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Résumé

Cette étude a permis de caractériser plusieuragabi Al-Fe de différentes
compositions en fer élaborés par fusion haute #&age. Différentes phases
métastables ont pu étre identifiées a I'état buxt @tés des phases déja prévues par
le diagramme d’équilibre.

Le degré d’'ordre a grande distance et le facteuedwérature ont également
eté déterminés.

Les mesures de microdureté Vickers montrent un mmaxi prononcé vers 50%
poids Al, ce qui est en faveur d’'un effet de dusemment combiné mettant en jeu le
durcissement de solution solide et le durcissempanprécipitation.

L’'analyse par diffraction des rayons x desatee échantillons Al-74wt
%Fe Al-60wt%Fe brut et Al-74wt%Fe, Al-60wt%Fe testindique qu’il y a une
phase ordonnée. Nous avons pu observer des raigifraetion correspondant a la
structure ordonnée,BC.C, &,=0.289nm) en plus d’autres raies correspondant a la

phase d’équilibre stable /Me.



Abstract

This study allowed characterizing several Al-Feyal of various compositions
of iron produced by high frequency fusion. Differenetastable phases could
be identified in as solidified state as alreatbdjcted by the equilibrium phase
diagram.

The long range degree of order and the temperatactor were also
determined.

Measurements of Vickers microhardness show a markadimum towards
50% weight Al, which is in favour of an effect afrabined hardening bringing
into play hardening of solid solution and artificaeing.

The analysis by x-ray diffraction of four samples74wt %Fe ,Al-60wt%Fe
as-solidified and Al-74wt%Fe, Al-60wt%Fe heat tezhindicates that there is
an ordered phase. We could observe lines of dtitma corresponding to the

ordered structure B(C.C, g, = 0.289nm) in addition to other lines
corresponding to the stable equilibrium phasg-al
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Introduction générale




Introduction générale

Les alliages d’aluminium ont récemment fait 'objgtin nombre important d’études.
D’excellentes propriétés mécaniques combinées adansité relativement faible en
font une classe d’alliage promise a un grand aveld@ns une large gamme

d’applications.

Ce travail s’inscrit dans le cadre de I'étudeudirale de quelques alliages Al-Fe

obtenus par solidification sous induction hautgdence HF.

Le premier chapitre est divisé en trois partiean®la premiere, on se propose
d’étudier plus particulierement quelques uns dgse@s généraux ayant trait a
I'aluminium et ses alliages. Dans la deuxieme pantine attention particuliere est
portée sur I'étude de quelques aspects fondamed&lasolidification des alliages et
en particulier des alliages d’aluminium. La tromse partie est consacrée aux
différentes phases aussi bien stables que métestidceptibles d’apparaitre dans les
alliages Al-Fe.

Le deuxieme chapitre est réservé a la présentdesrntechniques expérimentales de
caractérisation employées dans cette étude.

Le chapitre trois, met en exergue les évolutionsrosiructurales des différents
alliages Al Fe a I'état brut et aprés traitement thermique a 680@R1étallographie,

microdureté, degré d’ordre a longue distance, panancristallin...)
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Etude bibliographique
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[-1-Alliage :
Un alliage est un mélange de deux ou plusieursurgdars. Il peut étre binaire,
ternaire ou quaternaire selon qu’il renferme dérois ou quatre éléments d’addition

[1]. On distingue deux types d’alliages :

[-1-1- Alliage homogene :
Un alliage homogéne peut étre ordonné (les atoneeslifiérentes natures
suivent une alternance stricte) ou désordonné diérents atomes occupent des

places aléatoires).

Fig-l1-1- Formes d’alliage homogéne a- alliage désionné b- alliage ordonné

En général, on a un métal majoritaire, les autrésanx sont appelés « éléments
d'alliage ». Les atomes des éléments d'alliageqmdywrendre la place des atomes du
métal majoritaire, on parle alors de « substitutignls peuvent aussi se glisser entre
les atomes de l'alliage majoritaire, on parle a&eition ». Lorsqu'un métal est présent

en faible teneur dans un alliage, on parle soudersiolution solide.

