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RESUME

Le but de ce travail est d’étudier I’effet d’'un mélange de terres rares (mischmetal),
le taux de refroidissement et la surchauffe sur la microstructure et les propriétés
mécaniques de I’alliage Al-Si 319.2 contenant 0.4%, 0.8% et 1.2% en fer, utilisé dans
I'industrie automobile. Si I’économie de I’essence est déja réalisée en utilisant les alliages
légers Al-Si, les propriétés mécaniques, la dureté et l’'usinabilit¢ dépendent des
intermétalliques qui se forment lors des processus de refroidissement. En plus de
I’amélioration de la durée de vie des pi¢ces en aluminium produites dans les usines
manufacturiéres, la recherche de nouvelle méthode et de nouveaux agents modifiants sont
aussi I’objet de plusieurs travaux de recherche.

L’interprétation de certains résultats du présent travail de recherche reste spéculative
alors que d’autres étaient logiques. La réduction de I’espace interdendritique est trouvée
étre important lorsque le taux de refroidissement augmente, alors qu’il ne subit pas de
grand changement avec la surchauffe et I’addition du mischmetal. L’effet de la surchauffe
sur I’espace interdendritique n’a pﬁ étre clarifié par manque de preuves expliquant son
comportement.

Lors de la réaction eutectique Al-Si on a noté 1’absence de surfusion, ce qui laisse
prévoir ’existence de certains agents de germination qui ne disparaissent ni avec 1’addition
du mischmetal ni avec la surchauffe. Cependant, la modification du silicium eutectique est

significative lorsque le taux de refroidissement et la concentration en fer augmentent.
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Nous avons confirmé la transformation de la phase (-Fe en phase c-Fe avec la
surchauffe. La réduction de la taille de la phase B-Fe qui reste, avec la surchauffe a
amélioré les propriétés mécaniques des alliages a haute concentration en fer (1.2%-Fe). En
effet, la densité de la phase B-Fe a diminué, compensé par une augmentation des plaquettes
ségrégées pour une concentration 5% en mischemtal. L’amélioration relative des propriétés
mécaniques de ces derniers alliages est conforme & leur mode de rupture. En effet,
I’analyse au microscope €lectronique a balayage (faisceau secondaire) montre la présence

de fossette (coupole) traduisant ainsi Jeur ductilité relative.
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CHAPITRE 1

INTRODUCTION

1.1 Introduction

L'alliage d'aluminium 319 occupe une place importante dans la gamme de métaux
recyclés utilisés essentiellement dans la construction automobile pour la fabrication de tétes
de cylindre. Il posséde une excellente coulabilité ainsi qu'une bonne résistance a la
formation de retassures.
L'alliage commercial de premiére fusion (319.2) posseéde nécessairement de meilleures
caractéristiques mécaniques que l'alliage recyclé (319.1), ce demier ayant des teneurs plus
élevées en €léments d'impuretés tel que le silicium, le fer etc.. Ces impuretés , forment
certaines phases, telle que la phase f-Fe, nuisibles aux propriétés mécaniques des alliages

319.2.

1.2 Problématique

La recherche de nouveaux agents modifiants pour remplacer le manganése, le
chrome etc. est nécessaire pour faire face 2 I’épuisement des gisements miniers et & la rareté
de certains métaux. Plusieurs chercheurs ont essayé les terres rares comme nouveaux

42,43, 44, 46

agents modifiant. Sharan a étudié I'effet d’un mélange de terres rares appelé le



mischmetal et des éléments individuels Ce, La, et le Nd. Le travail de Sharan était consacré
a I’influence de I’addition de mischmetal sur les propriétés mécaniques de certains alliages
d’aluminium (218, 195 et 122). Sharan a étendu le travail dans la direction de 1’usinabilité.

Les effets nuisibles de certains métaux comme le fer qui se trouve dans les alliages
319 (utilisés dans le présent projet), constituent un des problémes rencontrés en
métallurgie. En effet, un pourcentage élevé du fer favorise la précipitation de la phase B
qui diminue surtout la ductilité. Plusieurs auteurs (Awano et Shimizu '®) ont suggéré la
voie de la surchauffe comme un moyen pour neutraliser les effets nuisibles du fer sans
méme y ajouter des éléments tels que le Mn et/ou le Cr. Certains travaux 22 ont montré la
relation entre la température de la surchauffe et les phases de fer formées, et I’importance
de maintenir en faible concentration les €léments tels que Fe, Si et Mg et d’appliquer le
taux de solidification rapide afin de favoriser la précipitation compléte du fer sous forme
d’écriture chinoise. Ainsi, le présent projet est focalisé sur I’utilisation des métaux rares
comme modifiants, le taux de solidification et I’effet de la surchauffe sur les propriétés
mécaniques et la microstructure de l’alliage hypoeutectique A319. Les trois types
d’alliages Al-Si 319.2 ciblés dans le présent travail de recherche se différent par la
concentration en fer. En effet, il s’agit de I’alliage de bonne qualité (0.4%-Fe), 1’alliage

industriel (0.8%-Fe) et I’alliage de basse qualité (1.2%-Fe).



1.3 Objectifs
Etudier I’effet de la surchauffe, d’un mélange de métaux rares (mischmetal) et le taux
de solidification sur :

1- La modification de la phase Si et les intermétalliques dans les alliages 319 avec
trois niveaux de fer : 0,4%, 0,8% et 1,2%,

2- La relation entre la microstructure (analyses aux microscope optique et
€lectronique & blayage MEB) et les propriétés mécaniques avec les essais de
traction.

3- Identifier les nouvelles phases par la spectrométrie aux rayons X.

4- Identifier les défauts par radiographie.



CHAPITRE 2

REVUE BIBLIOGRAPHIQUE

2.1 Introduction

Il y a beaucoup d’articles (voir bibliographie) écrits au sujet de I’effet des impuretés sur
les propriétés mécaniques des alliages de fonderie de I’aluminium, mais aucun ne fait
P'unanimité. En général, le fer a des effets nuisibles car il contribue a la formation de la
phase B-Fe qui dégrade les propriétés mécaniques de ces alliages. Plusieurs méthodes ont
été proposées pour diminuer les effets nuisibles du fer lorsqu’il est présent a des niveaux
€levés. Ainsi, I'utilisation d’un taux de refroidissement élevé et 1’addition de neutralisants
comme le manganese, donnent des résultats consistants. Normalement, les spécifications
permettent un niveau €levé du fer dans les alliages coulés sous pression ou coulés dans le
moule métallique, contrairement aux alliages coulés dans le moule de sable qui permet la
formation de particules B-fe de grande taille. De plus, une teneur élevée en fer réduit le
potentiel de dissolution des composantes du fer provenant des machines de fonderie et des
moules. Comme le fer est contenu dans les outils de travail et d’autres, il est facilement
attiré par 1’aluminium ! la limite peut aisément étre dépassée si les mesures de propreté ne

sont pas respectées pour éviter la contamination. Comme le risque de contamination est



plus €levé avec les méthodes de recyclage, il est difficile d’éliminer le fer des alliages
d’aluminium par les méthodes de traitement conventionnelles de fonderie. Il est donc
important de connaitre I’effet du fer sur les propriétés des alliages de fonderie d’aluminium
et de développer des méthodes pour combattre ces effets aux besoins.

Le fer a des effets nuisibles sur les propriétés mécaniques des alliages aluminium-
cuivre. Le fer augmente la dureté mais diminue la ductilité. Plus de 0.3% de fer dans les
alliages aluminium-5% cuivre cause une réduction des propriétés mécaniques de traction, et
cette réduction augmente avec la quantité du fer ajoutée b1, Cependant, la coulabilité et la
cassure a chaud ont montré une légére amélioration. L’alliage aluminium-4.5% cuivre
subissant une trempe, voit ses propriétés mécaniques comme la résistance a la traction et

1’élongation, diminuer lorsque la quantité du fer augmente de 0.03% & 0.24% ', mais la

limite €lastique ne subit aucun changement (voir le tableau 1).

Tableau 1. L’effet du fer sur les propriétés mécaniques de 1alliage Al-4.5%Cu .

a 10 mm du refroidisseur a 135 mm du refroidisseur
Feren % Résistance a Limite Résistance 2 Limite
la traction en élastiqueen | Elongation % | latractionen élastique en | 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 intermétalliques de fer

Plusieurs phases se forment dans les alliages AI-Si en présence des impuretés. Les
proportions de chaque élément, la solubilité et les conditions de solidification favorisent la
formation d’une phase intermétallique par rapport & une autre. Les principales phases qui

se forment dans les alliages Al-Si en raison des impuretés sont :
. La phase B: la phase la plus nuisible aux propriétés mécaniques des alliages
d’aluminium.

. La phase o : cette phase fait dissoudre plus d’élément que la phase §.

. Les plaquettes ségrégées qui existent selon le pourcentage du manganese dans

I’alliage. On les retrouve souvent au fond du creuset & cause de leur densité elles se

forment lorsque le métal est a 1’état liquide.

2.2.1 Analyse des principales phases intermétalliques de fex:

L’alliage A319 est 1’un des alliages les plus populaires dans le domaine de la
métallurgie. En effet, il posséde une bonne coulabilité et d’excellentes propriétés
mécaniques. Cet alliage fait partie du présent travail de recherche. Backerud et al. 1990,
ont publié une étude sommaire de cet alliage. L’alliage A319 contient une faible quantité
de silicium (6%), d’ol la dominance de la phase de I’aluminium dans ces propriétés *.
Lorsque le rapport Fe/Mn est égale 2 2, le risque d’obtenir Ia phase pré-eutectique AlsFeSi
est minimum 2. La courbe de refroidissement, I’analyse spectrale et métallographique nous

permettent d’identifier les différentes phases formées dans 1’alliage en question pour un



taux de refroidissement spécifique. Les tableaux 2 et 3 résument les réactions chimiques
qui entrent en jeu et les différentes phases qu’on rencontre dans 1’alliage A319. La courbe

de refroidissement est représentée a la figure 1.

Tableau 2. Les réactions durant la solidification .

Numeéro de la réaction Réactions Température en °C
1 Développement du réseau dendritique 609
2a Liquide—Al + Al;5(Mn,Fe);Si; 590

Liquide—Al + AlsFeSi + Al;sMn;Si;
2b 590
La phase = AlsFeSi

Liquide—Al + Si+ AlsFeSi
3 575
Eutectique : Liquide— Al + Si

4 Liquide—Al + Al,Cu +Si+ AlsFeSi 525

5 Liquide—Al+Al,Cu+Si+ AlsMgsCu,Sig 507

Tableau 3. Les phases observées par le microscope /SEM/EDX/ 2

Numéro 1 2 3 4 5 6

La phase o-Al* Si* A12Cu* A15FCSI* Al 15(MnFe)3Si2* AlsMg3CU2S i6

Caractéristiques Dendrites Gris  Particules Aiguilles  Script chinois Masse brune

roses Phase B Brun, phase oo

* Confirmé par XRD °.
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Figure 1. Diagramme des principales phases .
Location de chaque phase, ségrégation et précipitation en bas vers
la réaction eutectique principale. Le pourcentage de la phase solide
f; est noté pour chaque &tape.
Etape 1 (f; = 16%) : développement du réseau dendritique.
Etape 2 (f; = 22%) : croissance latérale des dendrites.
Etape 3 (f; = 14%) : précipitation de Aly, et quelque Als-phase
Etape 4 (f; = 6%) : = étape 3.
Etape 5 : la réaction eutectique principale commence lorsque 12%
de I’échantillon est déja solidifié 2

Backerud et al. 1990, ont utilisé un systtme 2 deux thermocouples pour la
courbe de refroidissement. Un thermocouple au centre du creuset et un autre prés

de la paroi latérale. La figure 2 présente les courbes de refroidissement obtenues &

partir des deux thermocouples, T, au centre du creuset et T, prés de la paroi. Deux



autres courbes sont aussi présentées, la différence (Tw—T.) et la premiére dérivée

dT/dt. au centre du creuset.

458

Figure 2. Les données de I’analyse thérmique >
collectées en deux points (au centre et prés de la paroi
du creuset) dans 1’alliage 319.1, durant la solidification
avec un taux de refroidissement de 0.6 °C/s.

I faut noter que pour Il’alliage eutectique, la réaction pré-eutectique est
complétement inexistante. Chez les alliages hypereutectiques cette réaction est caractérisée
par la précipitation de particules de silicium jusqu’a I’atteinte de la composition eutectique.
On résume la formation des phases pendant la solidification des alliages d’aluminium

hypoeutectique & basse concentration en fer (~0.1%) comme suit :
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. la formation du réseau dendritique ct-aluminium;
. la réaction eutectique Al-Si ;

. la précipitation des phases eutectiques secondaires.

Lorsque la concentration du magnésium est inférieure ou €gale 2 0.1%, 1’écriture chinoise
cristallise avant 1’eutectique (couleur brune), sinon la phase o de couleur noire précipite

apres 1’apparition de I’eutectique Al-Si.

2.2.2 La microstructure des intermétalliques de fer

La morphologie d’une phase intermétallique, se définit par sa géométrie dans
I’espace et sa structure. En général, les phases intermétalliques ont une géométrie
tridimensionnelle. Les deux principales phases intermétalliques o et f ont une forme
apparente différente selon le plan de coupe. La phase B représentée par la figure 3 prend la
forme de plaquettes qui apparaissent comme des aiguilles lorsque la coupe est transversale.
Cependant, la phase o illustrée par les figures 4 et 5 se présente sous deux formes :

.. . . PO 4
écritures chinoises et plaquettes ségrégées .
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Figure 3. La microstructure de la phase 8 .
Alliage 319.1 (taux de refroidissement de 0.3 °C/s 2)

Py
£
a!’

"
o
S
-

Figure 4. La microstructure de la phase c.
Alliage 319.1 (taux de refroidissement de 0.3 °C/s. 2y
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Plaquettes
ségrégées

Figure 5. Plaquettes ségrégées (phase ).

Les phases Al,Cu, Mg,Si et AlsMggSigCu, sont aussi présentes. Les figures 6 et 7

et 8 visualisent ces phases, mais leurs orientations spatiales n’est pas donnée.

Figure 6. La microstructure de 1’alliage de base 319
montrant la morphologie des particules Si et de
I’eutectique Al,Cu. 3
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Figure 7. La microstructure de ’alliage de base 319
montrant la morphologie des minuscules particules
Mg,Si (fort grossissement) 3

Figure 8. La phase Al,Cu

loin de leutectique Si et la formation de
AlsMgsSigCus (voir la fléche) °.

2.2.3 Diagrammes de phase Al-Si, Al-Fe, Al-Mg, Al-Cu et Al-Fe-Si

La figure 9 illustrant le diagramme d’équilibre Al-Si, indique la température de
I’eutectique et sa composition. Les valeurs les plus fiables sont 577°C et 11.8% de silicium
(en poids), ce qui correspond au pourcentage atomique du silicium de 11.2-11.4. La

dépendance entre la température et la solubilité a été déterminée par plusieurs auteurs > en



14

utilisant différentes méthodes. Les points de solubilité dans différentes régions du
diagramme en pourcentage atomique sont : 577°C, 1.65 (1.59); 550°C, 1.30 (1.25); 500°C,
0.80 (0.77); 450°C, 0.48 (0.46); 400°C, 0.29 (0.28); et 350°C, 0.17% atomique (0.16% en
poids). Pour les deux températures 300°C et 250°C, la solubilité de 0.10% et 0.05% en
poids de silicium a été reporté par Dix et Heath; en 1928 °. Cependant,.selon les calculs
thermodynamiques, la solubilité est respectivement 0.06% et 0.008% en poids de silicium.

Le paramétre réticulaire de I'aluminium est pris en considération pour expliquer

I’insolubilité de ce dernier dans le silicium °.

¥S1GHT PER CENT SILICON
10 20 30 <0 50 80 7 8¢ E‘O

N . ] 1 N 3

i

TEMPEHSTURE,
\.

™ - g : f ERECTEN
5560 | » . 370 --L-.—‘ —-—J———‘C %
.".\ . BT % 51 ’
509 A : —5770
D ih ‘ i~
] .
09 T 7
! |
39 Mt s
b 0 D i <9 50 50 ol 40 30 120
L ATOMIZ PER CEINT Sl L0 St

Figure 9. Diagramme de phase Al-Si °.
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La figure 10 présente le diagramme de phase Al-Fe. Un eutectique est observé a la
température 655°C & 1.8% de fer. Cet eutectique est formé par ’aluminium et la phase
FeAls, & ce point la solubilité maximale du fer dans I’aluminium est de 0.052% 6 1e
diagramme de phase Al-Fe-Si est illustré par la figure 11. Dans les conditions d’équilibre
(figure 11-a), les phases présentes & 1’état solide montrent une faible solubilité du silicium
dans I’aluminium lorsqu’une faible quantité de fer est ajoutée ¢ Hors-équilibre (figure 11-
b) les quatre phases peuvent &tre rencontrées simultanément: Al, Si, a-AlFeSi et B-

AlFeSi).

1200 ___
: v | Fe, Al < liquide

1100 : ; ! ‘ 1100§C Q/
Lramde ‘ i/‘-.ﬁ % \
e((AU«rhou/ ‘ ‘ t
a00 i "'F
800 :, l / fe AL;«- hqurde ! f i f';‘ {
A : C =T
700 // ‘ ! . , ! ’ -] '
; P B5°C =7
600 L. L . : L S

8%  «(Al)+FeAls| i |

500 ! : 3 - '

] 5 T

| | ; L
Af 10 20 30 407 44

Fe %

Figure 10. Diagramme de phase Al-Fe 6,
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Figure 11. Diagramme Al-Fe-Si ©
11-a. Diagramme d’équilibre
11-b. Diagramme hors équilibre

La figure 12-a présente la partie du diagramme de phase Al-Cu riche en aluminium.
La ligne du solidus représente, a 1'équilibre, la limite de solubilité du cuivre. A gauche de
cette ligne, il y a une solution solide ¢ (solution du cuivre dans 1’aluminium). A droite de
cette ligne outre la phase o (la matrice) une seconde phase CuAl; ou 6. La solubilité
maximale du cuivre dans 1’aluminium & 400°C, est de 1.8%, et le reste se précipite sous
forme CuAl,. A cette température, la proportion de CuAl, dans la matrice est de 5.2% pour
un alliage & 4.5% de cuivre. Cependant, 2 la température ambiante la solubilité du cuivre
dans I’aluminium est de 0.1%, et la proportion de CuAl, augmente a 8.2%. La figure 12-b

présente le diagramme de phase Al-Mg. Les alliages Al-Mg corroyés contiennent en
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z

général moins de 4% de magnésium; dans ces conditions, la majeure partie du magnésium

est en solution solide, et le reste existe sous forme de composé Mg,Al; .
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a) Al-Cu b) Al-Mg

Figure 12. Diagrammes de phase a) Al-Cu et b) Al-Mg.7

2.2.4 La formation des intermétalliques de fer

La phase PB-Fe est la plus nuisible car elle diminue dramatiquement la ductilité ® En
augmentant le taux du fer dans les alliage de fonderie 13%-Si, les propriétés mécaniques,
particulierement 1’élongation (allongement plastique) sont diminuées en raison de la
formation des plaquettes et/ou les aiguilles °. La phase B-Fe diminue la fluidité du métal
liquide, ce qui cause certains défauts dans 1’alliage telle que la porosit€. Chaque phase se
forme dans des conditions bien déterminées. En effet, la précipitation de chaque phase

dépend des facteurs suivants :

. le rapport massique d’un élément chimique par rapport 4 un autre;

. le taux de solidification;
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. la concentration de certains é€léments comme le chrome et le manganése;
. la température a laquelle on chauffe I’alliage;

. certains parameétres comme le facteur de ségrégation.

Les facteurs qui favorisent la formation des intermétalliques peuvent changer selon
le type et la pureté de [’alliage. Shabestari et al, soulignent que les composantes
intermétalliques des alliages d’aluminium de fonderie se retrouvent dans I’alliage prés des
porosités. En effet, les composantes de type B-AlFeSi (B-Fe) et a-AlFeMnSi (o-Fe)
favorisent la formation de la porosité interdendritique en bloquant le remplissage des trous
dans I’alliage hypoeutectique Al-Si. Dong, il est important de savoir comment éviter ou, au
moins, contrfler la précipitation des composantes intermétalliques du fer, durant la

solidification de I’alliage.

