissant I’espace interdendritique. Le silicium présent dans le constituant eutectique a
normalement une morphologie aciculaire, mais, au moment de la coulée, une addition de
strontium permet de modifier cette morphologie : le silicium devient alors globulaire ou
fibreux. A I’opposé de la phase B-AlsFeSi, la dimension particulaire de silicium et Ia
morphologie de I’eutectique sont reconnues pour leur effet significatif sur les propriétés
mécaniques de ’alliage.

Plusieurs variables déterminent la microstructure de ’alliage. Parmi ces variables,
on cite : le type de modificateur utilisé, les impuretés présentes dans le métal liquide, la
quantité ‘du modificateur utilisé, le taux de refroidissement, la teneur du silicium dans
Palliage. La figure 91 montre différentes morphologies du silicium eutectique dans
Palliage hypoeutectique de type 356. En effet, la figure 91(a) illustre la microstructure de
cet alliage non-modifié. En ’absence de tout agent de modification, on remarque que le
silicium eutectique précipite sous la forme de particules aciculaires, détériorant par
conséquent les propri¢tés mécaniques de ’alliage. Pour une modification partielle, le
silicium eutectique prend a la fois une forme aciculaire et fibreuse. La figure 91(b)

montre ce type de modification. L’addition d’une dose élevée de strontium a cet alliage
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permet de modifier entiérement les particules du silicium, comme le montre la figure

91(c). (points 1 et 2, voir section 7.3.2, page 165).

Figure 91. Différentes morphologies du silicium eutectique dans 1’alliage 356.
(a) structure non-modifiée (forme aciculaire).
(b) modification partielle (formes aciculaire et fibreuse).

(c) modification compléte (forme fibreuse).
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Des nj\?eaux en strontium plus élevés que nécessaire, visant & produire une
microstructure entiérement modifiée, exerce un effet délétére sur les propriétés de
Ialliage. Gruzleski et Closset' ont étudié Peffet de la surmodification par le strontium
dans les alliages Al-Si de type 356. En effet, deux phénomenes distincts sont associés 3 la
surmodification par le strontium. Un de ceux-1a est la croissance de la structure de
silicium et suivie du retour du silicium fibreux fin a une plate-forme. La figure 92 montre
un micrographe optique d’un alliage 356 traité avec 0.09% Sr>°. Une autre conséquence
de la surmodification par le strontium est I’aspect du strontium contenant des phases
intermétalliques dans la microstructure, telles que les particules Al;SrSi, vues sur la
figure 93 . Il est clair que tous ces deux effets réduisent les propriétés mécaniques de

Palliage, provoquant le retour des valeurs plus typiques du matériel non-traité.

Figure 92. Croissance du silicium causée par la surmodification
avec 0.09% Sr dans I’alliage A356>°.
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Figure 93. Phase Al,SrSi; (1) causée par la surmodification dans I’alliage A356%,

7.2 ANALYSE QUANTITATIVE DE LA PHASE SILICIUM EUTECTIQUE

Pour identifier le rdle de I’agent de modification (Sr) et du phosphore (P) comme
agent d’affinage de silicium primaire, et leur interaction sur les caractéristiques de la
phase silicium eutectique, la longueur moyenne et la densité des particules eutectiques du
silicium ont été déterminées a I’aide d’un analyseur d’images de type Leco 2001. Tous
les alliages destinés a 1’analyse métallographique ont été coulés en moule graphite
(chauffé a 600 °C) 2 deux températures de surchauffe, 750 °C et 950 °C, avec un taux de

refroidissement ~ 0.8 °C/s.

7.2.1 Longueur moyenne de Ia phase silicium eutectique
Dans les alliages de base (absence de strontium et de phosphore) et a la
température de 750 °C, la variation de la longueur moyenne des particules de silicium en

fonction de la teneur en fer a une tendance linéaire décroissante. Cette longueur moyenne
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devient plus courte, avec une diminution de presque 2 um si I’on opére & une température
de 950 °C. Cette diminution est indépendante de la croissance du pourcentage de fer. La
figure 94 montre ’effet du fer et de la haute température sur la longueur moyenne des

particules de silicium dans ces alliages.
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Figure 94. Variations de la longueur moyenne des particules de Si en
fonction du pourcentage de fer et de la température de surchauffe.