Fig-1-2- Types des solutions solides a- solutioolgle interstitielle
b- Solution solide de substitution

[-1-2- Alliage hétérogéne:



Lorsque la teneur en élément d'alliage augmenteyenrt avoir formation de
deux phases : une phase contenant peu d'élémallitggd, et une phase a forte teneur

en éléments d'alliage. Les cristallites a fortetersont appelés «precipités».

alliage

a faible teneur

joint de grain

précipité

Fig-1-3- Schéma représentant la forme d’un précigé dans une matrice
désordonnée

Les précipités sont souvent des alliages ordonngse I'on appelle

« intermétalliques ». Les intermétalliques ainsifés sont parfois par la suite étudiés
en tant qu'alliages propres, comme un nouveau i@at@t on essaie d'en produire en

tant que tel et non plus en tant que précipités.

[-2-L’aluminium et ses alliages :
I-2-1-Principales caractéristiques de I'aluminium :

En tonnage, la production d'aluminium ne représene 2 % environ de celle
des aciers. Cependant, ce métal et ses alliage®rdren seconde position pour
l'utilisation des matériaux métalliques. L'alummiwoit cette place a un ensemble de

propriétés qui en font un matériau remarquable [2].

[-2-1-1-Masse volumique :

La masse volumique de l'aluminium est de 2700 kg/rutilisation de
I'aluminium s'impose donc dans les domaines deotfestouction aéronautique et du
transport.



[-2-1-2-Résistance a la corrosion :

Grace a la couche d'oxyde qui se forme en surfasealliages d'aluminium
résistent a la corrosion. On peut rendre cettefooyrotectrice d'oxyde plus épaisse
par anodisation. L'aluminium et ses alliages peustas étre utilisés sans protection
supplémentaire comme revétements extérieurs dendyd@is. Par contre, dans les
milieux corrosifs, les alliages d'aluminium peuvenbir les effets de la corrosion.
Des piqglres, de la corrosion sous contrainte, déatigue corrosion, voire de la
corrosion généralisée peuvent se développer. Reucahditions données, la sévérité

de l'attaque dépend de l'alliage utilisé et deé&tan

[-2-1-3-La conductibilité électrique :

La conductibilité électrique de I'aluminium commwiatement pur atteint 62 %
de celle du cuivre. Par ailleurs, la masse volumidu cuivre est plus élevée que celle
de I'aluminium. Un conducteur en aluminium, donmiasse est inférieure a celle d'un

conducteur en cuivre, s'échauffe moins.

[-2-1-4-Propriétés mécaniques :

L'aluminium commercialement pur possede, a l|'éauit, des propriétés
mécaniques faibles. On peut toutefois amélioresicldmablement ces propriétés par
écrouissage, addition d'éléments d'alliage ouetrants thermiques, selon les cas.
L'aluminium et ses alliages ont une structure @ltinse cubique a faces centrées. lIs

font donc preuve, a I'état recuit, d'une excelleligtilité a toute température.

[-2-1-5-Propriétés de mise en forme :

L'aluminium a une température de fusion relativeiiasse, d'environ 660°c. I
en résulte une facilité de fusion qui présentevamtage certain pour les opérations de
fonderie. L'aluminium est tres ductile, on peutaent le mettre en forme a I'état
solide, par déformation plastique.

Les alliages peuvent étre mis en forme selon dechniques.



-Mise en forme par corroyage.
Elle concerne les demi-produits et les produitsisf On travaille par
déformation a chaud des lingots, des billettesemibtames de coulée continue.

-Mise en forme par fonderie
Pour les alliages corroyés, une distinction estefantre les alliages non

trempants et les alliages trempants.

Catégorie d’'alliages Méthodes d’amélioration des

propriétés mécaniques

non trempant addition d'éléments en solution sglide
présence de secondes phases

disperseées, écrouissage

trempant durcissement structural

Tableau-I-1- Catégories d’alliages trempant et notrempant

[-2-2-Les familles d’alliages d’aluminium :

Suivant des principaux éléments d’addition (le ameple cuivre, manganese, le
fer) on peut regrouper les alliages d’aluminiumspérsieurs familles, pour chaque

famille un code numérique a quatre chiffres, daaguél I'élément d’alliages

prédominent est cité.