Les intermétalliques se divisent en général en trois morphologies : les cristaux
polygonaux, I’écriture chinoise et les fines plaquettes. Les diagrammes d’équilibre des
alliages dilués Al-Fe-Si, comportent les phases 0-AlFeSi (monoclinique), ¢-AlgFe,Si
(hexagonal), B-AlsFeSi (monoclinique) et la phase o dont la composition chimique est
Al}oFesSi; (30.7% Fe, 10.2% Si). Ces phases dominent lors d’un refroidissement lent, alors
que les phases métastables comme AlgFe (orthorhombique) et o-AlzoFesSi; (cubique) sont
précipitées lors d’une trempe ou refroidissement rapide. Dans plusieurs alliages

commerciaux d’aluminium qui contiennent du manganése ou du chrome comme impureté
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ou comme additions intentionnelles, on retrouve la phase cubique o-AlFeSi plutdt que la
phase hexagonale o-AlFeSi. On constate que la phase B se précipite pendant la phase et
liquide-solide (pré-eutectique) et pendant la formation de I’eutectique (co-eutectique),

lorsque la concentration en fer dépasse 0.7%.

Mondolfo '7 met I’accent sur la premiére phase (FeMn)Alg qui se forme dans le
systtme Al-Fe-Mn-Si des alliages commerciaux. Dans plusieurs alliages, la phase
(FeMn)Als réagit avec le liquide pour former la phase (FeMn)s;SizAlis. Dans les alliages
concentrés en silicium, la phase (FeMn);SioAlis se forme peut-étre en premier, et
lorsqu’elle se trouve & I’état cristallin elle tend a étre limitée par les faces (111). Elle
apparait plus au moins dans une forme hexagonale. Ces premiéres phases ou complexe
intermétalliques formés avec le fer, le manganése et le chrome sont usuellement appelées
« sludge » ou ségrégation (plaquettes ségrégées) °. Une fois a I’intérieur d’un alliage en
fusion, elles restent solides car leurs points de fusion sont élevés. Elles agissent alors
comme des points durs et dégradent les propriétés mécaniques de I’alliage °. La

germination de la phase B-Fe se fait sur les oxydes locaux '2 (figure 13) qui agissent comme

des sites de germination préférentiels .
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Figure 13. Germination de la phase B-fe sur les oxydes locaux 2.

Les ségrégations interviennent souvent dans les coulées sous pression ou la
température de coulée est typiquement 610°C 4 660°C. Selon Shabestari et al. ? certains
auteurs ont définit la formule du facteur de ségrégation dans les alliages Al-Si-Cu qui est
une premiére étape pour déterminer la quantité du fer, du manganése et du chrome qui
contribue a la ségrégation :

Facteur de ségrégation = (1 x % Fe) + (2 x % Mn) + (3 x % Cr) (il s’agit du % en poids).

2.2.4.1 L’effet de la composition chimique sur la formation des intermétalliques
L’analyse métallographique montre que les intermétalliques ne se forment pas
lorsque les niveaux du fer, du manganése et du chrome sont bas °. La phase B-Fe et les
plaquettes ségrégées ne se forment pas dans 1’alliage contenant 0.4% Fe, 0.1% Cr avec un
pourcentage de manganese inférieur a 0.3%. Les figures 14 et 15 présentent 1’effet de la
composition chimique sur la formation des intermétalliques. Le tableau 4 montre les

différentes compositions chimiques de deux alliages utilisés par Shabestari et al. ’,
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Tableau 4. L’effet de la composition chimique. Al-12.7% Si ’

(quelques échantillons % en poids).

Alliage Si Fe Cu Mn Mg Cr Ni
B; 1228 077 0003 03l 0.01 010 0007
Cs 12.51 117 0003  0.10 0.01 0.10  0.006

Certains auteurs ont focalisé leurs recherches sur le rapport massique Fe/Si, car ce
rapport qui est spécifique pour chaque alliage, peut nous renseigner sur la possibilité de la
formation d’une phase intermétallique. Le rapport Fe/Si est critique dans les alliages Al-Cu
car en ’absence du manganése, les composantes du fer se cristallisent entiérement en la
phase B-Fe "'%'2. En présence du manganése, Lakshmanan ez al. °, constatent la formation
des phases B-Fe, a-Fe et les plaquettes ségrégées dans [’alliage d’aluminium 319. La
formation de ces phases dépend du rapport massique ’Mn/Fe. Plusieurs auteurs
recommandent un rapport Mn/Fe = 1/2 ou 1/1.5 pour assurer une cristallisation compléte en
phase o-Fe dans 1’alliage 319 ' Ainsi, la phase B-Fe se forme pour des niveaux de Mn

inférieurs &4 0.35 % alors qu’une concentration en Mn supérieure 2 0.5% cause la formation

des plaquettes ségrégées .
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Figure 14. L’effet de la composition chimique sur la formation des intermétalliques °.
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Figure 15. L’effet du Fe et du Mn sur la formation des intermétalliques °.
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Le magnésium est non seulement un agent modifiant, mais il influence la
formation des intermétalliques. En plus de son effet sur la limite élastique, le magnésium
affecte la quantité et le type des intermétalliques de fer dans les alliages hypoeutectique de

fonderie Al-Si-Mg et affecte leurs ductilités ®. Il augmente aussi la fluidité de ’alliage.

2.2.4.2 L’effet de la température de formation des plaquettes ségrégées

Les plaquettes ségrégées sont instables selon les lois de la thermodynamique ° La
température de dissolution des plaquettes ségrégé€es augmente lorsque la quantité du fe;r
augmente. Cependant, Lakshmanan et al. ont montré que le facteur de ségrégation est le
parameétre le plus important dans la cristallisation des plaquettes ségrégées et que ce facteur
dépend du pourcentage du silicium '°. La valeur critique du facteur de ségrégation estimée

par Lakshmanan et al. est de I’ordre de 2.1 pour les alliages 319 et 413.

2.2.4.3 L’effet du taux de refroidissement sur la formation et la morphologie des
intermétalliques

La plupart des intermétalliques existent sous forme de grosses particules lorsque

le refroidissement est lent. La quantité et le pourcentage volumique des composantes

augmentent significativement avec la diminution du taux de refroidissement. Une grande

quantité d’écriture chinoise se forment lorsque le taux de refroidissement est de 0.1°C/s

avec un pourcentage de fer de 0.4% ? . Les larges plaquettes (B-Fe pré-eutectique) et les

-

particules polygonales (o-Fe pré-eutectique) se forment 2 de trés bas taux de

refroidissement.
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Figure 16. Effet du taux de refroidissement sur la formation des intermétalliques °

1l faut noter qu’en raison du gradient de température, la densité locale de la phase

B-Fe augmente, en allant de I’extérieur vers l’intérieur de I’échantillon pour un méme taux

de refroidissement. Lakshmanan et al.'°

, soulignent la dominance de la phase B-Fe pour un
refroidissement lent. Pour les alliages d’aluminium 319 contenant 1% de fer et 0.5% de
manganese les composantes du fer cristallisent entiérement en écriture chinoise lorsque le

taux de refroidissement est de I’ordre de 0.1 K/s '°.

Cependant, lorsque le taux de
refroidissement augmente la quantité de la phase -Fer augmente et celle de la phase o-Fe

diminue (voir figure 16).
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Figure 17. L’effet du taux de refroidissement sur la formation
des intermétalliques 0,
2.2.4.4 L’effet du traitement thermique sur les intermétalliques
Il est difficile de profiter de l'effet d’un seul paramétre pour modifier la
morphologie, la quantité et la nature des intermétalliques dans un alliage donné. L’effet du
magnésium combiné avec un traitement thermique donne un durcissement structural, ce qui
se traduit par I’augmentation de la résistance mécanique comme (tableau 5).

Tableau 5. L’effet du magnésium sur la limite élastique apparente pour I’alliage Al-7Si-
Mg, vieillis pendant 6 heure  la température 170°C ®

% de magnésium Limite élastique apparente Dureté
en poids en MPa en VHN
0 ~40
coulée brute 57+3
0.3 236 +7 111
04 273 +9 121
0.7 296 + 8 134
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Pour assurer des propriétés mécaniques optimums les traitements thermiques
conventionnels dans les alliages Al-Si sont limités aux processus de durcissement structural
di a la présence des particules de la deuxiéme phase et 1a sphéroidisation des particules de
silicium ". Les intermétalliques du fer présents dans les alliages Al-Si sont supposés étre
stable car ils ne sont pas solubles durant le traitement thermique conventionnel c’est a dire
a I’équilibre.

La dissolution des intermétalliques de fer pendant le traitement thermique hors-

équilibre a été étudiée par plusieurs chercheurs '@ 3% 3!

. La dissolution des intermétalliques
est favorisée lorsque la température de la mise en solution augmente. Le traitement
thermique hors-équilibre augmente la résistance mécanique des alliages Al-Si riche en fer,
mais il est limité par la température de mise en solution. Au-dessus de cette température
une grande quantité¢ de la phase liquide se forme résultant de la fusion des frontiéres des
grains et des dendrites. La température optimale de la mise en solution pour I’alliage Al-
6Si-3.5Cu-0.3Mg-1Fe se trouve dans l'intervalle de température 515°C et 520°C (figure
18).

En I’absence du manganése, et pour trois températures de mise en solution 485°C,
515°C et 535°C, on observe que la phase $-Fe ne change pas de forme ni de taille  la

température 485°C. Cependant, a la température 535°C, la phase B-Fe devient grosse et

sphéroide aprés la dissolution et la fragmentation initiale '
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Température de la mise en solution a I’équilibre et

hors-équilibre d’un alliage Al-Si-Cu '

En présence du manganése il n’y a pas de changement dans les processus de

sphéroidisation de la phase de silicium. La phase de cuivre commence 2 se dissoudre

rapidement lorsque la température est supérieure & 500°C. La phase B-Fe se dissout

doucement et de maniére non uniforme le long des bordures a partir de la température de

500°C (figure 19). La phase a-Fe est plus stable que la phase B-Fe car elle ne subit pas de

transformation dans de telle condition comparativement & la phase 8.
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Figure 19. Le mécanisme de fragmentation de la phase B-Fe .

Villeneuve et Samuel ont trouvé un autre processus de fragmentation de la phase
B (figure 20). La dissolution des aiguilles/plaquettes, selon Villeneuve et Samuel, se
produit par la réjection du silicium le long de celles-ci, causant la décomposition de la
phase B-AlsFeSi en AlgFe. Les alliages Al-Si sont ainsi complétement sphéroidisés suite &
une surchauffe et coulée dans un moule métallique 2.

Les propriétés mécaniques sont modifi€ées par les traitements thermiques.
L’addition du fer diminue la limite élastique, la résistance 2 la traction et I’élongation pour
tous les niveaux du taux de refroidissement. Les traitements hors-équilibre améliorent la
résistance chez les alliages qui contiennent une grande quantité de fer, en les égalant a ceux

de basse teneur en fer (figure 21).
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Figure 20. Processus de fragmentation de la phase 8 B,

Bian et al. '* ont conclut que la sphéoridisation des intermétalliques du fer dans
les alliages Al-Si, Al-Mg et Al-Zn se fait par 1’addition de 1’alliage meére Al-10%Mn-2%Ti.
La résistance a la traction augmente a la température ambiante et 2 300°C elle augmente de
30% lorsqu’on ajoute 1’alliage mére Al-10%Mn-2%Ti a l’alli;ge Al-Si contenant 1.4% de
fer avec un gain de 80% dans 1’élongation. En outre, TiAl agit comme site de germination

des composantes de fer en les transformant en une forme sphéroide.
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Figure 21. L’effet du traitement thermique hors-équilibre sur la
limite ultime de I’alliage 319."

2.3 La surchauffe

L’augmentation de la température de fusion a été proposé pour éliminer la phase fB-Fe,
qui est nuisible aux propriétés mécaniques des alliages d’aluminium. La surchauffe
transforme la phase B-Fe en écriture chinoise 10.1617.1819 1 5 surchauffe et une solidification
rapide diminuent ’espace interdendritique, la taille des constituants de I’eutectique et des
premiéres phases aussi que la taille des grains et ce malgré 1’augmentation du temps réel de

16 Mondolfo et Barlock '° ajoutent que les alliages d’aluminium

refroidissement
contiennent un catalyseur de germination qui agit au point de surfusion nul, et lorsque la
surchauffe dépasse 500°C, la taille et possiblement le nombre des particules de germination

sont réduits mais ne les éliminent pas complétement. Ces deux chercheurs ont utilisé des

échantillons de 20 g pour étudier le phénoméne de surchauffe; probablement pour éviter le
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phénomene de fluidité des alliages d’aluminium a haute concentration en fer, lorsqu’on
coule des masses d’alliage supérieures & 1kg dans les moules « Stahl » préchauffé a 450°C.
L’alliage utilis€ par Mondolfo et Barlock '8 contient 0.15% de cuivre, 0.52% de fer, moins
de 0.01% de magnésium, 1.04% de manganese et 0.16% de silicium. Cependant,
Crepeaulg, souligne que la surchauffe des alliages d’aluminium augmente la concentration
d’hydrogéne et les inclusions d’oxydes. Crepeau ' ne mentionne pas le type d’alliage
dont-t-il s’agit. Le mécanisme derriere la contamination de l’alliage en fusion peut
expliquer ’effet de neutralisation, transformation de y-alumina et les inclusions en -

alumina. Apparemment, la phase B germe sur les fines inclusions y-alumina, qui sont

absents aprés une surchauffe suffisante '°.

La figure 22 montre une courbe de
refroidissement typique 6. Elle indique quatre intervalles de temps et deux intervalles de
température :
1) t.=le temps de refroidissement : le temps écoulé entre le moment de la coulée et le
début de solidification.
2) t; = le temps de solidification : le temps écoulé du début et la fin de solidification,
apres la surfusion.
3) t, = le temps de stabilisation: le temps entre le début de la surfusion et le
nivellement avec la courbe de refroidissement.
4) t,=le temps de solidification totale.

5) AT, =la différence entre la température de coulée et la température de solidification,

mesurée sur le plateau de la courbe de refroidissement.
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6) AT,= surfusion : la différence entre la basse température atteinte avant le début de la
solidification et le plateau horizontal de la courbe de refroidissement.
En général on note que le phénomeéne de la surfusion est plus net lorsque le

refroidissement est lent.
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Figure 22. Courbe de refroidissement typique
AT, = niveau de surchauffe, AT, = niveau de
surfusion, t. = le temps de refroidissement, t, = le
temps de stabilisation, t; = temps de solidification, t; =
le temps total de solidification, E = fin de la
solidification (corps pur ou alliage eutectique) 16

Le temps de refroidissement est proportionnel & l’augmentation du temps de
surchauffe et du temps de solidification. Tant que la surchauffe augmente, d’autant que le

moule ou la fournaise se chauffe et d’autant sa capacité thermique est réduite '¢. La figure

23 illustre la variation de I’espace interdendritique en fonction de la surchauffe. En effet,



33

dans les trois cas I’espace interdendritique diminue lorsque la température de surchauffe

augmente.
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Figure 23. L’espace interdendritique en fonction de la surchauffe
(M = moule métallique, B = moule en brique, F =
refroidit & 1’intérieur de la fournaise '°.

Lakshmaman ez al '° rapporte que la surchauffe est plus efficace pour raffiner la
phase o que I'ajout du mangancse dans les alliages 319‘contenant 1 % de fer. La
surchauffe est utile non seulement dans la transformation de la phase B en écriture chinoise,
mais aussi dans la réduction de la taille des intermétalliques. A la température de 750°C,
les intermétalliques de fer se cristallisent principalement en phase ¢ pour une concentration
de manganese de 0.5%. Au-dessus de 850°C, la phase o est différenciée et ségrégée. Pour
Lakshmaman ez al ' la raison du changement de la morphologie est inconnue. Cependant,
pour un taux de refroidissement de 0.1 K/s, les particules ségrégées sont absentes, et on

note seulement une distribution fine de la phase o de forme uniforme. Pour une
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concentration de manganése de 1’ordre de 0.7%, les particules ségrégées se cristallisent
lorsque la température de 750°C est atteinte, et qu’il est refroidit & un taux de 0.1 Kis.
Cependant, a la température de 850°C, la quantité de particules ségrégées est radicalement
réduite. La solidification & un taux de refroidissement élevé (10 K/s), & partir de la
température de surchauffe de 850°C, transforme les intermétalliques de fer en particules
ségrégées grossieéres. Pour des taux de solidification faibles (0.1 K/s) la phase o est trés
fine et les particules ségrégées disparaissent. Il est donc conseillé de limiter la température
de surchauffe & 750°C lorsque le moulage est fait par un processus qui utilise des hauts taux
de solidification et avantager la température de surchauffe a 850°C si le moulage est
produit & de faible taux de solidification. Pour l'alliage Al-6%Si-0.4%Fe les
intermétalliques de fer se cristallisent en écriture chinoise a une température de surchauffe
790°C. Awano et Shimizu '® ont travaillé sur les type d’alliages suivants: Al-6%Si-
0.4%Fe, Al-6%Si-0.5%Fe et Al-6%Si-0.55%Fe. Pour l’alliage Al-6%Si-0.4%Fe, les
intermétalliques se cristallisent en écriture chinoise au-dessus d’une température de 790°C.
Une faible quantité de la phase [ dans est retrouvée dans I'intervalle de température

[790°C, 815°C] (voir figure 24).
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Lorsque la température de surchauffe est supérieure a 815°C, les intermétalliques se

cristallisent en phase o seulement. Lorsque la concentration en fer est de 0.5% et 0.55% et

que méme si la température de surchauffe de 950°C est dépassée, Awano et Shimizu ont

constaté la présence des deux phases ¢ et B, contrairement & Lakshmaman er a

Ces

derniers ont utilisé le méme alliage avec une concentration en fer de 1%. Is ont observé

qu’a 750°C seule la phase o cristallise, cependant il contient 0.5% de manganése.

.

Probablement cette différence de comportement est due & ce que l'alliage utilis€ par

Shimizu et Awano ne contenait pas de manganese.
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2.3.1 Les effets de I’historique thermique et le temps de maintien

Plusieurs chercheurs ont essayé de déterminer si le changement dans la forme des
intermétalliques du fer, dans I'alliage Al-6%-0.4%Fe, est affecté par I’historique thermique
du métal en fusion apres la surchauffe. Aprés une surchauffe & 850°C, I’historique
thermique a été changé selon le plan suivant '®;

1) une coulée instantanée de 850°C apres un chauffage jusqu’a cette température;

2) apres un chauffage & 850°C, le métal en fusion est coulé a I’air a 700°C;

3) aprés une surchauffe 2 850°C, le métal est maintenu & cette température pendant
20 minutes, puis la four amené a la température de 750°C. L’alliage en fusion
est maintenu pendant 120 minutes a 750°C. Puis refroidit & I’air jusqu’a 700°C,
puis coulé a cette température.

4) Apres avoir ét€¢ maintenu & 850°C pendant 10 minutes, le four est amené a
650°C, et le métal en fusion est maintenu a cette température pendant 370
minutes, puis ramené a 700°C et coulé.

Dans tous les cas, c’est la phase o qui se forme. Ainsi, il est confirmé que la
morphologie des intermétalliques n’est pas altérée par le changement de [’historique
thermique '®. Shimizu et Awano ont étudié aussi la relation entre ce phénoméne et le taux
de réaction dans I’état liquide, en maintenant la température de surchauffe de I’alliage Al-
6%Si-0.4%Fe, pour une durée plus longue. L’alliage a ét€ surchauffé & 780°C et maintenu
pendant 10 minutes ou 460 minutes a cet température, et refroidit & 1’air jusqu’a 700°C,
puis coul€é dans le moule. Quelques intermétalliques du fer en écriture chinoise se forment

dans le moule coulé aprés avoir était maintenu pour 10 minutes & 780°C, et que le
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composant n’augmente pas, méme s’il est maintenu pour un intervalle de temps plus longls.

Les résultats obtenus par Shimizu et Awano 18

montrent que le changement dans la forme
des intermétalliques de fer n’est pas affecté par I’historique thermique du métal liquide, si
une fois ce dernier est surchauffé a la température pour laquelle les intermétalliques du fer
cristallisent en écriture chinoise. Ceci suggeére que la surchauffe cause un changement

irréversible dans les propriétés du liquide pour supprimer la cristallisation des

intermétalliques du fer en phase f.