Les variations de la longueur moyenne de la phase silicium eutectique, dans les
alliages coulés a T; = 750 °C et en fonction des teneurs en strontium et en phosphore,
sont données au tableau 22; celles des alliages coulés a T; = 950 °C sont résumées au
tableau 23. Les valeurs qui sont en caractére gras correspondent aux alliages avec haute
teneur en fer (soit 0.4% et 1.2% Fe); les autres correspondent aux alliages avec faible

teneur en fer (soit 0.2% et 0.8% Fe), et ce suivant chaque tableau.



Tableau 22(a). Longueur moyenne des particules de silicium (1) et écart type (0).
Alliages avec 0.2 et 0.4% Fe, T; = 750 °C.

P (pom)
Sr 16 18 25 31 37 71 g2

{ppm)
< p=2070 | B=18.62

=273 |5=20.39

p= 9.50 u=56.54
39 s=1116 =970

u=662
72 =707
=433
87 o=548
107 u=3.93 w=4.77
o =4.78 g =446
117 p=3.63
o =445

p=387

118 o=441
p=3.54 n=4.57
127 o =5.06 o =449
n=383

140 o =468

Tableau 22(b). Longueur moyenne des particules de silicium () et écart type (0).
Alliages avec 0.8 et 1.2% Fe, T; = 750 °C.

P {ppm}
Sr 13 15 31 33 42 52 80
(cpm)
< u=1751] p=1365
c=1838| o=138
=438 n=670
53 2: 5.69 o=781
p=4.70
65 o=631
w= 580
67 o =741
67 u=591
c=7.86
73 p=3.08
o=354
86 u=3.16
o=3.84
114 pu=3.07 p=421
o=381 o =547
w=322 p=3.65 n=342
126 o=3.90 o =4.69 o=4.86




Tableau 23(a). Longueur moyenne des particules de silicium (u) et écart type (0).
Alliages avec 0.2 et 0.4% Fe, T, =950 °C.

P (ppm)
Sr 17 17 58 75 87 112 120
{ppm)
< p=1808 | p=19.26 p=1924
o=1815 | 5=19.08 5=20.78
=539
87 o =665
e
=394
109 =478
Bo=6.62
117
o =795
=333
123
o =4.52
4 U =463
33
‘ c=642
p=4.88
177
og=15.85
p=3.11
202 =397

Tableau 23(b). Longueur moyenne des particules de silicium (p) et écart type (0).
Alliages avec 0.8 et 1.2% Fe, T, =950 °C.

o =447

P (ppm)
15 15 32 67 81 91 116
Sr
{ppm)
< u=1440 | p=1440 |p=13.38
o=1191 5=1191 |5 =10.88
91 e =3.45
o =487
e
i
124 =341
¢ =436
126 u=395
g =4.61
u=406 | H=23.20
o 6=43% | g=3.85
188 w=3.73

153
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Dans les alliages de base coulés & T; = 750 °C, la longueur moyenne des
particules eutectiques de silicium varie entre 13.65 et 20.70 um. En I’absence du
strontium, le silicium se présente sous forme de larges plaquettes. En ajoutant des
quantités de modificateur (~ 80 ppm Sr), on aboutit 3 une microstructure partiellement
modifiée. En augmentant la teneur en strontium (~ 120 ppm Sr), on obtient une
microstructure fine. La modification est alors complete. C’est le cas de Palliage dont la
quantité en strontium varie entre 2 et 119 ppm Sr. Pour des quantités excessives, on note
une augmentation de la longueur des particules de silicium; la surmodification a donc
comme effet un léger retour 3 la forme brute de la microstructure. |

Lorsqu’il est présent en grande guantité, le phosphore annule I’efficacité du
strontium. [’alliage garde sensiblement sa forme initiale. La neutralisation de la
modification résulte d’une réaction entre le strontium (Sr) et le phosphore (P), formant
alors des oxydes qui diminuent le mode d’activation du strontium. Afin d’avoir une
microstructure bien modifiée, de grandes quantités de strontium sont exigées.