Seérie Elément d’addition
principale

1000 | Aluminium non allié> 99%

2000 cuivre

3000 manganese

4000 Silicium

5000 magnesium

6000 Magnésium-silicium

7000 Zinc

8000 Lithium et autre

Tableau.l-2-Classement des alliages d’aluminium [2]

[-2-3-Les alliages sans traitement thermique :

Avec ces alliages, le durcissement est obtenu'giéetlcombiné des éléments
d'addition -durcissement par solution solide- et l@erouissage. De plus, en
combinant l'effet de durcissement par écrouissagéeiet d'adoucissement par
traitement de restauration ou de recuit, on obtmmir chaque alliage, une plage
etendue de dureté allant de 0 a plasticité maximiatésistance mécanique minimale,
jusqu'a l'état extra dur a résistance maximale npdésticité minimale[3]. Les
principaux alliages appartenant a cette catégorielss alliages des séries 1000, 3000
et 5000.

I-2-4-Les alliages a traitement thermique ou durcisement structural :

Principalement on retrouve la série 2000 (Al-ClABCu-Mg), la série 6000
(Al-Mg-Si) et la série 7000 (Al-Zn-Mg et Al-Zn-Mg-4).



|-2-4-1-Série 2000 (Al-Cu et Al-Cu-Mg) :

Les teneurs en cuivre des alliages de cette sémiecemprises entre 2,6 et 6,3
% et, quand ils en contiennent, leurs teneurs egnagaum varient de 0,5 a 1,5 %. Le
durcissement structural de ces alliages, qui estadi@a précipitation de formes
transitoires des composés d'équilibre Gutl CuMgAb, leur confere d'excellentes
propriétés mécaniques. L'addition de silicium et mlanganése, a des teneurs
inférieures a 0.8%, favorise la formation de con@saguaternaires qui, par dispersion,
améliorent les propriétés de la matrice [4]. Partreg la présence de fer est souvent
nuisible, car, a cause de la formation dgFeél,, le fer diminue la quantité de cuivre
nécessaire au durcissement structural ; cependargn plus du fer, on ajoute du
nickel, il y a formation du composé #&keNi, qui confere a l'alliage une bonne tenue
mécanique Jusqu'a 230°C (c'est le cas de l'alk&d& utilisé pour la fabrication des
moteurs a turbine et des structures d'avions SOIDIENEES).
Signalons que les alliages de la série 2000 foruiy@ d'une résistance médiocre a la
corrosion, a I'état trempé et vielilli, a causealprésence de précipités cathodiques par
rapport a la matrice. Par ailleurs, ces alliaged dificilement soudables ; en effet,
puisque les zones adjacentes aux cordons de sosuhissent un recuit lors du cycle
thermique imposé par le soudage, leurs propriét€&camques s'en trouvent

considérablement affaiblies.
[-2-4-2-Série 6000 (Al-Mg-Si) :

Le durcissement structural des alliages d'aluminaenmla série 6000 est dU a la
formation du composé M§i. Quand la totalit¢ du magnésium et du siliciuen s
combine pour former du M8§i, le rapport massique Mg/Si est égal a 1,73. Feur
plupart de ces alliages, ce rapport est respeot@ rencontre parfois un exces de
silicium (cas de la nuance 6070 par exemple), ce ajuéliore les propriétés

mécaniques, au détriment cependant de la résistateceorrosion. Certains alliages

comportent en outre des additions de manganéseB(%pet de chrome (< 0,3 %),



gui ont pour effet d'augmenter leur résistance méoa et leur ténacité, et d'affiner la
taille des grains. L'addition de cuivre amélioralégent les propriétés mécaniques de
ces alliages, mais on limite sa teneur a 0,5 %,ilcdiminue leur résistance a la
corrosion.

Si ces alliages possedent des propriétés mécamgogsnnes par rapport aux autres
alliages d'aluminium a durcissement structural, alst toutefois une excellente
aptitude a la mise en forme a chaud (filage, fagygeatc.) et une bonne soudabilité ;
par ailleurs, leur comportement aux basses tempégraest fort acceptable, mais leur
résistance a chaud est limitée (au-dessous de 158ftdin, ils font preuve d'une
excellente résistance a la corrosion atmosphéritpué, en étant insensibles a la

COrrosion sous tension.
[-2-4-3-Série 7000 (Al-Zn-Mg et Al-Zn-Mg-Cu).