2.3.2 L’effet de la surchauffe sur les propriétés mécaniques

Shimizu et Awano '® ont trouvé que la dureté des alliages traités avec un traitement
thermique T6, ne change pas (100 VHN). La dureté est indépendante de la concentration
en fer et de la température de surchauffe. Dans le cas des moulages obtenus sous-pression,
les composantes en AlFeSi qui se forment en écriture chinoise ne se présentent pas en une
forme particuliere comme on le voit dans les coulées dans un moule de sable, bien qu’elles
soient distinguables de la forme de la phase f et des lignes droites. La résistance 2 la
traction pour tous les niveaux de fer, a été altérée par I’élévation de la température de
surchauffe de 750°C & 850°C. Cependant, la ténacité a été remarquablement augmentée.
La réduction de la surface des barreaux de traction pour 0.5% de fer était trouvée égale a
celle pour 0.1% fer (voir figure 25). L’augmentation de la ténacité est due & la diminution
de I’effet des entailles du composant AlFeSi cristallisé. Comme Shimuzu et Awano '
n’ont pas combiné I’effet du manganése dans cette partie de leur travail, la majeure partie

des intermétalliques de I’alliage contenant 0.5% de fer se cristallise en écriture chinoise
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lorsqu’il est surchauffé & 850°C. Alors que pour la température de 750°C, les
intermétalliques cristallisent en phase o et . L’augmentation de la ténacité est due non
seulement 2 la cristallisation des intermétalliques en écriture chinoise (lorsque 1’alliage est

surchauffé & 850°C) mais aussi & la réduction de la taille des composantes en forme des

aiguilles.
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Figure 25. Effet du fer sur les propriétés mécaniques
des barreaux de traction apreés traitement T6 de 1’alliage
Al-7%Si-0.3%Mg, surchauffé & 750°C et 850°C ',
2.4 Modification/neutralisation des intermétalliques
Les traitements thermiques, la solidification rapide, 1’addition des éléments d’alliages
et la surchauffe sont des méthodes utilisées pour améliorer les propriétés mécaniques des

alliages d’aluminium. La surchauffe et 1’addition des éléments d’alliages modifient

souvent la nature des intermétalliques. La surchauffe a deux effets: elle permet la
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transformation de la phase P en la phase o, la sphéroidisation et la réduction de la taille des

intermétalliques.

2.4.1 Le taux de solidification

Le taux de solidification influence les types d’intermétalliques de fer qui se forment
ainsi que leur taille et leur forme. L’influence du fer sur la résistance a la traction et
I’élongation est plus marquée lorsque la solidification est lente . Dans les régions les plus
froides les particules de Cu,FeAl; qui se forment sont de petites tailles et dispersées, plus
ou moins sur toute la structure. Cependant, lorsque le métal liquide subit une solidification
lente, ces particules sont grossi€res et elles sont plus concentrées a la frontiére des grains,
détériorant ainsi les propriétés mécaniques de 1’alliage '. Avec un refroidissement rapide,
le taux de croissance est de 1 mm/s ou plus large et le silicium devient fin et prend une
structure fibreuse %!, Les fibres sont lisses dans une forme non-facettée. La densité des
macles ne change pas significativement et les fibres se ramifient et s’interconnectent.
Lorsque le taux de refroidissement augmente, le taux de surfusion augmente d’ou la
quantité de chaleur dégagée qui limite le taux de croissance des germes. Lors d’une trempe
a l'eau (solidification trés rapide), le métal solide obtenu montre des structures trés

fines?*®,

Pour certains taux de refroidissement, la surfusion trouvée n’est pas liée a la
germination mais a la croissance. L’augmentation du taux de refroidissement du moule
métallique, précipite les intermétalliques du fer en écriture chinoise, avec une phase f non

visible dans la microstructure. Avec un taux de refroidissement trés élevé (incluant les

conditions de coulée sous pression), par une trempe a I’eau, seulement la phase o pré-
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dendritique est observée, situé a 'intérieur des dendrites a-Al. En plus, un haut taux de
refroidissement cause une large dépression de 'ordre de 4.1°C et abaisse les deux
températures de surfusion, Tnj et Tn;, respectivement, par 8°C et 5°C 2

Pour des taux de refroidissement élevés, la structure des dendrites est fine dans les
alliages hypoeutectique Al-Si %7, L’eutectique a une structure aciculaire (aiguilles) et il
contient de larges plaquettes fragiles de silicium qui diminue la ductilité, ce qui se préduit
lors d’un refroidissement lent dans le moule de sable. L’alliage A319.2 présente des
porosités associées & la phase 3, dues & des problémes de remplissage inadéquat, plut6t que
’effet d’une véritable micro-contraction. La phase § bloque complétement tous les flux du
métal liquide, créant ainsi les porosités observées °. La microstructure de Veutectique de
’alliage A413, obtenue lors d’une coulée dans le moule métallique, a une structure tres fine

et les composantes intermétalliques en forme d’étoile sont de petites tailles 2°%7. L

analyse
thermique pour le moule métallique est utilisée, selon Tenekedjiev et Gruzleski 2 pour
contrdler de la microstructure de I’eutectique des alliages d’aluminium 319.2, 355.2, 356.2,
357.1, 380.2 et 413.2. Les alliages obtenus par un refroidissement lent (moule de sable),
possédent des propriétés mécaniques basses. Un traitement thermique permet de raffiner
les grains et améliorer leurs propriétés mécaniques . Les essais mécaniques sont réalisés
avec des barreaux coulés dans un moule métallique standardisé. Cependant, pour obtenir
un moulage optimum, le moule métallique est préchauffé & une température bien
déterminée.

D’autres chercheurs, comme Shabestari et Gruzleski °, ont étudié 1’effet combiné

du taux de refroidissement et I’addition des éléments de trace dans les alliages
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d’aluminium. Cependant, 'influence des éléments modificateurs demeure faible devant
celle des conditions de solidification qui jouent un rdle essentiel °. L’aluminium
représente 85% a 90% des alliages Al-Si. Le silicium est ajouté & I’aluminium pur pour
améliorer sa fluidité, et ses caractéristiques de moulage, diminuer sa contraction lors du
refroidissement et augmenter sa résistance 2 la cassure & chaud #’. La densité de
I’aluminium est de 'ordre de 2,7 g/cm3, ce qui représente le tiers de celle de I’acier et du

cuivre. La densité du silicium est de 2.3 g/cm’, ce qui améliore la 1égéreté de I’aluminium,

une fois ajouté a ce dernier.

2.4.2 Influence du strontium et le sodium

Le strontium (Sr) ou le sodium (Na) sont utilisés pour disperser finement le silicium
dans les alliages Al-Si 27 L’ajout strontium ou le sodium affecte la morphologie du
silicium des alliages de fonderie Al-Si et influence les changements de la microstructure
lors des traitements thermiques. Il y a des raisons pour croire que ’addition du strontium et
du sodium permet la réduction du traitement thermique pour obtenir les mémes propriétés,
ce qui économise de I’énergie. Sans modification, I’eutectique a une forme aciculaire et
contient des plaquettes larges de silicium qui détériorent la ductilité de 1’alliage. La
structure de ’eutectique Si aprés l’addition du strontium devient fibreuse. Ces fibres
apparaissent sous forme de particules individuelles de petites tailles, mais en réalité elles
sont interconnectées comme la structure du corail ou les algues. L’effet du strontium ou du
sodium combiné avec I’effet du traitement thermique réduit le temps de mise en solution

lors du traitement thermique qui est compris entre une heure et huit heures pour le



42

silicium®’. La sphéroidisation et le grossissement des phases discontinues, surviennent a
des températures élevées car 1’énergie interfaciale d’un systéme diminue avec la réduction
de la surface interfaciale par unité de volume des phases discontinues #. La réduction de
Pénergie interfaciale est la force motrice des processus de sphéroidisation et de
grossissement qui sont contrdlés par la diffusion. Le changement dans la taille et la
morphologie de la phase discontinue du silicium influence fortement les propriétés
mécaniques de [’alliage. Le processus de la sphéroidisation ou la granulation du silicium

par le traitement thermique, se fait en deux étapes 27,
. fragmentation ou dissolution de la phase eutectique silicium (Si), sous forme de
branches initialement,
. sphéroidisation des branches séparées.

Dans les étapes initiales de la mise en solution lors du traitement thermique, les
particules du silicium non modifiées, subissent un pelotage et se séparent en segments qui
gardent leurs morphologies originales (figure 26-a). La taille moyenne des particules
diminue et les segments fragmentés sont éventuellement sphéroidisés, due a la séparation.
La sphéroidisation et le grossissement (forme globulaire) de I’eutectique du silicium
interviennent simultanément lors de la seconde étape *’. Cependant, I'antimoine conduit &

¥ La modification

une structure lamellaire du silicium eutectique, et non globulaire
facilite la fragmentation et elle tend & promouvoir le branchement du silicium eutectique.
Par conséquent, le taux de sphéroidisation peut étre plus rapide dans les alliages modifiés

(figure 26-b).
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Figure 26. Caractérisation schématique des trois étapes de sphéroidisation et
de grossissement de la phase Si .

Le taux de sphéroidisation de la phase de silicium eutectique est plus rapide chez les

alliages modifiés et dépend de la taille des segments fragmentés. Cet effet est induit par

I’augmentation de la force motrice fournie par la structure plus fine de la phase eutectique

silicium %7, Les paramétres utilisés pour quantifier les changements dans la microstructure

de la phase eutectique de silicium sont la surface, le périmétre, le diamétre moyen, le

facteur de forme et le rapport entre la longueur et la largeur.



Les trois premiers parametres caractérisent la taille des particules de silicium alors
que les deux derniers parametres sont utilisés pour évaluer leur forme.

Dans les alliages meéres (3 & 10% de strontium), la plus grande partie du strontium est
contenue sous forme d’aluminides de strontium (Al4Sr) 2 1e taux et le degré de

modification dépendent des facteurs cinétiques suivants :

. le taux de dissolution des particules AlL:Sr;
. la formation d’une nouvelle phase Al,Si,Sr;
. la dissolution successive de cette phase pour donner le strontium en solution (Srp);

. le strontium en solution affecte le comportement de la croissance des cristaux de
silicium et les modifie,
. le strontium réagit en partie avec le phosphore pour former le phosphoride de

strontium réduit le mode des activités de modification %%.
La fragmentation de la phase f dans 1’alliage A413 est évidente lorsqu’on ajoute

0.04% de strontium 2.

Lorsqu’on atteint la valeur de 0.08% de strontium ajouté, la
phase [ est relativement fine et mince. La valeur optimale de strontium est comprise
entre 0.04 et 0.06%. Le strontium réduit aussi la taille de la phase « et les plaquettes
ségrégées et il transforme aussi la phase B en écriture chinoise . De plus, une quantité
de 200 ppm de strontium réduit la phase B en petit fragment *. Sarmuel er al.**

affirment que le strontium tend & dissoudre la phase B-Fe dans la matrice de

I’aluminium sans la transformer en une autre phase intermétallique.
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Figure 27. Dendrites de solution solide d’aluminium
sur fond d’eutectique Al-Si modifié et globulisé
(x100, 0.043% de Sr) %

Jacob ¥ souligne I’importance de la pratique de l’élab_oration du métal liquide. En
effet, le choix des €léments modificateurs doit se faire également en considérant
I’aspect pratique que revét leur introduction. Le strontium a toujours conduit au gazage
dans les essais de Jacob, I'utilisation de I’alliage mére au lieu du strontium métallique
diminue ces risques de gazages, mais ne les supprime pas enticrement. Le strontium est
semi-permanent. La figure 27 illustre la modification de I’eutectique Al-Si, obtenue par
Jacob. La figure 28 montre les résultats d’un essai de maintient de 1’alliage liquide

pendant 5 heures 30 minutes a 750°C, fait par Jacob, les baisses en teneur sont

appréciables apres 2 & 3 heures.
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Figure 28. Teneurs en strontium en fonction du maintien & 1’état liquide %.

La modification au strontium et au sodium a deux effets antagonistes. Lorsque la
concentration en ces €léments croit, I'eutectique devient plus fin, mais 1’alimentation
interdendritique devient plus difficile et la densité diminue, se traduisant par I’apparition de
microretassures. En ce qui concemne les caractéristiques mécaniques, ces deux effets ont

tendance 2 se compenser 2.

2.4.3 Influence du manganese

Le manganése tout comme le chrome, est présent sous forme d’impureté dans les
alliages commerciaux Al-Si. Cet €lément a un effet bénéfique car il neutralise les effets
nuisibles du fer en le précipitant en phase o *° et il est plus efficace que le chrome, le
nickel, le cobalt ou le molybdéne. Le manganése favorise la formation des intermétalliques
quaternaires (Al-Fe-Mn-Si). Dans certaines conditions de solidification, la phase du fer

peut précipiter dans trois morphologies distinctes :
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. en particules polygonales ou comme des plaquettes ségrégées en forme d’étoile, leur

précipitation augmente lorsque le rapport Mn/Fe = 0.5 dépendamment de la température

de la formation de la phase,

. en écritures chinoises qui est moins nuisible aux propriétés mécaniques,

. en phase 8, aiguilles ou plaquettes selon la coupe réalisée.

La précipitation des intermétalliques de fer, en écriture chinoise (Als(Fe,Mn);Si;) ou
en plaquettes ségrégées particuliérement en présence du chrome a été confirmé par

plusieurs chercheurs “8.10

Il est préférable que la concentration du manganése soit la
moitié de celle du fer (le rapport massique Mn/Fe = 1/2), lorsque le pourcentage en fer est
supérieur 4 0.45% *°. |
La phase 3 est remplacée par 1’écriture chinoise lorsque le chrome est ajouté 2
I’alliage A356 contenant 0.5% de fer. La précipitation de la phase o-Fe en particules larges
et denses (plaquettes ségrégées) est favorisée dans les alliages.339 & haute concentration en
chrome *°. Leur formation dépend du taux de refroidissement et de la concentration en fer,
30

en manganése et en chrome Les phases formées sont observées dans les régions

dendritiques 0-aluminium et interdendrites, lorsqu’on ajoute le manganese et le chrome 3

2.4.4 Influence du béryllium

Le béryllium (Be) est utilisé dans les alliages Al-Si pour réduire I’oxydation du
métal liquide en tenant compte de 1’augmentation de la concentration en magnésium, et il
accélere les processus de durcissement lorsque 1’alliage est trait€¢ thermiquement dans les

conditions T6 *°. De plus, le béryllium donne a I’alliage de la fluidité ce qui augmente sa
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coulabilité, spécialement dans le cas des alliages d’automobile. En présence du béryllium
dans les alliages Al-7% Si-0.3 % Mg-0.6 % Fe, certains auteurs ont observé la formation
d’une nouvelle phase BeSiFe;Alg qui a une forme polygonale ou écriture chinoise 0 Cette
nouvelle phase précipite principalement dans les dendrites o-aluminium, alors que la phase

30,31

B est observée dans les régions interdendritiques . Cependant le béryllium est utilis€ en

faible quantité en raison de sa toxicité (0.01-0.05%).

2.4.5 Influence du magnésium

Le magnésium est souvent utilis€é dans les alliages Al-Si avec des concentrations
allant de 0.07% & 0.4%, pour améliorer les propriétés mécaniques de ces alliages par la
précipitation de la phase Mg,Si. Lorsque le magnésium est ajouté a 1’alliage commercial
A319, la phase B-AlsFeSi se transforme en phase AlsMgsFeSig 30 L’augmentation de la
concentration du magnésium, croit la fraction volumique de cette phase *°. L’addition du
magnésium produit une réduction de la température de la réaction silicium eutectique.
L’addition du magnésium aux alliages 1XXX précipite la phaée o-AlgFe,Si dans la forme
d’écriture chinoise allongée ou arrondie et pour les alliages A319, le magnésium transforme
une large proportion des aiguilles 3-AlsFeSi en une phase compacte sous forme d’écriture
chinoise AlgMg;FeSig 2 Un exemple de I’effet des él€éments de trace sur les propriétés

mécaniques des alliages hypoeutectique Al-Si-0.3%Mg est illustré dans le tableau 6.
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Tableau 6. Propriétés mécaniques des alliages Al-7S1-0.3Mg modifiés et non modifiés

aprés traitement thermique >'.

Concentration Elément de Résistance 2la  Limite élastique Elongation
en fer % trace ajouté traction (MPa) conventionnelle totale %
(MPa)

0.2 rien 270 220 4

1.0 rien 210 185 2
0.8-1.3 Cr 222 192 2
0.8-1.3 Mn 218 196 2.8
0.8-1.3 Co 205 192 2
0.8-1.3 Be 260 205 3.5
0.8-1.3 Be+Cr 268 219 2.5
0.8-1.3 Be+Mn 270 225 3.0
0.8-1.3 Be+Cr+Mn 270 218 2.5

2.5 Les métaux rares

Les métaux rares, décrit dans le tableau 7, appartiennent a un groupe de 15 éléments
dans le groupe III du tableau périodique des éléments chimiques. Leur nombre atomique
est compris entre 57 et 71 inclusivement et ils sont connus sous le nom de lanthanides. Du
point de vue structure, les lanthanides appartiennent aux €léments de transition caractérisés
par un remplissage progressif de 1’orbitale 4f par des électrons & partir de 2 2 14 (dans 3 cas
on a un électron dans ’orbitale 5d), en maintenant les orbitales Ss et Sp complets,

respectivement deux électrons et six électrons. Tous les métaux rares ont des propriétés
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chimiques similaires spécialement dans les solutions aqueuses et les cristaux hydratés. Les
différences sont négligeables, par conséquent, les métaux rares forment facilement des
solutions solides et des cristaux mixtes >>. Le remplissage progressif de la couche 4f des
terres rares résulte dans la diminution du rayon atomique lorsque le nombre atomique
augmente. La diminution du rayon atomique est connue sous le nom contraction des
lanthanides, cependant I’élément yttrium n’appartient pas aux lanthanides mais il est classé
avec ces derniers car il partage avec eux certaines propriétés. Un mélange de lanthanides
dans la forme métallique, appelés mischmetal est utilis€é comme agent modifiant. La
composition varie dépendamment de la source du minéral original. Le principal constituant
est le cérium (50 & 55%), le lanthane (23 2 27%), le néodyme (10 a 14%), le praséodyme (4
a 7%) et le reste des terres rares varient entre 1 et 2%. Le mischmetal utilisé dans le présent
travail de recherche contient 80% d’aluminium et le reste est constitué des terres rares. Le
mischmetal ajouté aux alliages de magnésium, améliore la résistance au fluage, alors que

chez les alliages d’aluminium, il favorise le raffinement des grains et augmente la fluidité>.
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Tableau 7. Les terres rares et I’yttrium *.

Elément Nombre atomique Masse atomique Valences Oxyde
Lanthane 57 138.92 3 La,0s
Cerium 58 140.13 3et4 CeO,
Praséodyme 59 140.92 3etd PrsOn1
Néodyme 60 144.27 3 Nd,Os
Promethium 61 145.00 3 Pm,0s
Samarium 62 150.35 2et3 Smy04
Europium 63 152.00 2et3 Eu,03
Gadolinium 64 157.26 3 Gd,03
Terbium 65 158.93 3etd TbsO7
Dysprosium 66 162.51 3 Dy,03
Holmium 67 164.94 3 Ho,04
Erbium 68 167.21 3 Er,Os
Thulium 69 168.94 3 Tm,03
Ytterbium 70 173.04 2et3 Yb,0s
Lutetium 71 174.99 3 LuyOs
Yttrium 39 88.92 3 Y505

2.5.1 Les diagrammes d’équilibres
2.5.1.1 Le systéme ternaire Al-Ce-Fe

Le systéme ternaire Al-Ce-Fe a étudié par Meissner en 1925 35 Meissner a utilisé la
méthode Giirtler "clear-cross method” en ajoutant du cérium a l’alliage Fe-Al. Les
solutions solides d’aluminium dans les diagrammes de phases binaires Ce-Fe ont ét€ simulé
par la découverte des aimants métalliques . Les paramétres réticulaires et les propriétés
mécaniques des alliages situés entre CeFe,-CeAl, ont été publi€s. Le cérium accroit la
résistance mécanique des alliages Fe-Al . En raison de la faible solubilité & I’état solide
des éléments de transition et des terres rares dans 1’aluminium, un processus de
solidification rapide des alliages d’aluminium avec le fer et le cérium est nécessaire pour
éviter la formation des composantes intermétalliques. Les alliages Al-Ce-Fe obtenus par

solidification rapide montrent un ensemble de phases, du systéme binaire Fe-Al et ternaires
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stables et métastables. La composante riche en aluminium dans le systéme Ce-Al, avait la
composition chimique CeAly, mais aprés plusieurs recherches, la formule chimique a été

corrigée. En effet il s’agissait de Ce;Al;; (voir figure 29).