La longueur moyenne des particules de silicium dans les alliages coulés a
T, = 950 °C varie entre 14.40 et 18.08 um. La surchauffe a donc fait diminuer cette
longueur de 2 pm. En ajoutant des quantités de strontium et en coulant les alliages a
haute température (T, = 950 °C), les valeurs des longueurs moyennes des particules de
silicium diminuent considérablement par rapport a celles des alliages coulés & T; = 750
°C. Méme pour des alliages coulés a haute température, des quantités supplémentaires de
strontium sont nécessaires pour obtenir une forme convenable de la microstructure de

Palliage, surtout en présence d’une grande concentration de phosphore.
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7.2.2 Densité de la phase silicium eutectique

Dans les alliages de base (absence de strontium et de phosphore), la densité de la
phase silicium augmente lorsque la concentration en fer augmente. Ce dernier a un effet
de germination sur les particules eutectiques de silicium. Comme le montre la figure 95,

cette densité augmente quand I’alliage est coulé a T2 =950 °C.

1400

L
1200 +

ase Si
)

Densité de la ph
(particules/mm

3 1000 + []
T1

0
5]

800 +

400 +

200 ¢

0 0.2 04 0.8 0.8 1 1.2 1.4

% Fe

Figure 95. Variations de la densité de la phase Si en fonction
de fer et de la surchauffe dans les alliages de base.

Les variations de la densité de la phase silicium eutectique, dans les alliages
coulés a T; = 750 °C et en fonction des teneurs en strontium et en phosphore, sont
données au tableau 24; celles des alliages coulés a T, = 950 °C sont résumées au tableau
25. Les valeurs qui sont en caractére gras correspondent aux alliages avec haute teneur en

fer; les autres correspondent aux alliages avec faible teneur en fer.



Tableau 24(a). Densité de la phase silicium eutectique (particules /mm?).

Alliages avec 0.2 et 0.4% Fe, T; = 750 °C.

56

P (ppm)
16 18 20 25 37 71 92
Sr
{ppm)
<2 652 704
39 2642
72 4087
87 5302
107 6852 4560
117 8518
119 9204
127 7893 6114

140

7594

Tableaun 24(b). Densité de la phase silicium eutectique (particules /mm?).

Alliages avec 0.8 et 1.2% Fe, T; = 750 °C.

P (ppm)
Sr 14 31 42 52 80
(ppm)
<2 769 701
<2 881
53 5822
65 6060
67 3670 3752
73 10511
86
114 9321 5444
126 5922 8068




Tableau 25(a). Densité de la phase silicium eutectique (particules /mmz).

Alliages avec 0.2 et 0.4% Fe, T, =950 °C.
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Sr

P (ppm)

{ppm)

49

58

112

120

<2

642

752

87

4394

6017

9301

3126

8271

5095

7354

202

16573

Tableau 25(b). Densité de la phase silicium eutectique (particules /mm?).

Alliages avec 0.8 et 1.2% Fe, T, =950 °C.

Sr

P (ppm)

{pprm)

32

60

65

81

91

116

913

1294

1123

91

7752

103

6720

169

5785

124

8942

126

7204

164

6652

165

9411

186

7306
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Dans les alliages de base coulés a T; = 750 °C, la densité des particules
eutectiques de silicium varie entre 652 et 913 particules/mm’. Comme le strontium
permet de fragmenter les plaquettes de silicium en plusieurs particules minuscules, la
densité augmente fortement. En I’absence de phosphore, on note une densité maximale;
c’est le cas de I’alliage dont la teneur en strontium est de 73 ppm. Pour des quantités
successives de strontium, on remarque une diminution de la densité des particules de
silicium. En effet, la densité de P’alliage A319 (0.2% Fe) passe de 9204 en présence de
119 ppm, et a 7594 pexrticudes/mm2 en présence de 140 ppm Sr. Lorsque le phosphore est
présent en grande quantité, il diminue I’efficacité de la modification par le strontium; par
conséquent, la morphologie du silicium devient aciculaire et la densité des particules de
silicium devient faible. C’est le cas de 1’alliage dont la densité passe de 9321 a 5444
lorsque la teneur en phosphore augmente de 31 a 80 ppm.