De tous les alliages d'aluminium, ceux de la s&0@0 présentent, apres
traitements thermiques, les propriétés meécanicggeplus élevées. Leur teneur en zinc
varie de 4 a 8 % et celle en magnésium, de 1 a BeUr. durcissement structural est
dd principalement a la précipitation de formes sraires (zones GP) du composé
MgZn,. L'addition du cuivre, jusqu'a des teneurs de 2urcit ces alliages par
solution solide et par précipitation ; par ailleuessprésence de cuivre dans les zones
GP augmente leur stabilité a chaud. Le cuivre mimitoutefois la trempabilité, la
soudabilité et la ténacité des alliages Al-Zn-M§ [=e chrome (< 0.3 %) améliore
leur résistance a la corrosion sous tension.
En plus d'avoir des propriétés mécaniques remalegiales alliages de la série 7000
se prétent facilement aux traitements thermiquesaison de leur grand intervalle de
températures de mise en solution, de leur bonngoabilité (on peut parfois effectuer
la trempe a l'air) et de leurs températures ddligg@ment relativement basses (de la
température ambiante a 160°C). Grace a cet enserdblepropriétés, les
caractéristiques des joints soudés peuvent restsines de celles du métal de base.

La soudabilité de ces alliages, favorisée par ésgmce de zirconium, reste moyenne.



Enfin, le principal inconvénient des alliages déecaérie est leur faible résistance a

chaud, des que la température de service dépal%€.12

[-3-Solidification des alliages [6] :

En général les composés chimiques qui cristalligepartir des solutions se
déeposent sous forme de cristaux limités pes daces planes plus ou mois
parfaites; ce mode de cristallisation est etation directe avec leur structure
cristalline, il est bien connu que certainstaux cubiques forment de tres beaux
polyedres octaédriques.

Dans des conditions de cristallisations normaéss rhétaux et leurs alliages
présentent exceptionnellement ce mode de crigtadiis. On observe dans ce cas un
mode de cristallisation appelé dendritique.

Dans ce mode de croissance un germe qui a pissamge dans un "liquide
mere" se développe exclusivement selon certaimestains qui correspondent a des
directions cristallographiques privilégiées du egseristallin.

On obtient ainsi des formes arborescentes quietkgop les branches d'une
fougere. Ce sont des dendrites. On dit que les uxégd leurs alliages, dans les
conditions normales, cristallisent sous forme deigdie ; par contre certains
composes définis intermétalliques se déposent feooe de cristaux limités par des

faces planes. Les figures I-4 et I-5 présentenedemples de dendrites.



Figurel-4-a, b et ¢ simulation de la croissance delnitique-

d-Observation

[-3-1-Modes de cristallisation des métaux et de lesi solutions solides :
Les métaux se développent donc sous forme de desidNous allons étudier

maintenant ce processus.

[-3-1-1-Cristallisation dendritique :
La cristallisation dendritique (dans le cas d'unstat de symétrie cubique par
exemple) procede du mécanisme suivant: croissaecédrdnches primaires puis

secondaires et ainsi de suite.



éseau secondaire

Réseau primaire

Figure-1-5- Les trois étapes de formation d’un gran dendritique

Il se forme tout d’abords un germe (0) quelconquis,@& partir de ce germe, le solide
se dépose selon un systéme d’axes trirectanglesso@eles axes primaire de la
dendrite ensuite un systeme d’axes secondairepsgmse au premier, bientbt suivie
par un systeme ternaire etc.

Ce mode de croissance est favorisé par des risgeidents de type industriels,
la direction de croissance privilégiée est cellsewrée localement un phénomene de
surfusion constitutionnelle. Ce phénomeéene se ptodui d'autres points de
germination au sein de la phase liquide et ne &laclyue lorsqu'il n'y a plus de
liquide pour alimenter la cristallisation. Les ®yses d'axes varient évidemment de
I'un a l'autre des germes (Figure I-6) puisquegkEsnes initiaux étaient orientés au
hasard.