Figure 29. Le systéme ternaire Al-Ce-Fe, section isotherme & 500°C 3.

La figure 29 présente le diagramme d’équilibre du systéme ternaire & 500°C avec
une concentration en masse atomique maximale en cérium de 33.3%. 11 a été montré que
CeFe; est insoluble dans l’aluminium. La phase N; (CeFej.;4Aliq6), ne fait pas
P'unanimité de tous les chercheurs car elle n’a pas été trouvée par tous. Parfois la phase N;

est retrouvée avec la composition chimique CeFe,Als.
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2.5.1.2 Diagramme Al-La (aluminium-lanthane)

L’analyse des différentes phases présentes dans le diagramme d’équilibre de Al-La
montre 1’existence de trois phases intermédiaires. La phase LaAls (56.29% en poids de La)
autrefois isolé des alliages riches en aluminium, la phase LaAl; (73.03% en poids de La) et

la phase LaAl (83% en poids de La) (voir figure 30).
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Figure 30. Diagramme d’équilibre Al-La .

L’eutectique est localisé au voisinage de la concentration en masse atomique de
2.5% de La (11.5% en poids) dans I'intervalle de température 640-642 °C. Des chercheurs
ont vérifié ce résultat et ils ont trouvé que la température de 1’eutectique est de ’ordre de

643 °C °. D’aprés la figure 30 il n’y a pas de solubilité & 1’état solide du lanthane dans
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I’aluminium. En examinant les alliages riches en lanthane qui contiennent 0.55% Fe,
1.02% Mg et 0.05% Si, on trouve une nouvelle composante LazAl, (88.54% en poids de
La) qui est une phase peritectique & 700 °C. Cependant, la figure 30 montre qu'un
eutectique LaAl-La existe pour 80% en masse atomique (95.4% en poids) de La a 542 °C,

ce qui permet de situer ’eutectique LazAl;-La & une température de 627 °C.

2.5.1.3 Diagramme d’équilibre Al-Ce (aluminium-cérium)

Les investigations microscopiques et thermiques ont montré que le diagramme de
phase Al-Ce (figure 31) est caractérisé par l’existence de cinq phases intermédiaires qui
sont:

a) CeAly (56.49% en poids de Ce), formé lors de la réaction peritectique du métal en
fusion (29% en masse atomique de Ce) avec CeAl; a une température de 1250°C,
et une seconde réaction se produit & 1005°C;

b) CeAl; (72% en poids de cérium) se forme a une température de fusion maximale
qui est de I’ordre de 1465°C; |

¢) CeLa (83.85% en poids de Ce) se forme lors de la réaction peritectique du métal
en fusion (65% en masse atomique de Ce), avec CeAl, & une température de
780°C;

d) Ce,Al (91.22% en poids de Ce) qui est formé lors de la réaction peritectique (69%
en masse atomique de Ce) avec CeLa a une température de 593°C;

e) CesAl (93.97% en poids de Ce), en fusion congruente 2 614°C.
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Trois eutectiques existent, le premier est le Al-CeAls & 2% en masse atomique de
Ce (637°C), le second est le CesAl-CesAl 3 70.7% en masse atomique de Ce (542°C); et le
troisiéme est le Ce;Al-Ce 2 86% en masse atomique de Ce. La solubilité i I’état solide du

cérium dans I’aluminium qui a été calculé est de moins de 0.05% en poids de Ce.
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Figure 31. Diagramme d’équilibre Al-Ce °.

Certains chercheurs ne mentionnent pas 1’existence des phases Ce,Al et CesAl dans
les alliages riches en cérium contenant 53% en masse atomique d’aluminium, lorsque le
cérium de plus grande pureté est utilisée. On reporte que plutdt c’est la phase CesAl,
(88.62% en poids de Ce) qui se forme lors de la réaction péritectique & 695°C (figure 31) et

elle forme un eutectique avec le cérium (86% en masse atomique, 97 % en masse atomique
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de Ce), 2 625°C. La température de la réaction péritectique pour laquelle CelLa se forme
est trouvée égale 4 825°C, au lieu de 780°C.
2.5.1.4 Diagramme d’équilibre Al-Pr (aluminium-praséodyme)

Une premiére étude montre 1’existence des phases (figure 32) suivantes :

a) PrAls (56.64% en poids de Pr), b) PrAl; (72.32% en poids de Pr), ¢) PrAl
(83.94% en poids de Pr).

D’autres €tudes superficielles, ont mis en évidence une autre composante, le Pr;Al,
(88.68% en poids de Pr), qui se forme lors de la réaction peritectique & 725°C. Les
températures d’équilibre des trois phases différent selon plusieurs auteurs. La réaction
peritectique PrAl; + liquide < PrAl se forme a une température de 906°C ou 878°C. La
cristallisation eutectique liquide & Pr;Al; + Pr se forme & une température de 662°C ou

635°C 3.
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Figure 32. Diagramme d’équilibre : Al-Pr°.



57

2.5.2 Modification/Neutralisation par les terres rares

40,41, 42 4t &té menés concernant I’utilisation des

Beaucoup de travaux de recherche
terres rares comme agent raffineur de grain pour 1’aluminium pur et ses alliages ou comme
agents modifiants chez les alliages de fonderie Al-Si. Les terres rares sont largement
utilisés comme agents modifiants dans les alliages Al-Si mais selon des quantités
différentes allant de 0.02% en poids a 3%. Comme agent raffineur de grain, ’effet des
terres rares (individuellement ou sous forme de mischmetal) est moins documenté. Mais
quelques publications % faisait ’objet des effets de ces demniers sur la distance
interdendritique secondaire de la phase o-Al de la microstructure des alliages de fonderie.
Cette distance est trés importante dans les propriétés des alliages d’aluminium forgés, aussi
importante que la taille des grains des alliages de fonderie. L’effet du mischmetal et du
cérium sur les propriétés d’écrouissage a chaud et mécaniques des alliages Al-Mg-Si forgés
a été étudié par plusieurs chercheurs 36, Les résultats expérimentaux obtenus montrent que
la plasticité & chaud des alliages Al-Mg-Si, peut-étre augmenté et que la dureté et la
résistance peuvent étre légérement amélioré en ajoutant plus de 0.1% en poids des terres
rares °. Au-dessous de cette valeur, certaines propriétés peuvent &tre détériorées.
L’amélioration de ’usinabilité et du fini de la surface de certains alliages d’aluminium est
aussi obtenue en ajoutant des terres rares. D’autres travaux qui étaient focalisés sur 1’effet
des terres rares sur la conductivité électrique et les propriétés mécaniques ont montré que
I’ajout de 0.6% en poids de lanthane augmente non seulement la conductivité €lectrique

mais apparemment produit une amélioration de 1’élongation et la résistance & la traction.

Les quantités optimales des métaux terres rares ou les types de terres rares & ajouter, restent
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a déterminer. En effet, ceci améne & introduire des impuretés dans les terres rares ou
endommager les propriétés de I’alliage . Les alliages commerciaux d’aluminium
contiennent des quantités importantes de fer et de silicium ce qui limite I'utilisation des
diagrammes binaires et ternaires aux niveaux des applications et les prédictions théoriques
dans les changements des constituants des phases produites par 1’addition des terres rares,
dus aux manques de travaux sur les diagrammes quaternaires Al-X-Y-TR, (X et Y
représentent le fer, le silicium, le cuivre, etc. et TR = terres rares). En outre, la majorité des
alliages d’aluminium qui ont rapport avec les terres rares sont produits par les processus de
fonderie DC, dans lesquels on utilise des taux élevés de refroidissement qui favorise la

formation des phases métastables *°.

Lorsqu’on ajoute plus de 0.5% de terres rares a
I’alliage d’aluminium Al-0.12%Si-0.19%Fe, des grains mixtes et de gros réseaux de

cellules dendritiques sont inhibés >,

Figure 33. L’effet du cérium sur la structure dendritique de I’aluminium commercial
(a-  sans Ce, b- 0.29% de Ce, c- 0.98% de Ce, en poids)*.
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Figure 34. L’effet du lanthane sur la taille des grains
sur la taille des grains (Grain size) et ’espace interdendritique
secondaire (SDAS) de I’alliage d’aluminium commercial pur 36,

La structure brute de coulée de I’aluminium commercial est apparemment raffinée et
’espace interdendritique secondaire est diminué de 30%, lorsqu’on ajoute le lanthane et le
cérium comme le montre les figures 33 et 34 *°. Quatre composantes de terres rares ont été
identifiées dans les alliages d’aluminium de fonderie contenant les métaux terres rares avec
des quantités inférieures a 0.6% en poids, CesSis, LasSis, AljgFe;Ce et AljpFe;La. Une
autre composante CeszAl;;, intervient lorsque le pourcentage en cérium dépasse 1% en
poids. La formation des composantes terres rares dans les alliages d’aluminium contenant
le silicium et le fer résulte en une diminution de la solubilité a 1’état solide de ces impuretés
dans la matrice d’aluminium, qui peut amener a une amélioration de la conductivité
électrique de I’aluminium commercial pur. La quantité maximum utile des métaux terres
rares & ajouter a I’aluminium peut-€tre estimée a partir de la formule :

(% en poids des terres rares )ma.x = (% en poids de fer) + 7(% en poids de silicium) 3,

Les modifications de 1’eutectique silicium par le mischmetal sont comparées a celle

obtenue par le strontium au point de vue de la microstructure par Ravi et al. 57 Selon ces
p P p
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demniers, le mischmetal est un mélange de terres rares qui réduit 1’espace interdendritique
secondaire. La diminution dans I’espace interdendritique de I'intervalle [18 pum, 25 um] 2
[12 um, 18 pm] lorsque la quantité de mischmetal augmente de 1% durant la solidification,
est due & I’augmentation du taux de surfusion eutectique de 15 K, et de 25 K pour 2% de
mischmetal. Il permet une germination plus importante et ameéne & une structure trés fine
aussi bien pour I’espace interdendritique que pour le silicium eutectique. La méme étude
montre qu’au-dela de 1% de mischmetal I’espace interdendritique n’est pas réduit, mais il
augmente au méme niveau qui est trouvé chez les alliages de base. La formation des
composantes intermétalliques dur contenant le cérium et le lanthane dans la matrice et la
consommation d’une quantité de magnésium, réduit la phase de renforcement Mg,Si *'.

Cao et al. 32

ont montré qu’il est possible de modifier les phases intermétalliques riches en
fer par des coulées sous pression ou en ajoutant le mischmetal. En effet, les
intermétalliques de fer sont modifiés en ajoutant 1% de mischmetal (sous des conditions de
pression normales) ou par des coulées sous pression sans ajout de mischmetal. Cependant,
les meilleures modifications rapportées par Cao et al. sont obtenues par la combinaison des
deux voies. La phase B dans I’alliage Al-Si-Mg-Cu, est aussi modifiée par I’addition du
mischmetal mais a condition de ne pas excéder la valeur optimale car d’autres impuretés
des terres rares peuvent se former. Le raffinement des cristaux de silicium primaire et la
modification de I’eutectique silicium chez les alliages hyper-eutectique par les terres rares
ont été observées par Zhao et al. *°. La forme de la phase prise par le silicium eutectique
(les plaquettes polygonales, grossiéres ou fines dans I’eutectique normale et les globules
40

chez T’eutectique modifié) dépend de la température de croissance Le silicium
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polygonal ou les plaquettes de silicium dans les alliages de bases sont produits par les
caractéristiques habituelles de la haute température de formation. Les agents modifiants ne
causent pas directement la forme globulaire chez I’eutectique modifié, mais abaissent la
température de germination aux alentours de 500°C ou les formes globulaires croissent
naturellement. Les éléments modifiants ont une tendance a former des composantes avec la
précipitation de phase & une température qui se situe sous la température normale de
’eutectique. En plus, les éléments modifiants peuvent avoir une faible tendance & former
des composantes de faible solubilité et une lacune de miscibilit€ avec la phase du solvant.
Les résultats obtenus par Sharan er al. *°, montrent que les microstructures non modifiées
comprennent le silicium polygonal et les plaquettes de silicium grossiéres. Lorsque la
quantité du mischmetal augmente, les plaquettes de silicium grossiéres sont convertit
premiérement en fines plaquettes et finalement en globules (1% en poids de mischmetal).
Certaines modifications de la structure de I’eutectique peut étre apercue dans des moules de
sable de diameétre de 0.75-in, avec une concentration de 1% de métaux terres rares, mais pas
de modification dans les larges moules de sable 1 Avec un traitement de 2% en métaux
terres rares, une modification compléte est obtenue avec le moule graphite et de
substantielles modifications de l’eutectique sont atteintes dans le moule de sable de
diamétre 0.75-in *. Dans une autre publication, Sharan er al. ** mentionnent que les trois
€léments Ce, La et Nd modifient partiellement la microstructure des alliages Al-Si et que
les additions optimales sont respectivement 0.75%, 0.05% et 0.2%, et les effets maximums
sont obtenus avec La et minimums avec Nd “2. La microstructure de ’alliage traité avec

1% de mischmetal est constitué seulement d’une solution primaire solide et d’un eutectique
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fin et globulaire. Si la dépendance de la température-forme de la phase est valide, il
s’ensuit facilement que le mischmetal réduit la température de germination du silicium. De
petites additions de mischmetal ne sont pas significatives, et la dépression de la température
de croissance globulaire n’est possible qu’avec des additions de 1%. La solubilité
maximale du cérium est de 0.05% en poids dans I’aluminium a I’état solide, alors que le
lanthane n’est pas soluble & I’état solide dans la méme matrice 045 De petites quantités de
cérium et de lanthane, contenues dans le mischmetal se retrouvent dans la solution solide et
la majeure partie réagit pour donner les composantes intermétalliques comme Al4Ce et
Al La**%  Le cérium et le lanthane peuvent aussi réagir avec la phase de silicium
précipitée pour former les composantes suivantes: CesSi, Ce,Si, CeSi et LaSi,. Un
pourcentage de mischmetal plus élevé que celui .du sodium est nécessaire pour la
modification, possiblement en raison de la tendance des agents modifiants a réagir avec le
solvant, qui est inhibé par la formation des composantes de silicium plus stables. La
diminution de la température de germination du silicium a la température de croissance
globulaire, est possible seulement avec de larges additions de mischmetal et lorsqu’une
quantité suffisante des agents modifiants est présente pour réagir avec la phase de silicium.
2.5.3 L’effet des terres rares sur les propriétés mécaniques et I’usinabilité des alliages
Al-Si

La modification du silicium eutectique par le mischmetal est comparée avec celle
obtenue par le strontium en termes de microstructure, propriétés mécaniques et de
comportement. La limite élastique conventionnelle, la résistance a la traction, le
pourcentage d’élongation et la dureté (dans les conditions T6) dans I’alliage Al-7%Si-

0.3%Mg augmentent par 20 % lorsque la quantité de mischmetal ajoutée ne dépasse pas
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1%". La combinaison du raffinement des grains (diminution de I’espace interdendritique),
modification du silicium eutectique et la formation des composantes telles que AlCe et les
composantes non steechiométriques entre Al et Si, Mg, Fe, Ce et La, améliorent les
propriétés mécaniques de I’alliage. Des additions de mischmetal dépassant 1% diminuent
la limite €lastique conventionnelle, la résistance a la traction et le pourcentage d’élongation,
cependant la dureté augmente (voir tableau 8). L’augmentation graduellev de la dureté au-
dela de 2% peut-étre expliquée par la formation des fines particules de composantes
intermétalliques. L’augmentation de la limite élastique conventionnelle peut-€tre attribuée
partiellement a la modification et de I’effet de renforcement produit par la dispersion fine
des composantes intermétalliques dures comme Al,Ce et AlLa “***. Pour I’aluminium pur,
Sharan mentionne qu’il y a une amélioration du pourcentage d’allongement avec des
additions optimales de 0.3% de La et 0.2% de Nd; en plus il y a une amélioration de
I’usinabilité pour des additions optimales de 0.5% de Ce, 0.05% de La et 0.1% de Nd. Pour
I’alliage 195, on rapporte une hausse du pourcentage d’allongement avec des additions de
1.5% de Ce, 0.3% de La et 0.1% de Nd. En outre la dureté a subit une augmentation
considérable avec des additions de 0.3% de La, 0.1% de Nd et 1% de mischmetal.
L’usinabilité a subit une forte amélioration avec des additions optimales de 0.1% de La et
2% de mischmetal **.

Tableau 8. Espace interdendritique et la dureté de I’alliage Al-19%Mg-0.5%Si .
Mischmetal (% en poids) 0 0.5 1 2 3 4 5 6

Espace inter dendritique 50 409 30 26 19 18 . .
(um)

Dureté (HB)
moule métallique

54 63 66 69 71 72 725 73




CHAPITRE 3

METHODOLOGIE EXPERIMENTALE

3.1 Les alliages et le mischmetal
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Les alliages de bases utilisés se subdivisent en trois catégories principales. A partir de

I’alliage hypoeutectique A319.2, trois catégories d’alliages de base contenant trois niveaux

de fer: 0.4%, 0.8% et 1.4% en poids, sont préparés. 1l s’agit respectivement de 1’alliage

A319.2 de haute pureté, industriel et de basse qualité. L’alliage industriel 0.8% de fer en

poids et I’alliage de basse qualité€ 1.2% de fer en poids, sont prépar€s en mixant 1’alliage de

fonderie A319.2 (0.4 % de fer) et ’alliage mére d’aluminium & 25% de fer. Les analyses

chimiques des alliages de base effectuées sur des échantillons pris lors des coulées, sont

colligées dans le tableau 9.

Tableau 9. Composition chimique des alliages de base
les résultats de I’analyse chimique aprés coulée : 2 températures T1 et T2, 3

niveaux de fer: 0.4,0.8 et 1.2%.

Alliages/éléments % Si Fe Cu | Mn | Mg Zn Sn A% Ti
BMOT1 6.24 | 0.38 | 3.80 | 0.09 | 0.07 | 0.05 | 0.005 | 0.01 | 0.14
BMOT2 625 | 043 | 3.52 | 0.10 | 0.08 | 0.05 | 0.006 | 0.01 | 0.14

BMI1F(0T1 6.18 | 0.62 | 3.59 | 0.10 | 0.08 | 0.05 | 0.006 | 0.01 | 0.14
BMI1F0T2 6.62 | 0.82 | 3.50 | 0.12 | 0.03 | 0.09 | 0.008 | 0.01 | 0.15
BM2F(0T1 6.06 | 1.32 | 3.37 | 0.12 ; 0.04 | 0.08 | 0.008 | 0.01 | 0.11
BM2F0T2 6.04 | 1.29 | 344 | 0.12 | 0.04 | 0.09 | 0.008 | 0.01 | 0.12
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L’agent modifiant utilisé dans ce travail de recherche est le mischmetal. C’est un
mélange de métaux inclus dans les terres-rares (le groupe des lanthanides) et d’aluminium.
La composition chimique du mischmetal est donnée au tableau 10. Les autres alliages sont
obtenus en ajoutant des quantités de mischmetal &4 une partie des alliages de base pour
obtenir les concentrations de mischmetal, 1%, 3% et 5%. Les tableaux 11 et 12 montrent la

composition chimique des alliages qui seront étudiés.

Tableau 10. La composition chimique du mischmetal.

Elément Ce La Nd Pr Al
% en poids 10 7 1 1 80

Les alliages ont été préparés & la fonderie de la chaire industrielle TAMLA située &
P'université du Québec a Chicoutimi. La figure 35 présente les détails des opérations de

préparations des alliages Al-Si pour I’analyse thermique et métallographique.