Pour les alliages de base coulés & T, = 950 °C, on note une 1égere augmentation
de la densité de silicium. Cette derniére est favorisée par la présence du strontium. Méme
en coulant les alliages a haute température, des teneurs importantes en strontium sont
exigées pour diminuer I’effet du phosphore, et, par la suite, pour avoir une morphologie
acceptable de ’alliage. En I’absence du phosphore et pour tous les alliages, une
concentration de strontium de Pordre de 140 ppm est suffisante pour bien modifier
I’alliage. Au dela de cette teneur, une surmodification apparait avec son effet négatif. En
présence du phosphore, des quantités en strontium de plus de 140 ppm sont nécessaires

pour garder une structure bien modifiée.
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7.3 ANALYSE METALLOGRAPHIQUE
7.3.1 Modification par le strontium

Avec Dutilisation d’un alliage binaire expérimental (Al-6.5%Si), une série
d’analyses thermiques a été effectuée afin d’identifier ’effet de la surmodification par le
strontium sur la phase silicium eutectique. Aprés I’ajout de différentes quantités en
strontium allant de 0 & 8000 ppm, I’alliage binaire Ai-6.5% Si a été coulé a 750 °C. Pour
I’alliage de base, la précipitation du silicium eutectique s’est produit a 577 °C. Pour une
dose de 100 ppm en Sr, la température du silicium eutectique prend naissance & 572 °C,
soit une diminution de 5 °C. Et pour une quantité de 8000 ppm Sr, cette température
diminue légérement pour atteindre 570 °C, ce qui est en accord avec les résultats obtenus

par DasGupta et al.”

. La figure 96 illustre les courbes d’analyses thermiques de I’alliage
de base et celui traité avec 0.8% Sr.

Lorsque I’alliage subit une surmodification par le strontium, la précipitation de la
phase Al,SrSi; se produit sur une gamme de température et sous forme de particules
polyédriques. En effet, la premiére précipitation a lieu & une température élevée et
précéde la phase dendritique o-Al, ce qui explique sa grande taille; la deuxiéme prend
naissance avant la phase silicium eutectique; par la suite, une troisiéme précipitation post-
eutectique se produit. Dans tous les cas, la modification du silicium eutectique n’a pas été
influencée par la précipitation de la phase Al,SrSi,. En I’absence du strontium, le silicium
n’est pas modifié et il est sous forme aciculaire. La figure 97 montre bien cette
microstructure non-modifiée. En ajoutant des quantités en strontium de 'ordre de 200

ppm, le silicium est bien modifié et il devient fibreux. La phase Al,SrSi; commence a

apparaitre et prend une forme géométrique irréguliere. La figure 98 illustre la
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microstructure de 1’alliage : les taches blanches correspondent bien 2 la phase riche en
strontium. Pour des quantités en strontium de 500 ppm, les particules d’AlSrSi;
commencent & avoir une forme réguliere. Pour cette teneur en strontium, le silicium est
trop modifié et la microstructure est beaucoup trop fine. La figure 99 montre ce
phénoméne. Pour des quantités excessives en strontium ( 8000 ppm Sr), les particules
d’AL,SrSi; prennent une grande taille, une forme polyédrique et elles sont bien ordonnées
dans la microstructure. Notons aussi que le silicium est toujours modifié, méme si la
phase Al,SrSi, se'précipite avant le développement dendritique. La figure 100 montre la

morphologie du silicium fibreux et la forme polyédrique des particules d’Al,SrSi,.
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Figure 96. Courbe d’analyses thermiques.
(a) alliage de base Al-6.5% Si, (b) alliage Al-6.5% Si avec 0.8% Sr.
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(b)

Figure 97. (a) Microstructure de Ialliage Al-6.5% Si non-modifié.
(b) Cartographie du silicium montrant sa forme aciculaire.
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(@)

(®)

Figure 98. (a) Apparition des particules d’ Al,SrSi,.
(b) Cartographie du silicium montrant sa structure modifiée.
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(2)

(c)

Figure 99. (a) Distribution des particules d’ AL, SrSi,.
(b) Forme réguliére des particules 4’ Al;SrSi,.
(c) Cartographie du silicium montrant sa structure fine.



Figure 100. (2) Présence des particules d’ Al SrS1,.
(b) Cartographie du silicium montrant sa structure fibreuse et la
forme fine du silicium eutectique.
(c) Forme géométrique réguliere des particules Al,SrSi.
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7.3.2 Interaction Sr-P

En I’absence de phosphore et en présence de strontium, le silicium eutectique
prend une structure modifi¢e : sa morphologie passe donc d’une forme aciculaire & une
forme fibreuse. La figure 101 met en évidence la distribution du strontium dans la
microstructure et la concentration de ce dernier dans les particules de silicium, dans un
alliage A319 dont la composition chimique est 120 ppm Sr et 15 ppm P avec 0.2% Fe.
Dans ces conditions, la forme des particules de silicium eutectique est sphérique.