Au bout d'un certain temps les ramifications demndiites voisines se
rejoignent; leur développement est alors géné g@mrvbisins ; ces axes arrétent la
croissance mais le développement d'axes supéreppursuit jusqu'au remplissage

complet de l'espace existant entre les premiersaar



Comment peut-on mettre en évidence ce mode drlbsiation ? Il est un fait
gue, dans le cas d'un alliage monophasé, on mabgas apres solidification de
dendrites mais plutbt une mosaique de grains pobgxa
Le faciés de développement dendritique a pu éteeaniévidence dans les lingots.
Dans la zone sujette a retassure (partie supérikuliagot) le développement s'arréte
au moment ou il n'y a plus de liquide, donc lesddiées qui étaient en cours de
croissance ne baignent plus dans le liquide; seeldgpement est interrompu, c'est
ce qui rend possible son observation.

Dans le cas de la solidification d'un alliage hygpohyper eutectique (qui sera étudié
plus loin), une attaque chimique convenable pediwdiserver le dépbt proeutectique

qui est de nature dendritique.

[-3-1-1-a-Morphologies des grains :
Dans un tel mode de cristallisation on concoit tiieh que les limites des grains ne
soient pas des faces cristallines car elles sdimiti&es par les limites des grains

Voisins. Les grains peuvent étre équiaxes ou @ent

Grains équiaxes :

La distribution des germes est uniforme, la viéeds cristallisation est la méme
dans les trois directions de l'espace. On obtiémts ades polyédres réguliers et
identiques, chaque grain étant formé par une dendri chaque dendrite étant
semblable a sa voisine. Ceci a lieu quand le mifsement a partir du liquide se
produit tres lentement et en condition isothermergoute la masse de l'alliage. En
réalité ces conditions ne sont jamais entieremeniplies et les polyedres sont

variables en forme et en grandeur.

Grains basaltiques : Dans le cas d'un refroidissement rapide un gramrdbne de
germes apparaissent sur les parois. lls se déwioppans des directions

perpendiculaires aux parois. Ce mode de cristatisaya donner des grains allongés :



cette structure est dite basaltique. La zone deordre entre deux cristallisations
basaltiques constitue une zone de faiblesse du pwisant entrainer I'apparition de

criques et rupture (en particulier dans le traxaithaud éventuel.

V
~4——7one de rencontre

Figure-1-6-Représentation de deux zones de cristahtions basaltiques perpendiculaires

Mise en évidence des grains :

Apreés cristallisation on ne met jamais en évidedes grains du métal sans une
préparation convenable. Chaque grain étant formé&eledrites d'orientations

différentes, une attaque chimique permet de révédésr orientations et par-1a,

de rendre possible I'examen de ces grains. Un iféapproprié permet de

pratiquer une attaque corrosive qui provoque land¢ature des grains selon
certains de leurs plans cristallographiques. Pamgte, dans le cas du grain 1,
dont un axe quaternaire (dans un systéeme cubigsiepreenté par rapport au

plan de coupe, la corrosion donnera le profil eavgre indiqué (figure 1-9).

Figure-1-7- Différentes orientations des grains das la cristallisation dendritique



Par contre pour le grain 2, l'axe étant désorigrdé rapport au plan de la
préparation le gramme sera différent. La figureasen triangle et évidemment
dans les deux cas les trajets des rayons Iluminews Ide I'examen

microscopique seront différents.

Figure-1-8-orientation des deux grains de différeng¢ cristallisation

Grosseur du grain :
La taille du grain dépend des conditions expériraks qui ont été utilisées
pour la croissance du matériau. En premiére appration on peut dire que le
nombre de grains par unité de volume (ou plus samgint nombre de grains
par unité de surface) est fonction de deux paraesétr
-Le nombre des germes n.
-la vitesse de cristallisation Vc.
Selon I’équation suivante :

N=Constante. n /Vc
N croit lorsque la vitesse de refroidissement dimiet est tres sensible a la présence

d’'impuretés (centre de germination)

[-3-1-2- Cristallisation des solutions solides :
Le mode de cristallisation d'une solution solidgagtir d'un liquide est le méme
gue celui d'un métal pur. Cependant, il y a unigiihce essentielle qui réside dans le

fait que la solidification n'est pas un processogatiant, ce qui entraine une



différence de composition entre le germe et |démihtes couches qui se sont déposées
par la suite : c'est le phénomene de ségrégd@imphénomene est tres lié a la nature de

la solution solide, en fait a la nature du diagrata phases.