Température = 750 et 1000 °C

4
Temps de stabilisation : 20 minutes

Trois (3) coulées

///li\

sraphite (600 C) McétalliGque (23 O Trempe directe dans 'cau
12 échantillons, 3 coulées et 2 températures
1) Analyse métallographique: 12 échantilons x 3 coulées x 2
températures = 72 expériences.
2) Analyse thermique (alliages coulés ¢en moule graphite ¢t métallique

seculement ) ¢ 12 ¢chantillons X 2 c¢oulfes X 2 températures = 48
expériences.

Figure 35. Préparation des alliages.



Tableau 11. La composition chimique des alliages étudiés (% en poids).
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Certaines compositions chimiques correspondent aux barreaux de traction, qui
contiennent beaucoup de titane.

Elément . .
Si Fe |{Cu [Mn (Mg |Zn |V Ti |Ce |La

Alliages (% en
mischmetal (MM))
BMOT1 (0% en MM) 6.24 1 0.38 | 3.65{0.09 | 0.07]0.05{0.01{0.14} - -
BMOT2 (0% en MM) 6.25 1043 (3.5210.100.08{0.05{0.010.14 - -
BMIT1 (1% en MM) 6.1010.39 | 3.61 |0.10]0.07|0.05]|0.010.14 | 0.09 | 0.07
BMIT2 (1% en MM) 6.25{0.44 | 3.60 | 0.10 | 0.08 | 0.05 | 0.01 | 0.14 | 0.09 | 0.07
BM3T1 (3% en MM) 6.12 1 0.41]3.57]0.09 | 0.07]0.05]0.0110.14 }{0.28 | 0.21
BM3T2 (3% en MM) 6.07 | 0.46 | 3.57 1 0.10 | 0.07 | 0.13 | 0.01 | 0.14 } 0.28 | 0.21
BMS5T1 (5% en MM) 6.05104313.57/0.09{0.07{0.0510.01 |0.130.47]0.34
BMST2 (5% en MM) 6.05104813.5910.09{0.07|0.13|0.01]0.141047 | 0.34
BMIFO0T1 (0% en MM) 6.10 10.84 | 3.48 {0.1210.04 | 0.09 | 0.01 | 0.14 | - -
BMIFOT2 (0% en MM) 6.62 | 0.81{3.50{0.12 {0.030.09 [0.01|0.15 | - -
BMIFITI (1% en MM) 6.08 | 0.85|3.4910.1210.05|0.090.020.20 | 0.09 | 0.07
BMIFIT2 (1% en MM) 6.32 {0.85]3.45,0.12{0.030.090.01{0.15|0.09 | 0.07
BMIF3T1 (3% en MM) 5779 ]10.85|3.30|0.120.03{0.09]0.02]0.23]0.28]0.21
BMIF3T2 (3% en MM) 6.27 |10.84|13.41|0.120.030.090.01{0.14 | 0.28 | 0.21
BMIF5T1 (5% en MM) 57110.8413.2510.11 10.03 {0.09 | 0.03 {0.28 | 0.47 | 0.34
BMIF5T2 (5% en MM) 6.20 {0.85134110.12|0.03{0.090.02{0.151047}0.34

* calcul€ (voir tableau 10).




Tableau 12. La composition des alliages étudi€s (suite).
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Elément N .
Si Fe |Cu [Mn Mg |Zn |V Ti |Ce |La

Alliages (% en
mischmetal (MM))
BM2F0T1 (0% en MM) 6.06 | 1.3213.370.1210.04 0.08|001]0.11 - -
BM2F0T2 (0% en MM) 6.04 129344 (0.12|0.04 {0.09]001|0.12 | - -
BM2FI1T! (1% en MM) 6.08 | 1.28 [ 3.47 | 0.12 | 0.04 | 0.09 | 0.01 | 0.11 { 0.09 | 0.07
BM2F1T2 (1% en MM) 59211.2813350.120.04 | 0.08|0.01 {0.12}0.09 | 0.07
BM2F3T1 (3% en MM) 5931132[13410.12|0.04 {0.09]0.01 {0.11 | 0.28 | 0.21
BM2F3T2 (3% en MM) 5.8911.29(337(0.12]0.030.09001}0.11|0.280.21
BM2F5T1 (5% en MM) 5.86 1.31(3.36|0.120.03 {0.090.02{0.11 | 047 | 0.34
BM2F5T2 (5% en MM) 5.80 1.29(3.320.11 10.03}0.09|0.0210.11 047|034

" calculé (voir tableau 10)

3.2 Préparation des courbes de ’analyse thermique

I’analyse thermique concerne tous les alliages, elle est utilisée pour identifier toutes

les phases qui se forment lors du refroidissement du métal liquide. Le comportement de

chaque phase est suivit selon trois taux de refroidissement :

. refroidissement lent dans un moule de graphite chauffé a 600 °C;

. refroidissement rapide dans un moule métallique & la température de 25 °C;

. trempe directe dans 1’eau.

Prendre note que I’analyse thermique est seulement possible pour les alliages coulés

en moule graphite et métallique car les thermocouples ne peuvent pas €tre utilisés lors de la

trempe directe dans ’eau. La figure 36 présente la position des thermocouples dans le

moule graphite et le moule métallique.
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Figure 36. Les moules utilisés pour I’analyse thermique.

3.3 Préparation des échantillons de traction

Les alliages sont placés dans un creuset de carbure de silicium de 28 kg et fondus 2
deux températures, 750 °C et 950 °C. Le métal en fusion a été dégazé par I’argon en
utilisant un agitateur de graphite téurnant a 150 rpm. La fournaise est équipée d’un
déflecteur fait de matériel réfractaire pour éviter la formation d’un vortex qui peut entrainer
les oxydes dans le métal liquide. Les additions en fer et en mischmetal ont été€ ajoutées une
fois que le métal commence 2 devenir liquide. Toutes les coulées ont été faites dans des
conditions optimales d’humidité. Les barreaux de tractions ont été obtenus en coulant
chaque alliage dans un moule métallique (moule Stahl de type ASTMB-108, voir figure 37)

préchauffé a 450°C. Les alliages contenant un niveau de fer élevé ont montré une bonne

fluidité lorsqu’ils sont coulés directement de la température de surchauffe de 950°C. On
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n’a pas obtenu de bon moulage en raison de leur fluidité excessive. Les travaux réalisé€s sur
I’historique thermique montrent qu’il est possible de refroidir le métal dans la fournaise de
950°C a 750°C, puis de le couler & cette température dans le moule Stahl qui est préchauffé
2 450°C. En effet, les mémes propriétés sont obtenues lorsque le métal liquide riche en fer
aurait ét€ coulé directement de la température de 950°C. Cette situation s’impose lorsqu’il
s’agit de grande quantité du métal liquide & couler. D’autres chercheurs qui travaillaient
sur des petites quantités de métal liquide riche en fer, ont coulé le métal directement de la

température de surchauffe de 1000°C.
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Figure 37. Moule Stahl (type ASTM B-108)
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3.4 Traitement de mise en solution, vieillissement et trempe

L’amélioration des propriétés mécaniques des alliages est possible seulement avec un
traitement de mise en solution, qui est suivi d’une trempe puis d’un vieillissement. La mise
en solution et le vieillissement ont été réalisés dans un four & air forcé CFD-147. La
circulation de I’air permet de répartir la température uniformément. Les échantillons sont
placés dans le four et la température est ramenée & 500°C sur une période de 2 heures. La
mise en solution a été réalisée a une température de 500 °C durant 8 heures pour dissoudre
les phases solubles dans I’aluminium. La mise en solution est suivie d’une trempe & I’eau
dans un bain chauffé & 60 °C ce qui permet de maintenir une sursaturation des phases
dissoutes et en méme temps de diminuer les contraintes qui peuvent exister si I’eau était
froide. Le traitement de vieillissement, d’une durée de 5 heures a 150 °C, a pour but de
précipiter les phases durcissantes (Mg;Si, CuAl; etc.). Les échantillons ont ét€ mis au

congélateur juste apres la trempe.

3.5 Essais de traction

Les barreaux de traction ont été testés avec une presse Instron a une vitesse constante
de 0.5 mm/min (0.020 po/min). Le systéme d’acquisition des données est branchés aux
instruments de mesures de la presse. Un logiciel transforme la force en contrainte et
I’allongement en déformation. Quatre a six essais par alliage 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%).
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3.6 Métallographie

L’analyse métallographique des échantillons de chaque alliage a été faite d’une
maniére systématique pour avoir des résultats significatifs. Les échantillons destinés a
I’analyse meétallographique ont été préparés par le technicien. Les échantillons des
barreaux de traction sont coupés a 1.5 cm de la zone de rupture et d’autre & une distance
allant de 1 cm & 1.5 cm. Le premier pour 1’analyse de la microstructure et le deuxiéme pour
I'étude de la rupture. Une partie de I'analyse de la microstructure a €té réalisée &
Puniversité du Québec a Chicoutimi par le microscope optique, alors qu’une partie incluant
I’analyse du mode de rupture ont été réalisés grace au microscope €électronique a balayage

(MEB) a I’université McGill et au centre de technologie de Noranda.

3.6.1 Analyse de la phase silicium eutectique

Pour tous les alliages, la surface moyenne (en %) de la phase de silicium, la surface
moyenne, la longueur, la densité qui représente le nombre des particules par mm? et le
rapport longueur/largeur de chaque particule, ont été mesurés. Cette analyse touche aussi
les échantillons des barreaux de traction aprés le traitement T6. Ces mesures sont rendues
possible grace au logiciel de ’analyse d’image correspondant a la carte d’acquisition de la
caméra incorporée au microscope optique. Le traitement des images indique différents
niveaux de gris de la phase de silicium eutectique et un programme automatique a été

congu pour les analyser.
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3.6.2 Les intermétalliques

Pour la phase § on a mesuré la longueur, la largeur et la densité. Chaque paramétre
est décrit par une moyenne et son €cart-type. On a mesuré la densité de la phase o et des
plaquettes ségrégées. L’analyse au microscope électronique a balayage a permit
d’identifier de nouvelles phases liées au mischmetal. 1l était difficile de les distinguer sur
les images de métallographie de la phase P et des plaquettes ségrégées. Des mesures
appropriées pour ces nouvelles phases ont été prises, telles que la longueur, la largeur et la

densité,
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CHAPITRE 4

ANALYSE THERMIQUE ET METALLOGRAPHIQUE

4.1 Introduction
Les différentes phases qui se forment lors de la solidification d’un alliage influencent
ses propriétés mécaniques. Les différents paramétres microstructuraux qui déterminent la

structure de 1’alliage en particulier I’alliage 319.2 sont :

. la taille des grains (longueur, largeur et surface),
. I'espace interdendritique primaire et secondaire(DAS « dendrite arm spacing),
. la forme et la distribution de la phase silicium eutectique,

. la quantité des phases intermétalliques.

L’analyse thermique et métallographique nous permet d’estimer certains paramétres

pour les différents taux de refroidissement.
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4.2 Résultat et discussion
4.2.1 Espace interdendritique secondaire et la premiere solidification (la phase ¢-Al)

L’espace interdendritique (DAS), est utilisé pour évaluer le taux de solidification.
L’étude de ’effet du taux de solidification sur le raffinement des grains, la microstructure
et les propriétés de traction des alliages d’aluminium a été documenté. Le raffinement des
grains des alliages A356 et A357, a été décrit par Oswalt et Misra *’ en terme de DAS qui
est en relation avec le taux de refroidissement. Le tableau 13 contient les données qui
montrent cette relation. On remarque que lorsque le taux de refroidissement augmente, la
distance interdendritique diminue. En effet, un refroidissement rapide empéche le silicium,
mis en solution dans le métal liquide, de diffuser a I’extérieur de la matrice de I’aluminium
lors de la précipitation de la phase a-aluminium.

L’étude de la germination lors de la précipitation de la phase c-Al est trés importante
dans les alliages Al-Si. En effet, elle permet le controle des processus de raffinement des
grains de la phase c-aluminium. Lors de la formation de la phase a-Al, on observe le
phénomene de la surfusion qui est généralement lié a la germination. Pour certains taux de
refroidissement la surfusion n’est pas liée directement a la germination mais i la
croissance®?. L’étude de la surfusion sera faite sur les alliages 4 0.4% de fer seulement, car
on veut connaitre 1’effet du mischmetal uniquement. Comme le montre la figure 38, une
courbe de refroidissement d’un alliage eutectique, ou alurninium pur, se compose de

plusieurs parties (voir chapitre 2).
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Figure 38. Courbe de refroidissement typique'®.

(Aluminium pur, ou alliage eutectique).

AT; = niveau de surchauffe; AT, = niveau de

surfusion; t. = le temps de refroidissement; t, = le

temps de stabilisation; tr = temps de solidification; t; =

le temps total de solidification; E = fin de la

solidification.
Les résultats concernant la surfusion pour les deux températures T, = 725°C et T, = 950°C
sont colligés dans le tableau 13. Dans les alliages de base coulés en moule métallique
I’espace interdendritique (DAS) diminue lorsqu’on atteint la température de surchauffe
950°C. Pour ces mémes alliages le temps de refroidissement augmente avec la surchauffe
mais pas assez pour éviter le raffinement des grains. Dans le cas de 1’alliage BMOMT]1 la
surfusion augmente avec la surchauffe, contribuant ainsi au raffinement des grains. Pour
les alliages obtenus 2 I'équilibre contenant du mischmetal, la surchauffe augmente I’espace

interdendritique. En effet, puisque la surfusion ne change pas avec la surchauffe, c’est le

temps de refroidissement qui détermine I’espace interdendritique. Le temps de
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refroidissement augmente avec la surchauffe contribuant ainsi & I’augmentation de 1’espace
interdendritique & I’équilibre.

Dans le cas de I'alliage BM5GT]1, la surfusion qui diminue avec la surchauffe,
s’ajoute a I’effet de I’augmentation du temps de refroidissement pour augmenter [’espace
interdendritique. Ceci est traduit par la figure 39 mettant en évidence la relation entre
I’espace interdendritique, la surchauffe et la concentration en mischmetal. La surchauffe
diminue I’espace interdendritique chez les alliages de base et les alliages coulés en moule
métallique. En comparant nos résultats avec ceux trouvés par Mondolfo et Barlock '¢ chez
les alliages d’aluminium, il existe un germe qui agit lors de la surfusion nulle, qui n’est pas
détruit par la surchauffe. Contrairement 2 Mondolfo et Barlock '°, on a observé des
surfusions nulles & des hauts taux de refroidissement. Il faut noter que les alliages utilisés
par Mondolfo et Barlock 16 comprenaient des alliages eutectiques et des alliages a faibles
teneur en silicium (0.13% et inférieur 4 0.01%). Cao et Campbell *° ont montré que pour
I’alliage eutectique Al-Si contenant 0.4 % de magnésium et 0.17 % de titane, & 1’équilibre il
y a deux nouvelles phases qui se forment : TiAl; et Ti(AlSi),. La teneur dans nos alliages
(analyse chimique) en titane est 0.14 % en poids. Les coulées en moule métallique,
graphite et la trempe directe dans I’eau sont faits presque en méme temps 2 partir du méme
métal liquide. Seuls les barreaux de traction, préparés a part, contiennent plus de titane

pour raffiner les grains.



Tableau 13. Les données du premier refroidissement de la phase o-Al.

T) =725 °C et T, = 1000 °C, M = moule métallique, G = moule graphite; lc pourcentage en mischmetal varie de 0%

45%.
Tempdé(:.au".c (']I‘Clnpférature Surfusion . Espace Ecart-type I(Ji‘cl;lsltla(ll](l: (ll: l;l;:{:lsx‘ta(l;:: (lj: Durée de la
germination ¢ croissance interdendritique germination croissance germination
AT=
. o o DAS DAS trN trn2 trni-tre
Alliage Tni °C) Tna (°C) T'zgg;m (pm) (wm) (seconde) | (seconde) | (seconde)
BMOGT1 603 004 1 67.64 08 093.2 101.4 08.2
BMOGT?2 599 601 2 65.64 13 2006.8 227.0 20.2
BMIGTI 602 604 2 58.11 10 105.2 123.6 18.4
BMIGT?2 602 004 2 04.22 07 199.0 220.4 21.4
BM3GT! 604 606 2 61.62 10 160.2 179.8 19.6
BM3GT?2 602 604 2 63.40 11 253.2 273.3 20.1
BMS5GTI1 603 606 3 64.46 12 153.8 172.2 18.4
BMS5GT?2 602 604 2 67.15 13 197.4 226.2 28.8
BMOMT 1 599 599 0 18.27 03 001.6 001.6 -
BMOMT?2 593 594 1 15.77 03 003.2 003.8 00.6
BMIMT]} 595 597 2 16.43 03 002.1 003.1 01.0
BMIMT?2 596 597 1 15.61 03 002.9 003.3 004
BM3MTI1 601 601 0 1541 02 001.7 001.7 -
BM3MT2 597 597 0 13.40 0l 002.9 002.9 -
BM5MT! 600 601 1 14.93 03 001.7 002.1 004
BMS5MT?2 597 598 | 12.59 01 002.9 003.7 00.8

LL
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Alliage coulé en moule graphite (T1 = 750 °C) Alliage coulé en moule graphite (T2 = 950°C)
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Alliage coulé en moule métallique (T1 =750 °C) Alliage coulé en moule métallique (T2 = 950
oc)
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BMOMT! BMIMT! BM3MT! BMSMTI

Figure 39. Analyse de ’espace interdendritique (DAS).

Variation du DAS (en um) en fonction de la concentration en mischmetal.
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Les composantes TiAls et Ti(AlSi); sont stables pour les températures de coulées T;
= 725°C et T, = 950°C. La courbe de I’analyse thermique a I’équilibre obtenue pour
I’alliage BMOGT1, montre une surfusion de 1’ordre de 1 degré (voir figure 40). La teneur
en titane dans les alliages est de I’ordre de 0.14 % qui est inférieure a la valeur optimale
0.17%. Donc, fort probablement les deux phases composées par le titane, ne se sont pas
formées a I’équilibre. Par conséquent, il existe d’autres oxydes ou phases stables aux
températures de coulées T, et T,, qui agissent comme des agents de germination, provenant

soit du mischmetal ou d’autres sources.

BMOGT1

605 -

600 - 4

595 . 60300

590

@4°C

Température (°C

0 25 50 75 100125 150 175 200 225 250 275 300 325 350 375
Temps (s)

Figure 40. La surfusion dans le cas de I’alliage BMOGT]1.