A Popposé, une fois le phosphore ajouté au métal liquide, le mode d’activation du
strontium est annulé. Le silicium eutectique reprend donc sa forme brute ou aciculaire
dans la microstructure. Quand il se trouve en grande quantité, le phosphore mene a la
formation de composés complexes de P-Sr. Ces composés réduisent significativement
Pefficacité de la modification au strontium. La figure 102 montre bien cet effet sur la
microstructure du méme alliage, dont la teneur en phosphore est de I’ordre de 600 ppm P.

Lorsque les alliages contiennent des quantités importantes de phosphore, la
neutralisation du modificateur par une réaction entre le strontium et le phosphore se
produit. Puisque cette réaction consommera le Sr dans le métal liquide, le degré de
modification diminuera et la structure deviendra plus aciculaire, comparativement a la
forme globulaire du point 1 de la figure 91(c). Aprés que la réaction entre le Sr et le P soit
accomplie, la réaction entre le Sr restant et le silicium peut encore augmenter le degré de
modification. L’addition du phosphore a I’alliage A319, modifié par le strontium, mene a
la formation de composés complexes de P-Sr. La présence de ces composés a un effet
délétere sur la microstructure puisque la taille des particules du silicium eutectique

augmente. Grace & la microsonde électronique, la formule suggérée de ces composés
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complexes en P et en Sr a été identifiée en utilisant la technique de spectrométrie des
rayons-X par longueurs d’ondes. Le tableau 26 montre le pourcentage atomique des

éléments présents dans différentes régions de ces composés complexes.

Tableau 26. Identification des composantes P-Sr.

Point Elément % atomique Formule suggérée

O 62.937
Al 25.589

1 P 2.241 (ALP,Sr),0s
Sr 2.100
0 71.428
Al 23.943

2 P 1.707 (ALP,Sr),0s
Sr 1.006
O 67.770
Al 25.279

3 P 1.984 (ALP,S1),05
Sr 1.993
O 68.410
Al 25.128

4 P 1.388 (ALP,Sr),0s
Sr 1.523
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CHAPITRE VIII

CONCLUSIONS

En se basant sur les résultats obtenus dans le présent fravail de recherche sur [’alliage

A319, les conclusions suivantes sont tirées :

A) Essais de traction

I’analyse des essais de traction a prouveé que :

1. Le fer a un effet nocif sur ces trois paramétres : la limite élastique (L.E), la limite
ultime (L.U) et P’allongement & la rupture (A%). Cet effet est dii a la formation des
plaquettes de la phase PB-AlsFeSi. La présence de strontium améliore les propriétés
mécaniques des alliages en raison de la fragmentation des plaquettes de la phase -
AlsFeSi, particuliérement lorsque la teneur en fer est faible. Le phosphore a un effet
anormal sur les trois parameétres des essais de traction. L addition de phosphore dans les
alliages modifiés par le strontium diminue I’effet positif du strontium. Cette diminution
s’explique par la réaction entre le strontium et le phosphore: la formation de composantes

complexes.

B) Microstructure et identification des phases
2. Dans les alliages de base, la densité de la phase silicium augmente lorsqu’on accroit la

concentration en fer. Cette observation indique que les plaquettes de la phase B-AlsFeSi
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pré-eutectique agissent comme site pour la précipitation de la phase silicium. Avec

P’addition du strontium, cette densité est beaucoup plus élevée.

3. La surchauffe a fait augmenter le taux de solidification qui, & son tour, a produit une
augmentation de la surfusion. Dans les alliages coulés a T; = 750 °C, une moyenne de
1.25 °C est observée; et dans les alliages coulés a T, = 950 °C, on enregistre une moyenne

de 1.70 °C.