Dans le cas de l'alliage BMIM (1%-Mischmetal coulé en moule métallique), la
surchauffe augmente la température de formation de la phase o-Al et le temps de la
germination accompagné d’une diminution de la surfusion. On devrait s’attendre 2 une

augmentation de I’espace interdendritique, mais c’est le contraire qui se produit. L’effet du
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mischmetal dans les alliages coulés a 1’équilibre se manifeste par une concentration
optimale. En effet, 2 1% en poids on obtient un espace interdendritique minimal obtenu
aussi par Ravi er al 7. Donc, lorsqu’on ajoute 1% de mischmetal on assiste & une
diminution de la température de formation de la phase ©-Al, accompagné d’une
augmentation de la surfusion et de la durée de la germination alors que le temps de
refroidissement ne change pas significativement pour augmenter 1’espace interdendritique.
A 3% en mischmetal la surfusion ne change pas mais c’est le temps de refroidissement qui
augmente d’une maniére significative, d’oil I’augmentation de 1’espace interdendritique. A
5% en mischmetal, la surfusion augmente de 1 degré, le temps de refroidissement diminue
de 7 secondes, mais la durée de la germination diminue d’ou I’augmentation de I’espace
interdendritique. Ceci est vrai pour les coulées a la température T; = 725°C. Dans le cas
des alliages coulés a la température de surchauffe T, = 950°C, la valeur optimale de la
concentration en mischmetal pour avoir un espace interdendritique minimal est de 1’ordre
de 3%. On remarque pour ces alliages que la surfusion reste constante (2°C). Le temps de
refroidissement est maximal 2 3% en mischmetal, alors que la durée de la germination est
maximale 2 5% en mischmetal. Aucun des paramétres contrdlés dans ce travail de
recherche ne peut expliquer le comportement de I’espace interdendritique chez les alliages
coulés a I’équilibre a partir de la température de surchauffe T2 = 925°C. Concernant les
alliages coulés en moule métallique, I’espace interdendritique diminue lorsque la
concentration en mischmetal augmente. Pour les deux températures T et T, il n’y a pas de
valeur optimale dans [’intervalle de concentration 0 & 5% en mischmetal. La diminution de

I’espace interdendritique dans les alliages contenant 1% en mischmetal coulés en moule
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métallique A partir de la température T, = 725°C, s’explique par une surfusion de 2°C. A
3% en mischmetal le temps de refroidissement diminue ce qui explique la diminution de
I’espace interdendritique. A 5% en mischmetal, la surfusion et la durée de la germination
contribuent a la diminution de I’espace interdendritique. Lorsqu’on coule 1’alliage BM3M
(3% en mischmetal) dans le moule métallique a partir de la température de surchauffe T, =
925°C, on ne peut expliquer la diminution de I’espace interdendritique par les parameétres
dont on a le contrdle. Les figures 41, 42 et 43 montrent respectivement 1’effet du taux de
refroidissement sur l'espace interdendritique et des exemples des courbes de

refroidissement réalisées au laboratoire.
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Alliage 0.4% en fer, 0% en mischmetal, coulé en mouie graphite
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Figure 42. Courbes de I'analyse thermique, alliages coulé 2 T, = 750°C



Alliage 0.4% en fer, 0% en mischmetal, coulé en moule graphite
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Figure 43. Courbes de I’analyse thermique alliages coulés & 950°C
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4.2.2 L’analyse de la phase silicium eutectique (alliage 0.4% en fer)

Le silicium représente I’éiément principal dans I’alliage d’aluminium 319.2. 1l est
présent avec une concentration de 7% en poids. Le silicium donne & I’aluminium une
bonne fluidité, de bonnes caractéristiques au moulage, moins de contraction lors de la
solidification et une bonne résistance & la cassure & chaud. Le silicium avec sa faible
densité n’affecte pas la l€gereté de "aluminium et il y est insoluble. La phase du silicium
selon le taux de refroidissement peut prendre différentes formes. Ainsi la forme sous
laquelle le silicium se cristallise affecte les propriétés mécaniques de 1’alliage en question.
Le taux de refroidissement et les agents modifiant comme le strontium sont utilisés pour
modifier la phase silicium eutectique. Certains chercheurs rapportent que le mischmetal
agit de la méme facon que le strontium au point de vue microstructure 7. Les tableaux 14 &
19 résument les relevés de la température de formation du silicium eutectique, I’instant du
pic de la réaction eutectique, la surface moyenne en pourcentage de la phase silicium, la
surface de chaque particule, sa longueur, le rapport ionguegr/largeur et la densité. La
température de précipitation de la phase silicium eutectique de chaque alliage, est obtenue
gréice aux courbes de I’analyse thermique. Un programme informatique a été établi grice
au logiciel L2001 de la carte d’acquisition de la caméra d’un analyseur liée au microscope.
La phase de silicium est caractérisée par une gamme de niveau de gris bien définie. En
effet chaque pixel de 'image, est localisé par ses coordonnées géométrique (X,y) et une
intensité de lumiére comprise entre 0 et 255 niveaux de gris (2 niveaux). La gamme de
niveau de gris caractérisant cette phase, est trouvée comprise entre 25 et 40. Pour I’alliage

hypoeutectique 319.2 on n’a pas observé le phénoméne de surfusion lors de la réaction
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eutectique Al-Si, contrairement & Ravi er al. > qui ont utilisé 1alliage 356. Ceci montre
I’existence d’un germe autour duquel il y a eu germination de cette phase et qui ne disparait
ni avec la surchauffe, ni avec 'addition du mischmetal. La température du silicium
eutectique Tg diminue lorsque la concentration en mischmetal augmente 2 1’équilibre, pour
les deux températures de surchauffe T; = 750°C et T, = 950°C (voir figure 44). Hors
équilibre, la température de leutectique Tg dans [’alliage de base BMOM diminue
lorsqu’on le surchauffe 2 950°C. Paradoxalement la densité de la phase du silicium
eutectique, diminue au lieu d’augmenter. Chez les autres alliages coulés en moule
métallique 1%, 3% et 5% en mischmetal, la diminution de la densit€ de la phase silicium
eutectique, lorsqu’on les surchauffes a 950°C, est justifiée par I’augmentation de la
température de précipitation de cette derni€ére. Pour ces mémes alliages, la température de
précipitation de I’eutectique diminue significativement lorsque la concentration en
mischmetal augmente, sauf pour [’alliage BM5M coulé & partir de la température de
surchauffe T2 = 950°C, qui se traduit par une diminution de la densité. Dans ce cas on ne
peut parler de modification de la phase de silicium eutectique.

A T’équilibre la température de formation de la phase silicium eutectique augmente
avec la surchauffe sans que la densité de silicium diminue. Donc, il y 2 eu modification
malgré 1’augmentation de la température de formation, sauf pour I’alliage BM3G chez qui
on a observé une diminution de la densité lorsque la température du silicium eutectique
augmente. Pour ces mémes alliages et pour les deux températures de surchauffe la
température de formation du silicium eutectique diminue lorsque la concentration en

mischmetal augmente s’accompagnant d’une augmentation de la densité. Ainsi une nette
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modification de cette phase est obtenue, surtout lorsqu’on atteint la concentration 5% (en
poids) en mischmetal. On note aussi qu’un taux de refroidissement élevé, augmente la
densité du silicium eutectique réalisant ainsi une modification de cette phase.

Pour les alliages qui ont subit une trempe directe dans ’eau a partir de la
température de surchauffe T; = 750°C, la densité de la phase du silicium augmente avec la
concentration en mischmetal (voir figures 45 et 46). Pour ceux coulés & partir de T, =
950°C, la valeur maximale de la densité de cette phase est atteinte pour une concentration
de 3% en mischmetal. La surchauffe diminue la densité de cette phase dans les échantillons
contenant du mischmetal contrairement a 1’alliage de base BMOW. Les figures 47 et 48
illustrent la variation de la morphologie du silicium eutectique en fonction du taux de

refroidissement et de la concentration en mischmetal.
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Figure 44.

Variation de la température de précipitation de l'eutectique en fonction de la
concentration en mischmetal, dans les alliages 319.2.
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Figure 45.

La variation de la densité des particules silicium eutectique en fonction de la

concentration en mischmetal.
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Alliage trempé dans l'eau
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Figure 46. La variation de la densité des particules de la phase du silicium eutectique en
fonction de la concentration en mischmetal pour les alliages trempés dans

I’eau.



Tableau 14. Les résultats de I’analyse thermique et métallographique du silicium coulés en moule de graphite

(alliages 0.4% en fer, p = moyenne, ¢ = écart-type).

Température L’ipst(:;n: du Suiface Surface moyenne | Longueur de )
de pic dc moyenne de chaque chaque I rapp;:ll‘ ) Densité
I'eutectique réacl!(m en % particule particule ohguieurflargens
cutectique
Alliage T (°C) (Secginde) % I"m2 pm ~ Par(icuzlcs/mm
pn=8.527 w=47.57 p=13.08 p=2.642
BMOGT1 270
561 ! o=2373 g =95.66 o=18.02 o =1.530 175146
BMOGT?2 563 368 M ::6'11 26 ﬁ z gg;g gi iggi g - i;jé 1771.79
n=5228 | n=4226 | p=1238| p=2.557
1GT1
BMIGTL | 560 P4 1522187 628155 |o=1722] o=14s1 | BT
pn=7.463 p=43.40 p=11.89 p=2.360
BMIGT2
261 B 1 6=2440 | 6-9093 |06=1718| o=1264 | 201340
. n=7.649 | n=3597 | pu=1078| p=2301
BM3GT1
558 MO 1 522869 | 6-7807 |o6=1570 | o=1212 | 248020
n=8036 | n=3499 | nu=1088| pn=2367
BM3GT2 2
760 402 1 522570 | 6=73.99 |o=1580| o=1282 | 127
=6.808 nw=31.02 U =9.806 p=2.290
BMSGTI 5 380 | M
557 6=2442 | 6=6604 |o=1277] o=1181 | 2154
=5321 | p=2360 | pu=8394| pn=2238
BMSGT?2 424 | H
538 o =2.705 0 =46.78 o =10.19 o =1.076 2810.94

16



Tableau 15. Les résultats de I’analyse thermique et métallographique du silicium coulés en moule métallique

(alliages 0.4% en fer, p = moyenne, ¢ = écart-type).

] instant du Surface Surface Longoonr de
e | Cpetein | o | momede | Ml | et ] oo
cutectique i particule particule

Misge | T6(0) | (ooonde) | % pt pm ” Parteules/mm?
ot | 560|532 | BZV50 | BT oy | on aoms | botas | T
R A A AT
it | 550|544 | 07000 | oot | eo238 | ooootss | 2050052
e I R AP A P A B T
mamrt | 543|568 | 000 | e 1a0o | ootoes | aeos0o | 21877
mionr | 49| 602 | 00 | 6o 104 | oo2s0 | ocosase | 17598
N R A P A BT

6



Tableau 16. Les résultats de I’analyse thermique et métallographique du silicium des alliages trempés dans I’eau

(alliages 0.4% en fer, B = moyenne, ¢ = écart-type)

g | St en | ST o de e | 5 e
pm’ Pour chague particule
T i o e A e
R e e O e
R B o o - o e
T o P P e SO - P
O ot N o e e
e e e e A
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Figure 47. La morphologie du siticiur
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Figure 47.  La morphologie du silicium eutectique {suite)
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4.2.3 L’analyse de la phase silicium eutectique (alliages 0.8% et 1.2% en fer)

Pour les alliages de basse qualit¢ 1,2% en fer coulés en moule graphite, la
surchauffe augmente la température de précipitation de 1’eutectique (voir figure 49-a et 49-
b). Cependant, cette dernicre reste constante dans le cas de ’alliage BM2F3G (3% en
mischmetal). La densité des particules de la phase silicium eutectique ne subit pas de
changement significatif avec la surchauffe. Mais, lorsque la concentration en mischmetal
augmente, la modification est maximale & 3% pour les deux températures de surchauffe.
Dans I’alliage BM2F1M c’est a dire 1% en mischmetal, I’abaissement de la température de
I’eutectique par la surchauffe ne correspond pas 2 une augmentation de la densité de la
phase de silicium. Les figures 50 et 51 ne permettent pas de trancher d’une maniere
définitive sur ’effet du mischmetal sur la phase du silicium eutectique. Pour un
grossissement de 1000 fois, le programme informatique utilisé dans I’analyse la phase du
silicium eutectique des alliages trempés directement dans 1’eau, ne peut distinguer entre la
phase B, le silicium et les nouvelles phases. De plus, on ne dispose pas des données de

I’analyse thermique pour ces alliages (voir figure 51).
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Figure 49. La variation
en fonction

de la température de formation du silicium eutectique et sa densité
de la concentration en mischmetal.

(2) Températures = température de formation du silicium eutectique
(b) Particules/mm’ = la densité de la phase du silicium.
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Pour les alliages industriels 0.8 % en fer, ol seulement les deux concentrations 0 et
5% en mischmetal ont été étudi€es, la variation de la température du silicium eutectique
correspond & la variation de la densité de cette phase hors équilibre. Dans ce cas on a pas
observé de modification (figure 52). Il faut noter qu’on n’a pas intégré ’analyse du temps
dans cette partie c’est 2 dire ’instant de la germination et la durée de la croissance. La
modification de la phase silicium eutectique, la diminution de la surface moyenne et la
longueur moyenne de chaque particule de cette derniére, est meilleure avec le taux de
refroidissement qu’avec ’addition du mischmetal et/ou la surchauffe représentée par la

figure 53.
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Figure 50. La variation de la température de formation silicium et sa densité en fonction de

la concentration en mischmetal (suite).

(2) Températures = température de formation du silicium eutectique

(b) Particules/mm’ = la densité de la phase du silicium.
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graphite (alliages 1.2% en fer, , u = moyenne, ¢ = écart-type) (suite)

Tableau 17. Les résultats de I’analyse thermique et métallographique du silicium des alliages coulés en moule

e e B B [ R B
Peut cl' réaction moy % de chaque ¢ :‘.q (l: longueur/largeur ensite
cutectique eutectique ene particule parficuie
Alliage Tg (°C) (sect)En de) % /,l,m2 um - Particules/mm?
n=735|pn=361[ p=109 | p=2415
BM2F0GT1
560 324 0=202|0=774| o= 14.0 o =1.294 232851
n=422 | n=280pn=9032 | n=2292
BM2F0GT?2 561 503
0=178106=594|0=1203} 6=1.196 2004.02
N n=704 | n=307| n=986 | pn=232
BM2FIGTI 5
37 354 0=305|0=676| 0=139 oc=122 2460.65
W=593 | p=279| n=936 | n=230
BM2F1GT2 560 4
8L 16-215|06=597|c=1300| o=118 | 248020
n=574 p=213[ p=8.12 | pn=227
BM2F3GT1 5
57 374 06=202|10=429 | 6=10.32 c=1.16 3389.55
n=347 |p=1471 p=625 | pn=220
BM2E3GT2 .
337 455 o=118106=329} 0=774 o=1.11 3292.60
n=4.14 | p=154| p=676 | n=2.35
BM2F5GT1 5
> 393 0=208106=371} 0=8.77 o=1.26 3237.86
] w=571 [n=199| u=780 | pn=235
BM2F5GT2 560 491 . .
0=267|0=46.6 | 6=10.75 o=1.26 3363.83
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Tableau 18. Les résultats de I’analyse thermique et métallographique du silicium des alliages coulés en moule

métallique (alliages 1.2% en fer, p = moyenne, ¢ = écart-type) (suite)

L’instant du Surface )
Températurc . Surface Longueus ]
de pic d? la moyenne thoyenne de chaque rapport Densité
["eltectique réacl,on on % de cl]aquc particule longuew/largeur
4 culectique particule
Alliage Tg (°C) (sec:)En de) % ;,Lm2 pum - Particules/mm’
=203 [pn=127{p=175] p=200
BM2FOMT 538 | M
529 0=133j0=138] 6= 1.5 c=0.84 16375.98
- =361 | n=2.69 | pn=2.75 p=2.11
BM2FOM12 8 632 |*
> 6=248 | 0=12.7 | 6 =2.61 o =0.94 14318.60
n=385p=228|pu=237| p=199
BM2FIMTI1 : .
545 596 152200 | 6=131|0=240 | oc-0g5 | 380965
w=271|n=197 | p=228| wn=206
BM2FIMT2 .
533 0.38 06=05210=132]|6=2.06 c=0.92 15867.74
=442 | n=230 [p=235| p=202
BM2IF3MT! 3 5.14 a
> 6=320 | 6=146 | 6=258 | o=083 | 2006070
" |u=444pn=235|pn=244| pn=200
BM2F3MT2 .
>43 6.58 0=249|6=129 | 6=229 o =0.84 18198.79
. =473  ©n=239 | n=249 p=202
BM2F5MT1 34
554 53 0=341)0=131}|06=280 o =0.84 19141.96
n=312 [p=172 | n=209] p=201
BM2F5MT2 .
M 550 588 c=119]|0=134|06=179 0 =0.83 23310.48
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Tableau 19. Les résultats de I’analyse thermique et métallographique du silicium (suite)

alliages 0.8% en fer coulés en moule graphite : G, et métallique : M, p = moyenne, ¢ = écart-type.

L'instant du

Surface

Température . Surface Longueur de
pic de la moyenne rapport
de . moyenne chaque Densité
. réaction de chaque . longueur/largeur
I'eutectique en % . particule
cutectique particule
tg 5
Alliage Tg (°C) % pm um - Particules/mm’
(seconde)
nw=06.25 | =108 | n=5.53 n=228
BMIFOGT! 560 300 2544.94
0=301]|0=157| o= 554 c=121
pu=641|pn=10.1 { n=546 u=2.16
BMIF5GT1 560 302 2870.02
c=176|oc=141] =526 o =1.09
- w=473 | p=183 | n=2.17 pu=201
BMIFOMT 555 5.14 22944.63
0=228|0=322| 0=2.18 c=0.87
w=504 | n=234| n=252 p=2.02
BMIF5MTI 567 4.56 19737.32
0=134|06=354| o0=241 c=0.84
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Tableau 20. Les résultats de 1’analyse thermique et métallographique du silicium des alliages trempés dans I'eau
(alliages 1.2% en fer, u = moyenne, o = écart-type) (suite)
Alli Surfacc moyenne cn Surface moyenne de Longueur de chaque Le rapport ) Densité
iage % chaque particule en articule en wm longueur/targeu Particules/mm?
° p.m2 p * Pour chaque particule
. n=5.986 n=1.042 n=1.629 u=1982
BM2FOWT1
o =2.569 o=1.794 o= 1.809 o =10.77344 >8046.58
n=7458 u=1.708 n=2.125 n=2.010
B2MFOWT?2
o =1.388 o =4.009 0=2.874 o =0.8221 39624.61
pn=4.360 w=0.6157 u=1.290 pn=2.024
B2MFIWTI
6=07082 |o=1.190 o = 1.355 o = 0.83546 64998.26
n=17.309 w=10.7475 p=1.246 pn=1.842
B2MFIWT2
o =3.3008 o =1.969 o =1.603 o =0.6796 86374.67
, u=>5.852 n=0.7291 p=1.284 p=1901
B2MF3WTI
6=2513 = 1563 G =1.410 o =0.7368 72992.70
- n=4.268 u = 0.6206 n=1234 n=1992
B2MF3WT2
o =0.8380 o=1.216 o=1.179 o =0.7892 47792.84
u=4.465 n=0.8180 w=149 n=2.011
B2MFSWTH
6=1.138 o =1.180 o =138 o = 0.80045 46228.71
n=3.247 pn=0.5694 p=1.153 pu=1.903
B2MF5WT2
6=07649 | o=1.296 o = 1.140 6 =0.7121 39103.32

901
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4.2.4 Analyse des intermétalliques du fer (sans mischmetal)

Les figures 54 a 59 montrent les courbes de 1’analyse thermique des alliages 0.4%,
0.8% et 1.2% en fer pour les deux températures de surchauffe T; et T,. Trois principales
phases intermétalliques de fer sont rencontrées dans les alliages d’aluminium 319.2: les
plaquettes ségrégées qui se forment & I’état liquide, la phase o-fer et la phase B-Fe qui est
nuisible aux propriétés mécaniques de ces alliages. Selon Gruzleski et Mackay™, la phase
B-Fe est observable sur les courbes d’analyse thermique lorsque la concentration en poids
du fer est supérieure ou égale & 0.6%. D’autres paramétres peuvent diminuer la quantité de
la phase f-Fe tels que la surchauffe et le taux de refroidissement. Le facteur de ségrégation
qui caractérise la précipitation des plaquettes ségrégées est définit par la formule suivante :
= (1 x %Fer) + (2 x %Mn) + (3 X %Cr)’. Le rapport des poids Fe/Mn = 2 peut abaisser le
risque d’obtenir la phase pré-eutectique AlsFeSi 2. Alors, que le rapport'® Mn/Fe = 1/2 ou
1/1.5 permet la cristallisation compléte des intermétalliques de fer en phase o dans les
alliages 319. Le méme auteur ajoute que la phase P-fer se forme & des niveaux de Mn,
inférieurs a 0.35%, ce qui est le cas dans le présent travail de recherche. Lakshmanan et
al. " précisent que les plaquettes ségrégées se forment pour une concentration en Mn

supérieure a 0.5%.
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Figure 57. Courbe de I’analyse thermique de I’alliage BMIFOGT?2.
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Figure 58. Courbe d’analyse thermique de I’alliage BM2FOGT1.
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La précipitation des trois phases f-Fe: pré-eutectique, co-eutectique et post-
eutectique lors du refroidissement de I’alliage hypo-eutectique Al-Si, dépend de plusieurs
paramétres. Les principaux parameétres sont la température de surchauffe, la concentration
en fer et la présence d’agent neutralisant. La température de formation de la phase p-Fe
détermine sa microstructure. En effet, lorsque la température de formation Ty est basse, la
diffusion du fer est difficile, ce qui diminue la taille de chaque particule. La phase 3-Fe
pré-eutectique qui se forme a haute température ol la diffusion des atomes est facile, a une
grande taille. Les températures de formation des phases observées sur les courbes de

1. 50

refroidissement sont comparées 2 celles trouvées par Gruzleski e al. °° et Bickerud et al.

(voir tableau 20). Les résultats obtenus par Gruzleski ez al. *® montrent que la relation entre
la température de formation de la phase B-Fe pré-eutectique et la concentration en poids de
fer a une tendance linéaire. Comme la phase 8-Fe pré-eutectique ne peut-étre observée sur
la courbe d’analyse thermique qu’a partir de 0.6% en fer, on a extrapolé grice a cette
relation linéaire, pour obtenir la température de formation de cette phase pour I’alliage
contenant 0.4% en fer. Pour un tel alliage, la phase 3-Fe pré-eutectique n’existe pas car sa
température de formation obtenue pﬁr extrapolation montre qu’il s’agit plutdt de la phase (-
Fe co-eutectique (voir référence tableau 20). Les phases intermétalliques de fer sont

observables sur les courbes de refroidissement uniquement & I’équilibre. La température de

formation de la phase B-Fe post-eutectique chez 1’alliage 0.4%-fe augmente lorsqu’on
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surchauffe 1’alliage 2 la température T2 = 950°C. Ceci se traduit par une diminution de la
densité de cette derniére, car une haute température de formation facilite la diffusion des
atomes et engendre des particules f plus longues. Pour I’alliage 1.2%-Fer la température
de formation de la phase B ne subit pas de changements significatifs lorsque la température
de surchauffe passe a T2 =950°C. Cependant sa densité chute dramatiquement. La densité
calculée correspond a celle des phases pré-eutectique, co-eutectique et post—eutectiqué. On
remarque aussi que la température de formation de la phase B-Fe post-eutectique et pré-
eutectique augmente d’une manicre significative avec la concentration en fer. Celle de la
phase co-eutectique semble rester constante.

Tableau 21. La température de formation des phases intermétalliques de fer (B-Fe)

(Alliages coulés en moule graphite, 0% en mischmetal (MM))

Température Densité Loneueu Lare
#Figure | Alliage Les phases de Référence | totale de E; m r Enaerl;r
formation la phase f # #
Post-eutectique B 539°C
0.4%Fe- . * 67 =58 =3
6 1| Co-eutectique B s61°C | seaC® | oo oy I
Pré-eutectique f - :
63 0.4%Fe- | Post-eutectique B 551°C 30 \ p=>58 p=3
T2 Co-eutectique B 563°C P/mm =43 c=2
66 0.8%Fe- | Pré-eutectique 8 578°C 575°C > 238 =85 p=3
T1 Co-eutectique B 560°C P/mm? o=69 og=1
3 . © o 2
0.8%Fe- Prcj, eutectfque a 590°C 590°C 159 =42 p=2
67 T Pré-eutectique 8 580°C Plmm? c=133 c=1
Co-eutectique P 562°C B -
68 1.2%Fe- | Pré-eutectique B 588°C 592°C ¥ 402 p =103 h=4
Tl Co-eutectique 560°C P/mm? o=57 c=2
69 1.2%Fe- | Pré-eutectique f§ 586°C 137 ) L=62 p=3
T2 Co-eutectique 8 561°C . P/mm c=41 c=1

* Extrapolation. p = moyenne. © = Ecart-type.
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On n’a pas pu déterminer la température de formation des autres phases puisqu’elles
ne sont pas observables sur les courbes d’analyse thermique. Néanmoins on a réalisé

I’analyse métallographique de ces alliages. Le tableau 21 résume cette analyse.

Tableau 22. La densité de la phase ¢ et des plaquettes ségrégées.
Alliage sans mischmetal coulé en moule graphite

Densité des plaquettes
Alliage Densité de la phase . -
segrégées
0.4%Fe-T1 1.50 P/mm* 1.50 P/mm*
0 4%Fe-T2 1.90 P/mm* 1.10 P/mm°
0.8%Fe-T1 0.04 P/mm’ 1.22 P/mm*
0.8%Fe-T2 0.00 P/mm* 4.36 P/mm*
1.2%Fe-T1 0.46 P/mm* 0.61 P/mm*
1.2%Fe-T2 1.22 P/mm® 1.71 P/mm*

Pour les alliages coulés a T1 = 750°C, la densité de la phase o et celle des
plaquettes ségrégées diminue lorsque la concentration en fer augmente, par contre celle de

la phase B-Fe augmente comme illustré dans la figure 60.
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La densité de la phase alpha-Fe et plaquettes ségrégées. Alliage coulé a2 T1
(0% mischmetal).
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Figure 60. Densité des intermétalliques en fonction du % en fer (0% mischmetal)
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Lorsqu’on surchauffe les alliages 2 T2 = 950°C, la densité de la phase o et les
plaquettes ségrégées augmentent alors que celle de la phase B-Fe diminue (voir figure 61 et
tableau 21). Les parameétres géométriques longueur et largeur des particules la phase p-fe
varient en fonction de la température de la surchauffe et de la concentration en fer (figure
62). La longueur de ces particules augmente lorsque la concentration en fer augmente et
elle diminue lorsque la température de coulé passe de 750°C a 950°C. Cette diminution
s’explique par le manque de fer engagé dans la formation des plaquettes ségrégées et la
phase a-Fe. D’autres paramétres peuvent aussi influencer la longueur des particules B
comme le temps de précipitation de ces dernieres. En ce qui concerne la largeur de ces
particules, le changement est important a2 1.2 %. Nous avons remarqué qu’elle augmente
d’une maniére significative lorsqu’on passe de 0.4% a 1.2% en fer. La surchauffe diminue
aussi la largeur de ces particules. La mesure de la largeur dépend de la coupe qu’on réalise
et de la quantité de fer mise en jeu. II est donc difficile de conclure dans le cas de I’alliage

contenant 0.4% en fer.
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La densité de a-Fe et Plaquettes ségrégées
(Alliage 0% Mischmetal coulé a T2)
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Figure 61. Densité des intermétalliques en fonction de % en fer (0% mischmetal) (Suite).
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Figure 62. Paramétres géométriques de la phase B-Fe.
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4.2.5 Analyse des intermétalliques (avec mischmetal)

L’analyse au microscope électronique nous a montré I’existence d’une nouvelle
phase MM liée au mischmetal qui a la méme morphologie que la phase . Il est difficile de
la distinguer de cette derniére. Les figures 63 & 68 représentent les courbes de
refroidissement des alliages en question. Ces courbes mettent en évidence deux nouveaux
pics correspondant a deux nouvelles phases : MMI1 et MM2. Les caractéristiques de ces
intermétalliques sont colligées dans les tableaux 22 et 23. On ne peut faire correspondre un
de ces pics 2 la phase MM par manque de preuves. Les nouvelles phases li€es au
mischmetal sont observables sur les courbes de refroidissement pour deux valeurs de la
concentration en fer en 1’occurrence 0.8% et 1.2%. La phase MM1 disparait chez I’alliage
1.2% en fer 5% mischmetal coulé 2 la température T2 = 950°C. La densité de la phase
MM, est calculée en retranchant la densité de la phase B mesurée pour 1’alliage 0%-
Mischmetal a celle de I’alliage 5%-Mischmetal. On étudie le cas limite 0%-Mischmetal et
5%-Mischmetal pour quantifier d’une maniére significative la phase MM. La densité de

“cette derniére augmente avec la concentration en fer (figure 69) dans les alliages coulés a la

température T1 = 750°C. Le méme phénomene est observé lorsque chaque alliage est coulé

a la température de surchauffe T2 = 950°C, sauf pour I’alliage 0.8% fer 5% mischmetal.
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Tableau 23. La température de formation des phases intermétalliques avec mischmetal
(Alliages coulés en moule graphite a T1 = 750°C et T2 = 950°C, 5%
de mischmetal (MM), 1 = moyenne, ¢ = Ecart-type.)

#Figure Alliage Phase Température | Densité Prmm’ Longueur en pm Largeur en um
: . o et MM : BetMM :
| 04%FesHMM g‘z‘&‘ﬁc“q"e B 545°C " p=95,06=132 p=4,0=2
Tl MM 46
i . o B et MM : fet MM :
o | 04%FesHMM g‘z‘&‘ﬁc“q“e B saa%c 141 n=81,0=64 p=3,0=2
T2 MM 11
Mischmetal MM 1 605°C
Pré-eutectique o 592°C 004 | Bet MM : et MM :
70 0.8%Fe5%MM | Pré-cutectique 3 579°C p=8l,0=121 u=3,0=3
Tl Mischmetal MM2 566°C
B et MM 314
MM 118
Mischmetal MM 1 606°C
0.8%Fe5S%MM Pré-eutectique 8 585°C B e_t:;lM N 45 B e_tLI’\dM~:2
71 o7 Mischmetal MM2 571°C p=850= p=%0=
T2
B et MM
MM 298
69
Pré-eutectique 3 585°C Bet MM : Bet MM :
7 1.2%Fe5%MM | Mischmetal MM2 568°C 1=91,0=284 p=4,0=1
Tl B et MM 824
MM 422
) fetMM: B et MM :
- 0,
13 | 12%FesHMM gr:ti‘/‘lfﬂc“q“e b 585°C 36 |m=540=46 p=20=1
T2 MM 199

8CI
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Alliage 5%-Mischmetal
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Figure 69. La variation de la densité de la phase du mischmetal
en fonction de la concentration en fer.




Tableau 24. La densité de la phase o et des plaquettes ségrégées.

(Alliage coulé en moule graphite contenant du mischmetal (MM) )

130

Alliage

Densité de la phase o

Densité des plaquettes

ségrégées

0.4%-Fe 5%MM T1 0.00 P/mm* 5.00 P/mm*
0.4%-Fe 5% MM T2 1.90 P/mm* 5.51 P/mm°*
0.8%-Fe 5% MM T1 0.04 P/mm* 2.90 P/mm*
0.8%-Fe 5% MM T2 0.00 P/mm* 8.18 P/mm°*
1.2%-Fe 5%MM T1 0.84 P/mm* 2.80 P/mm*
1.2%-Fe 5%MM T2 0.43 P/mm° 0.86 P/mm*

Dans les alliages 5% mischmetal la densit¢ de la phase ¢ augmente avec la

concentration en fer, chez les alliages coulés & la température T1 contrairement aux alliages

4 0% en mischmetal (figure 70-a). On peut considérer dans ce cas le fer ou la phase qui lui

est associée comme un agent de germination de la phase ¢, car la concentration du

manganése est constante. Cependant, lorsqu’on surchauffe les alliages & T2 = 950°C, la

densité de cette dernieére diminue lorsque la concentration en fer augmente (voir figure 70-

b). Ceci montre que la surchauffe a détruit I’agent de germination de la phase o lorsque le

niveau de fer augmente.
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Densité de la phase a. Alliage coulé a T1
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Figure 70. La densité€ de la phase o pour les alliages 5% mischmetal.
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La densité des plaquettes ségrégées augmente lorsqu’on ajoute du mischmetal (5%).
De plus, & la température de surchauffe T1 = 750°C, elle diminue dans les deux cas, 0% et
5% en mischmetal, lorsque la concentration en fer augmente (voir figure 71-a). La densité
des plaquettes ségrégées chez les alliages coulés a la température de surchauffe T2 =
950°C, augmente avec la concentration en fer comme illustré pér la figure 71-b. Le méme
phénomene est observé chez les alliages 0% mischmetal coulé a T2 = 950°C et que cette
densité est plus importante dans les alliages contenant le mischmetal que ceux qui n’en
contiennent pas sauf a 1.2% Fe ou les deux densités sont équivalentes. La courbe 71-a
illustre I’influence de la surchauffe sur la formation des plaquettes.

La longueur des phases P et mischmetal diminuent légérement lorsque la
concentration en fer croit (Figures 72-b et 73). Ce résultat prévoit une amélioration relative
des propriétés mécanique des alliages & haute concentration en fer. En plus, on constate
que la longueur de ces particules diminue et devient plus uniforme lorsque les alliages sont
coulés 2 T2. La diminution de la longueur de la phase f et mischmetal peut étre expliquée
par le rayon atomique des lanthanides qui est supérieur & celui des éléments présents dans
Palliage de base, ce qui rend difficile la diffusion des particules de la phase B-Fe et la

saturation du fer car ce dernier est I’un des constituants des autres phases intermétalliques.
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Densité des plaquettes ségrégées. Alliage 5%-Mischmetal
9
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Figure 71. La densité des plaquettes ségrégées chez les alliages 5% mischmetal et ceux

coulés a la température T, et Ts.
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Densité des plaquettes ségrégées. Alliage coulé a T2
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Figure 72.

Les caractéristiques des particules f et mischmetal.
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Figure 73. Les caractéristiques des particules § et mischmetal.
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4.2.6 Analyse des intermétalliques (moule métallique)

Sur les courbes d’analyse thermique des alliages coulés en moule métallique, il est
tres difficile de mettre en évidence les pics des phases intermétalliques qui se forment a de
trés hauts taux de refroidissement. La figure 74 représente les courbes d’analyse thermique
de deux alliages a haute teneur en fer 1.2% en poids et en mischmetal 5% en poids qui
devraient en principe montrer les pics. L’analyse métallographique telle que montrée par le
tableau 24, vérifie I’hypothése de I’effet du taux de refroidissement et de la surchauffe sur
la phase 8. En effet, la densité de cette phase augmente, & cause de sa fragmentation,
lorsqu’on coule I’alliage en moule métallique. La surchauffe transforme la phase § en
phase o et augmente la densité des plaquettes ségrégées dans les alliages de base sans
mischmetal. L’effet du mischmetal dans les alliages coulés & T1 se manifeste par
I’augmentation de la densité des plaquettes ségrégées et de 1’apparition d’une nouvelle
phase liée au mischmetal. L’addition de 5% de mischmetal s’accompagne aussi d’une
augmentation des plaquettes ségrégées comme dans le cas des alliages coulés en moule
graphite. Dans les alliages sans mischmetal coulés & T2, toute la phase P est transformée en
phase o et plaquettes. Lorsqu’on ajoute 5% du mischmetal la phase ¢ disparaisse (voir
tableau 25). De plus, on assiste & I’apparition de la phase du mischmetal avec une haute
densité et une augmentation de celle des plaquettes ségrégées. La longueur de la phase 8

diminue lorsque I’alliage est coulé en moule métallique (tableau 26). En effet un
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refroidissement rapide empéche la diffusion des atomes pour donner naissance a des
particules {3 de petite taille. Seule la surchauffe semble affecter la longueur de la phase B et
le mischmetal (diminution significative), alors que 1’addition du mischmetal n’a pas d’effet
sur la taille de ces particules chez les alliages coulés a2 T1. On ne peut conclure dans les cas
des alliages coulés & T2 puisque les particules 3 et mischmetal ne se sont pas formées dans

le cas de I’alliage 1.2%-Fe 0%-mischmetal.
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Alliage 1.2% Fe 5% Mischmetal, coulé a T2
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Figure 74. Courbe d’analyse thermique (moule métallique)

Difficulté de mettre en évidence les intermétalliques.




Tableau 25. La densité des phases intermétalliques de fer (moule métallique)

Phase Plaquettes Phase du
B-Fe o-Fe

Alliage ségrégées | mischmetal
1.2-Fe-0%-mischmetal-T1 | 1279 P/mm” 0P/mm®| 28 P/mm* -
1.2-Fe-5%-mischmetal-T1 | 1618 P/mm® 0P/mm®| 120P/mm®| 339 P/mm*
1.2-Fe-0%-mischmetal-T2 0P/mm®| 196 P/mm®| 216 P/mm” -
1.2-Fe-5%-mischmetal-T2 | 2767 P/mm* 0 P/mm* | 290 P/mm* | 2767 P/mm”
Tableau 26. La phase B dans les alliages 1.2% en fer (moule métallique)

Alliage Longueur moyenne en um Ecart-type
1.2-Fe-0%-mischmetal-T1 11 5
1.2-Fe-5%-mischmetal-T1 11 5
1.2-Fe-0%-mischmetal-T2 - -
1.2-Fe-5%-mischmetal-T2 7 4
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CHAPITRE 5

ANALYSE DE LA MICROSTRUCTURE DES

INTERMETALLIQUES

5.1 Introduction

La détermination de la géométrie dans I’espace et la structure d’une phase nous
permettent de prédire certaines propriétés mécaniques des alliages. En général, les
intermétalliques ont une géométrie tridimensionnelle. Les deux principales phases
intermétalliques o et B ont une forme apparente selon la coupe qu’on réalise. La phase
prend la forme des plaquettes apparaissant comme des aiguilles selon une coupe
transversale *, Cependant, 1a phase ¢ se présente sous deux formes : écritures chinoises et

plaquettes ségrégées .

Les plaquettes ségrégées se forment lorsque le métal est a ’état
liquide ou la diffusion des particules est facile, attirées par la gravité elles se concentrent au

fond du creuset. Dans le présent travail d’autres phases intermétalliques existent : Al,Cu et
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les phases liées au mischmetal. Le rapport de concentration entre le fer et le manganése
dans nos alliages vérifie la relation empirique connue sous le nom de facteur de

ségrégation.

5.2 Microstructure

Tous les échantillons étudiés ont été prélevés prés du thermocouple pour une
correspondance significative entre les phases vues lors de I’analyse métallographique et
I’analyse thermique. Les images présentées dans ce chapitre correspondent a ceux
obtenues par le microscope €lectronique pour différencier les phases liées au mischmetal de
ceux liées au fer et au cuivre, ainsi que ceux obtenues par le microscope optique. Tel
qu’illustré a la figure 75-a, le titre bas en fer (0.4%) avec une surchauffe 2 la température
T2 = 950°C favorisent la formation de la phase o-Fe. La température de précipitation de
cette derniére, comme a €té montré, fluctue autour de la valeur 590°C. 1I est difficile de
mettre en évidence 1’agent de germination autour duquel les premiers germes de cette phase
prennent naissance. Aprés la premicre solidification (oc-Al),;la formation de |’eutectique
Al-Si et la précipitation des intermétalliques du fer, la quantité d’aluminium liquide qui
reste réagit avec le cuivre (3.5% en poids dans 1’alliage) pour précipiter I’eutectique Al-
AlCu qui se forme au dessus de la phase (3-Fe (figure 75-b). La phase §-Fe persiste malgré
la surchauffe car les teneurs en fer dans le cas des alliages de la figure 75-b et 76-a sont

respectivement 0.8% et 1.2% en poids.
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Lorsque la concentration en fer augmente la densité de la phase (3-Fe augmente
aussi (figure 76-a). Nous avons identifié les trois catégories de la phase B-Fe sur les
courbes d’analyse thermique :

- la phase B-Fe pré-eutectique: la facilité de la diffusion des particules 2 la
température de 575°C, I’augmentation de la température de précipitation de cette
derniére et le nombre limité des germes lui acquierent une grande taille,

- la phase B-Fe co-eutectique: sa température de formation dépend de celle de
I’eutectique et sa longueur est légérement inférieure & celle qui se forme avant
I'eutectique Al-Si,

- la phase B-Fe post-eutectique : sa température est inférieure a celles des deux
derniéres d’ol sa petite taille.