4. Les résultats montrent qu’en augmentant la teneur en fer de 0.2 a2 1.2%, et la
température de coulée de 750 °C a 950 °C, la température de germination Ty; diminue de
609 °C a 604 °C. En ajoutant le strontium a cet alliage, la température Ty; diminue de
plus jusqu’a 600 °C. Par contre, les additions en strontium de "ordre de 200 ppm, et en

opérant sous une température de 950 °C, la température Tx; descend de 606 °C a 597 °C.

5. La présence des oxydes accélérent la précipitation de la phase B-AlsFeSi. Quant au
phosphore, il diffuse principalement dans la phase Cu,Al. En présence de strontium et de
phosphore et a la température de 950 °C, la température de formation de la phase B-
AlsFeSi pré-eutectique a diminué par ~ 6 °C. A basse teneur en fer et en augmentant la
température de surchauffe de 750 °C a 950 °C, la concentration optimale de strontium

passe respectivement de 100 ppm a 130 ppm.



6. Le strontium est principalement concentré dans les particules eutectiques de silicium.

Lorsque I’alliage subit une surmodification par le strontium, les phénomeénes suivants

apparaissent :

1)

iii)

La précipitation d'A1,SrSi; sous forme de particules polyédriques. La
précipitation des particules d’Al,SrSi, se produit sur une gamme de température.
En effet, la premiére précipitation a lieu & une température élevée et précede la
phase dendritique o-Al, ce qui explique sa grande taille; la deuxiéme prend
naissance avant la phase silicium eutectique; par la suite, une troisiéme
précipitation post-eutectique se produit. Dans tous les cas, la modification du
silicium eutectique n’a pas été influencée par la précipitation de la phase Al,SrSi,.
En augmentant la concentration de strontium { 5000-8000 ppm Sr), on a noté une
augmentation de la température de formation de la phase de 3-AisFeSi d’environ
12 degrés. Cette augmentation de température est associée a la formation des
particules A1,SrSi, pré-dendritiques.

Le strontium entraine la fragmentation des aiguilles/plaquettes, ramenant les
longueurs maximales moyennes de 160 pm dans 'alliage non-modifié a 109 pm
dans I’alliage modifié, cela a un taux de refroidissement de ~ 0.8 °C/s. Cependant,

le pourcentage volumique de la phase 3-AlsFeSi reste quasiment inchangé.

7. En P’absence de strontium et avec l'augmentation de la température du métal liquide

(950 °C), le phosphore précipite sous forme d'oxydes de type (Al,P)O, qui agissent en

tant qu’emplacement de nucléation pour la phase de B-AlsFeSi. En I’absence de
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strontium et de phosphore, la surchauffe seule ne produit pas de changement apparent

sur la taille des plaquettes de la phase §-AlsFeSi.

8. L'addition de phosphore a I'alliage 319 modifié par le strontium méne a la formation
des composés complexes de P-Sr, dont la formule steechiométrique approchée est de la
forme (AlP,Sr),0s. La présence de ces composés réduit 'efficacité de la modification de

Sr d’une maniére significative.

9. En présence de phosphore, une quantité de strontium supérieure a 200 ppm est exigée
pour réaliser une structure eutectique modifiée convenable. Avec de faibles quantités de

phosphore, il se produit un affinement léger des particules eutectiques de silicium.

10. L'addition du titane Al;Ti, sous forme d'alliage mére Al-10%Ti, meéne a la
précipitation des plaquettes épaisses de Ti(AlSi);. La température de formation de cette
phase est de 740 °C. Des plaquettes de la phase B-AlsFeSi, relativement plus petites et
plus fines (130 um), sont précipitées le long des cotés des plaquettes riches en titane

Ti(ALSi)3.
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RECOMMANDATIONS

A la suite des résultats obtenus par cette étude, et pour expliquer les paramétres
contrdlant la précipitation des intermétalliques de fer, on propose :

1) une étude sur I’effet des métaux terres rares (mischmetal) sur la microstructure.

2) une série d’essais mécaniques (traction, fatigue, dureté, impact...) pour chague
composition afin d’obtenir une bonne moyenne avec un écart type plus faible.

3) d’utiliser ¢’autres techniques de refroidissement. On pense, par exemple, 2 la
solidification dirigée qui affinerait les phases apparaissant lors de la solidification, cela
dans le but d’obtenir de meilleures propriétés mécaniques.

Les résultats de cette étude proposée pourrait étre d’une trés grande utilité & 'industrie
automobile.
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