D’apres la revue de littérature du chapitre 2, aucun auteur n’a mentionné les conditions
de formation de la phase B-Fe tel que le type d’agent de germination. Les plaquettes
ségrégées peuvent agir comme site de germination de la ‘phase B-Fe, puisqu’elles se
forment avant cette derniére dans le métal liquide (figure 77-a). Les plaquettes ségrégées
qui a la méme fénnule chimique que la phase o-Fe, se présentent comme des étoiles, des
croix ou plaquettes. La phase liée au mischmetal sous forme d’aiguille est visible sur les
images obtenues par le microscope électronique. En effet grace & leur numéro atomique

élevé, environs le double que celui du fer et du cuivre, ces aiguilles sont plus brillantes que
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celles de la phase B-Fe (figure 76-b et 77-b). Avec un fort grossissement (figure 78-a) on
remarque que la phase liée au mischmetal sous forme d’aiguilles peut étre observable sous
la forme de plaquette dépendamment de la coupe qu’on réalise comme la phase B-Fe. La
figure 78-b montre une autre morphologie sous laquelle la phase ¢-Fe qui se forme dans le
métal liquide en I'occurrence des plaquettes qui, attirées par la gravité, se concentrent au
fond du creuset, d’oll le nom plaquettes ségrégées. Le pic sur les courbes d’analyse
thermique dans les alliages contenant 5% de mischmetal, correspond a la deuxieéme phase
liée au mischmetal. Ce pic est situé dans la région du métal liquide et correspond aux
nouvelles plaguettes ségrégées contenant les métaux rares du mischmetal, de plus il est
confirmé par l’analyse spectroscopique (figure 80-a). La méme figure montre la co-
précipitation des plaquettes ségrégées liées aux fer avec ceux du mischmetal et met en
évidence la précipitation coopérative des intermétalliques du fer, du mischmetal et du
cuivre. Les plaquettes ségrégées liées au fer et au mischmetal se présentent aussi sous

forme d’étoile comme le montrent les deux figures 79-a et 80-b.
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CHAPITRE 6

ANALYSE DES ESSAIS DE TRACTION

6.1 Introduction

Le but des essais mécaniques est d’obtenir des valeurs des propriéi€s qui seront
utilisables dans les calculs de résistance des matériaux ou qui permettront d’apprécier le
comportement d’un matériau en service. Les changements des propriétés mécaniques des
alliages dépendent de I’espace interdendritique, du niveau de la modification de la phase
silicium eutectique et les types de phases intermétalliques formées incluant les
changements de leurs caractéristiques géométriques et de leurs densités. Selon Ravi ez
al”, la limite élastique conventionnelle, la résistance & la traction, la dureté et le
pourcentage d’élongation de l'alliage Al-7%Si-0.3%Mg-0.2%Fe, augmentent de 20%
lorsque la quantité de mischmetal ajoutée ne dépasse pas 1% en poids. L’amélioration de
ces propriétés est due essentiellement 2 la modification de la phase silicium eutectique,

réduction de I’espace interdendritique et ia formation de nouvelle phase telle que AlCe.
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Au-dela de 1% de mischmetal, la limite élastique conventionnelle, la résistance a la traction
et le pourcentage d’élongation diminuent, cependant la dureté augmente 37 Shimizu ez al.
*® ont montré que la dureté est indépendante de la surchauffe et de la concentration en fer
(I"alliage utilisé est Al-7%Si-0.3%Mg = alliage 356), alors que la résistance a la traction
pour tous les niveaux de fer a été affectée par 1’élévation de 750°C & 850°C. La phase B-Fe
est la plus nuisible car elle diminue dramatiquement la ductilité ®. L’augmentation de la
teneur en fer dans l’alliage de fonderie 13%-Si réduit ses propriétés mécaniques,
particulierement [’élongation (allongement plastique), 2 cause de la formation des

plaquettes et/ou les aiguilles ’,

6.2 Préparation des éprouvettes de traction

Les éprouvettes ont ét€ préparées en coulant chaque alliage dans le moule « Stahl »
préchauffé a 450°C. Cette température représente la valeur optimale qui donne un moulage
adéquat. Pour chaque alliage on augmente la teneur en titane a = 0.25% en poids pour
raffiner les grains et améliorer leurs propriétés mécaniques de base. Pour les alliages dont
la teneur en fer égale 2 0.4% et 0.8% les coulés a-750°C et 950°C ont été réalisées
directement dans le moule « Stahl ». Cependant, pour les alliages & 1.2% en fer, il était
difficile de réaliser un moulage adéquat directement & partir de la température de surchauffe

de 950°C. Comme le montre la figure 81, le moule obtenu dans ce cas contient beaucoup
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Shimizu er al. '® ont montré que le changement dans la forme des intermétalliques
de fer n’est pas affecté par [’historique thermique du métal liquide, si une fois ce dernier est
surchauffé & la température pour laquelle les intermétalliques du fer cristallisent en écriture
chinoise. En se basant sur ce résultat, une fois chauffé a 950°C le métal liquide est
maintenu a cette température pendant 20 minutes et refroidit dans le four jusqu’a 750°C,
puis couié directement dans le moule « Stahl » en respectant les procédures de dégazage
conventionnelles (figure 82 et 83). Les alliages qui constituent les éprouvettes de traction
sont considérés comme des alliages coulés 2 I'équilibre. Leurs propriétés mécaniques
peuvent étre interprétées par [’analyse thermique et métallographique des alliages coulés en

moule graphite.

Procedure de degazage
)'s Plague
Agitateur en graphite

1 ?

Sortie du gaz

Creuset

Figure 82. Procédure du dégazage
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950°C

Refroidissement dans la fournaise

Dégazage 750°C

|
v

{On coule dans ie moule "Stahl’|

Température (°C)

Temps (s)

Figure 83. Procédure de préparation des éprouvettes pour les alliages 1.2% en fer

Les éprouvettes de traction ont été testées au moyen d’une presse Instron 2 une
vitesse de déplacement constante de 0.5 mm/min (0.02 po/min). Les éléments de mesures
sont reliés a un systéme d’acquisition de données externe a la presse. L’allongement est
transformé en déformation et la force en contrainte grace a un logiciel. Pour chaque alliage

on a préparé entre quatre et six éprouvettes. On obtient ainsi la moyenne et I’écart-type de
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la limite élastique (I.E & 0.2% de déformation), la limite ultime (L.U) et ’allongement 2 la

rupture (A%, ou le pourcentage de déformation).

6.3 Traitement thermique T6
Les traitements thermiques ont été réalisés au moyen du four 2 air forcé de type CDF-
147, fabriqué par BLUE M ELECTRIC. Ce traitement qui est le traitement thermique
standard recommandé pour I’alliage 319 se divise en trois étapes successives:
1) une mise en solution solide & 500°C durant 8 heures afin de dissoudre les phases
solubles dans I’aluminium;
2) une trempe & ’eau a environ 60°C (eau chaude pour diminuer les contraintes) dans
le but de garder en sursaturation les phases dissoutes;
3) le traitement de vieillissement d’une durée de 5 heures 2 150°C pour précipiter les
phases durcissantes (Mg,Si, CuAlyetc.).
Les échantillons, quelques minutes aprés la trempe, ont été portés directement au

congélateur.

6.4 Analyse des essais de traction
Les figures 84 2 89 résument les propriétés mécaniques des alliages étudiés dans le

présent travail. Dans le cas des alliages 0.4%-Fe, le pourcentage de déformation et la limite
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ultime diminuent lorsque la concentration en mischmetal et la température de surchauffe
augmentent. La limite élastique conventionnelle subit une légére diminution dans le cas
des alliages 1%, 3% et 5% en mischmetal, coulé & T1, on observe une faible diminution &
5% en mischmetal. Pour les alliages de base 0.4%-Fe-0%-mischmetal il n’y a pas eu
d’amélioration des propriétés mécaniques avec ['augmentation de la température de
surchauffe, contrairement a ce que certains chercheurs ont trouvés dans d’autres alliages
Al-Si. Ceci s’explique par une diminution de la densité de la phase du silicium eutectique
(tableau 26).

Les effets nuisibles du fer se traduisent par une dégradation des propriétés
mécaniques des alliages. En outre, la nouvelle phase du mischmetal, en forme d’aiguilles,
va contribuer a bloguer le métal liquide et former des porosités ce qui va contribuer & la
dégradation de la ténacité de ces alliages. Les propriétés mécaniques des alliages 2 0.8% en
fer se détériorent lorsque la concentration en mischmetal et la température de surchauffe
augmentent, malgré que la phase du silicium subit des modiﬁcations significative (tableau
26). Cette dégradation peut étre attribuée 2 la phase f et & la nouvelle phase du mischmetal

en forme d’aiguilles.



Tableau 27. L’analyse du silicium aprés le traitement thermique T6.

MM = mischmetal, 4 = moyenne, 0 = écart-type
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Surface Le rapport
Alliage Surface moyenne | moyenne de Longueur de longueur/largeur Densité
= en % chaque chaque particule de chague Parti/mm?
particule particule
w=4.926 p=9.546 #=5472 p=2.3
0.4%Fe0%MM, T1 5500.32
o = 0.6828 o=11.14 o= 4.619 o=1.081
w=3.547 u=7.291 u=4.272 u=1.957
0.4%Fe0%MM, T2 | 4745.66
¢ =0.5539 o= 8.996 ¢ =3.577 ¢ =0.886
u=3.884 u=25925 pu=3.788 w=1937
0.4%Fe5%MM, T1 6850.01
6 =0.4818 o=7.341 o =2.901 o =(0.8033
u=4.002 w=5.811 pw=3.755 w= 1928
0.4%Fe5%MM, T2 7227.34
G =0.4285 o =6.350 o=2717 o=0.7612
L= 3.480 U= 8348 u=4.880 u=2.121
0.8%Fe0%MM, T1 4353.82
o = 0.4658 o = 9.983 o =4.054 0=0.9284
Y=3.762 p=6516 u=4.091 p=2.119
0.8%FeS%MM, T1 6385.60
c=0.5332 o = 8.896 o=13328 o =0.8739
u=4.170 u=6.908 u=4.637 w=2.168
0.8%Fe0%MM, T2 5979.25
o=0.7024 o=7741 o =3.949 o= 1.038
u=4.091 u=4.122 u=3.270 u=2.136
0.8%Fe5%MM, T2 10811.99
o =0.6724 ¢=5.931 o =2.880 - c=0.9358
u=3.458 #=5.403 w=3.978 p=2.188
1.2%Fe0%MM, T1 7386.98
o =0.5990 o =6.8844 o =3.3964 6 =0.98834
=3212 = 3,668 =3.042 =1.991
1.2%Fe5%MM, T g # H 8983.38
o =0.4909 o =3.9914 o=22814 o =0.88344
pu=4.254 u=5.168 u=3.818 u=2231
1.2%Fe0%MM, T2 8809.23
o =0.7285 G = 6.447 c=3.342 c=1.079
yu=2.860 u=3.136 u=2.775 w=2.023
1.2%Fe5%MM, T2 9694.51
o =0.5673% o =3.4749 o = 2.0909 6 =0.81319
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Figure 84. Les propriétés mécaniques des alliages 0.4%-Fe.
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Figure 87. Propriétés mécaniques des alliages 0.8%-Fe (suite)

Dans les alliages a haute concentration en fer (1.2%-Fe), on a constaté que la
longueur de la phase f et du mischmetal n’augmente pas mais diminue légérement par
rapport & I’alliage 0.4%-Fe et 0.8%-Fe lorsque la concentration en mischmetal passe 2 5%
et la température de surchauffe augmente & T2 = 950°C. Ceci explique 1’amélioration du
pourcentage de déformation pour I'ailiage 1.2%-Fe 5%-mischmetal coulé¢ 2 T2 et T1. La
limite ultime et la limite élastique se dégradent avec le mischmetal mais s’améliorent
légérement avec la surchauffe, seul 1'alliage 1.2%-Fe 0%-mischmetal voit sa limite

¢lastique diminuer une fois surchauffé a T2 = 950°C.
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Propriétés mécaniques des alliages 1.2%-Fe.
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Figure 89. Propriétés mécaniques des alliages 1.2%-Fe (suite).

6.5 Analyse métallographique des éprouvettes de traction et mode de rupture

6.5.1 Analyse métallographique des éprouvettes de traction

Pour raffiner les grains, on augmente la concentration en titane dans la composition

chimique des éprouvettes par rapport a celle des échantillons utilisés en analyse thermique

et métallographique. Tel qu’illustré sur la figure 90-a, I’alliage de base 0.4%-Fe coulé & la

température T1 = 750°C, subit des modifications importantes au niveau de la phase silicium

(voir aussi tableau 26), tel que la sphéroidisation et 'augmentation de la densité

(panicules/mmz).
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La méme figure 90 montre l'insolubilité de la phase o-Fe aprés le traitement T6 pour le
méme alliage surchauffé aux deux températures T1 = 750°C et T2 = 950°C. A travers les
figures 91-a et 91-b on observe aussi la fragmentation de la phase Al,Cu. La persistance
des plaquettes ségrégées ainsi que celles li€es au mischmetal (aiguilles) aprés le traitement
T6 est illustrée dans les figures 91-b et 92-a (alliage 0.4%-Fe-5%-Mischmetal coulé 2 T1 =
750°C). Cependant, la phase B-Fe (figure 93-a, alliage de base 0.8%-Fe-0%mischmetal)
subit une modification significative. Dans les alliages a haute teneur en fer (1.2%-Fe-
0%mischmetal) on assiste a un début de fragmentation di & la grande taille de la phase B-Fe
pré-eutectique (figures 93-b et 94-a). La figure 94-b illustre la persistance des phases
intermétalliques liées au mischmetal et la dissolution difficile de 1a phase -Fe (1.2%-Fe-

5%-Mischmetal).



Micrographes optigues des alilages BMOT2 et BMIST1 aprés traitement T6
{a; Persistance de ia ;;hasfu Al Cy, alliage BMOT2
{b) Persistance des plagueties ségrégdes, alliage BMST!
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6.5.2 Mode de rupture pour les alliages coulés a T1

Le mode de rupture pour la surface des €prouvettes de traction a €t€ étudié au

moyen d’un microscope électronique. Chaque mode de rupture et les différentes phases
mises en jeu sont mis en évidence par deux techniques : faisceaux secondaires pour le mode
de rupture, et la méthode électrons rétro-diffusés pour identifier les phases.
Les alliages de base & faible teneur en fer (0.4%-Fe-0%-mischmetal) ont une bonne
ductilité d’ou la présence de fossette (coupole) de grande taille (figure 95-a). Tel
qu’illustré par la figure 95-b, la bonne ductilité de ces alliages est due a la présence de
certaines phases tel que la phase o-Fe. L’augmentation de la concentration en mischmetal
dans les alliages 0.4%-Fe, diminue la ductilité, se manifestant par des ruptures selon un
plan. Ce mode de rupture est connu sous le nom de clivage tel qu’illustré & la figure 96-a.
La surface du plan de clivage dans la phase liée au mischmetal est plus petite que celle de la
phase §-Fe.

Lorsque la teneur en fer augmente (0.8%—Fe-§‘%-mischmetal) la surface de clivage
augmente traduisant une dégradation de la ductilité (figures 97-a et 97-b), alors que
I’amélioration relative de la ductilité¢ dans les alliages 1.2%Fe-5%-mischmetal est traduite
par la présence de coupole et la réduction de la surface de clivage (figures 98-a et 98-b).
Cette derniere est essenticllement due & 'augmentation de la densité des phases du

mischmetal, des plaquettes ségrégées et la diminution de la phase B-Fe.
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Surface de rupture de Palilage BMST

{a) Image obtenue par la méthode des faisceaux secondaires {"secondary
electron image™)

{b} Image obtenue par la méthode Slectrons rétro-diffusé {"backscattered
electron image”)



Figure 97. Surface de rupture de I'alii F37%
{a) Image obienue par la méthode des faisceaux secondaires ("secondary

electron image”}

Vi I

(b) image obtenue par la méthode électrons rétro-diffusé ("backscattered

electron image”)
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Surface de rupture de !alliage BMZFST!

{a) Image obtenue par la méthode des faisceaux secondaires {"secondary
electron image")

{b} Image obtenue par la métho
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CHAPITRE 7

CONCLUSIONS ET RECOMMANDATIONS

7.1 Conclusions

L’amélioration relative du pourcentage de déformation dans le cas des alliages a
haute teneur en fer a ouvert une nouvelle voie devant I’industrie du recyclage. Ceci n’est
possible qu’avec des alliages contenant 5% de mischmetal et coulés & partir de la
température T2 = 950°C. Cependant le dernier procédé nécessitera une grande
consommation d’énergie.

Dans le présent travail de recherche nous sommes arrivés aux conclusions
suivantes :
1) Le raffinement des grains et la modification de la phase du silicium dépendent du

taux de refroidissement, de la présence d’agents de germination (surfusion), de la durée de

la croissance, de I’instant de germination et de la température de précipitation de la phase.
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L’espace interdendritique dans le présent travail, n’a pas subit de changement substantiel
lorsque la concentration en mischmetal et la température de surchauffe augmentent.
Contrairement aux alliages eutectiques et des alliages dont la teneur en silicium est
inférieure & 0.13% en poids, on a observé des surfusions nulles 2 des hauts taux de
refroidissement. Dans le cas de 'alliage 1%-Mischmetal-0.4%-Fe coulé en moule
métallique, la surchauffe augmente la température de formation de la phase o-Al avec une
chute de la surfusion sans augmenter I’espace interdendritique. En outre, aucun parametre
contrblé dans ce travail de recherche ne peut expliquer le comportement de !’espace
interdendritique dans les alliages coulés a P’équilibre 2 partir de la température de
surchauffe T2. Ceci est vrai aussi dans le cas de I’alliage 3%-Mischmetal coulé en moule
métallique a2 T2.

2) Dans tous les alliages 319 on n’a pas observé de surfusion lors de la réaction

L. 37

eutectique Al-Si contrairement & Ravi et al. ' qui ont utilis€ I’alliage 356. Hors €quilibre la

température de premiére réaction eutectique Al-Si Tg de I'alliage de base 0.4%-Fe diminue
une fois surchauffé & T2 = 950°C, alors que la densité du silicium diminue au lieu
d’augmenter. Probablement le temps de l'instant de la réaction ’a emporté sur la

diminution de la température de I’eutectique, €tant donné que dans ce cas, cette réaction se

produit une seconde plus tard.
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3} La densité de la phase du silicium augmente d’une maniére significative lorsque la
concentration en fer et le taux de refroidissement augmentent. La modification de la phase
silicium eutectique est plus nette avec un taux de refroidissement élevé qu’avec ’addition
du mischmetal.

4} Sans addition de mischmetal, la densité et la longueur de la phase B-Fe diminue
lorsqu’on surchauffe les alliages a la température T2 = 950°C. Comme a été prévu par
d’autres chercheurs, cette diminution s’accompagne par une augmentation de la phase o-
Fe. La densité de la phase 3-Fe augmente lorsque la concentration en fer augmente. Le
phénomeéne inverse est observé concernant la densité de la phase o-Fe et les plaquettes
ségrégées.

5) Des nouvelles phases li€es a I’addition du mischmetal (5% en poids) apparaissent
pour les deux valeurs de la concentration en fer 0.8% et 1.2% (analyse des courbes de
refroidissement). L’une d’elles a la forme des aiguilles (comme la phase B-Fe). Elle peut
ainsi nuire aux propriétés mécaniques des alliages. La densité de cette phase augmente
avec la concentration en fer se caractérisant par une valeur minimale chez ’alliage & 0.8%-
Fe coulé€ a la température T2. L’autre phase ressemble aux plaquettes ségrégées et se forme
lorsque le métal est & 1’état liquide.

6) La concentration des plaquettes ségrégées augmente avec la concentration en fer

dans les alliages 5%-mischmetal coulés a la température T2. Le phénomeéne inverse est
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observé chez ceux coulés & la température T1 (0% et 5% en mischmetal). La phase o-Fe
voit sa densité diminuer dans les alliages de base (0%-mischmetal) coulé a T1 et les
alliages 5%-mischmetal coulé a T2, lorsque la densité en fer augmente, alors qu’elle
augmente légérement dans le cas des alliages 5%-mischmetal coulé a T1.

7) On constate aussi une légére diminution de la longueur des particules p-Fe et aussi
des particules de la phase du mischmetal MM, lorsque la concentration en fer et la
température de surchauffe augmentent. Cette diminution peut étre expliquée par le fait que
le rayon atomique des lanthanides qui est supérieur & celui des éléments présents dans
I’alliage de base, rend difficile la diffusion des particules 3-Fe et par la saturation du fer car
ce dernier est I’un des constituants des autres phases intermétalliques.

8) Les propriétés mécaniques des alliages 319 et particuliérement le pourcentage de
déformation se détériorent dans le cas des alliages avec 0.8%-fer et 5%-mischmetal, alors
qu’elles s’améliorent avec une teneur en fer plus élevée (1.2%-Fe). En effet la diminution
de la longueur des aiguilles, la surchauffe et I’augmentation de la densité des plaquettes

ségrégées en constituent les principaux causes.

7.2 Recommandations

Pour étudier en profondeur I’effet des terres rares (les constituants du mischmetal),

7% 2

il est préférable d’étudier I'effet de chaque éiément individuellement (cérium, lanthane
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etc.). En outre I’analyse calorimétrique est préconisée pour identifier les pics liés aux terres
rares sur les courbes d’analyse thermique. Cette technique est reconnue par sa précision

par rapport aux courbes de refroidissement usuelles.



1Y)

2)

3)

4)

5)

6)

7)
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