Aspect micrographique des alliages monophasés brutie coulée

Dans tous les cas envisagés chaque dendrite ésb@é&ne. Quand on attaque
I'eéchantillon par un réactif chimique, celui-ci,i@st en général un attaquant sélectif
pour I'un des deux métaux, fait apparaitre la gireaddendritique ce qui n'est jamais le
cas d'un métal pur. Exemple : Cupronickel brut delée, le Cuivre et nickel sont
miscible en toutes proportions attaque au kE&@€k zones ou est ségrégée le cuivre

apparait en sombre.

[-3-2-Cristallisation des alliages eutectiques :
Un alliage eutectique est un mélange intime desméAetB qui s’est solidifié a une
température donnée (variance du systeme nulle)

LigE —— A+B
Les deux phases, dans le cas d’'un dép6t eutectiguzistallisent jamais sous forme
de dendrites car il s’agit d’'une réaction invar&ant

L'agrégat eutectique est constitué soit de globideg de batonnets, soit de
petites lamelles (ou plaques) ou parfois d'un ngdate ces formes.

La morphologie d'un eutectique dépend du grossisseauquel on I'observe au
microscope. Il existe toujours un grossissementissumiment faible pour que l'on
observe des grains homogenes limités par des jghts ou moins visibles). Mais en
augmentant le grossissement (200 D a 1500 D selarature de Il'eutectique), on

arrive a distinguer les détails dans le grain asasolu l'eutectique.

[-3-2-1-Eutectique lamellaire :
Les deux phases sont sous forme de lamelles. Un gs& donc formé d'une

série de lamelles alternées. Dans le grain voisimetrouve la méme structure mais



avec une orientation différente. La largeur deseléen varie également d'un grain a
I'autre, ce qui s’expliquent par l'orientation damelles par rapport au plan de la
préparation.

En conséquence également certains grains peuventré&olus, alors que

d'autres ne le sont pas. Eutectiques orientéepértisulier).

[-3-2-2-Eutectique aciculaire :

L'eutectique est en aiguille ou aciculaire, dansds de refroidissements rapides
(couléeen coquille par exemple). Dans ce cas, l'une dasgshforme des plaguettes
ou des aiguilles. La préparation conduit a I'obatown d'aiguilles ; on rencontre ce cas
pour I'Alpax A.S. 13 (coulée en coquille) ou leicsilm qui est un non-métal est

pratiquement pur dans l'alliage, I'aluminium éiasbluble dans le silicium.

[-3-2-3-Eutectique globulaire :

Dans ce cas les deux phases sont sous forme dalegobu de sphere. A
I'intérieur du grain les globules sont alignés. &€wjant, ils ne sont pas alignés d'un
grain a l'autre. Ce changement d'orientation dge$ fait apparaitre la limite entre les
grains.

[-3-2-4-Eutectique mixte :
Les deux sont se forme de baguettes. Ainsi setwretitation des grains par rapport

au plan de la préparation, on aura des baguetegaicles ou des ellipses.

B
Figure-I-9-Eutectique mixte A- Baguettes, cerclestellipse B- baguettes, ellipses



[-3-3- Cristallisation des composés définis :

Les composés intermétalliques, dans certains cas$allisent selon un facies
polyédrique. Il en est de méme des composés cdasgledsents dans les alliages poly
constituées.

On rencontre le plus souvent les formes rhomboadsigu cubiques.

[-3-3-1- Cas d'un diagramme a maximum :

Si au lieu de considérer l'alliade,B,, on considéere un alliage X, cet alliage, au
cours de sa solidification conduit a lI'obtentiont de
-un dépbt de AB, dans l'intervalle § . Tg1. C'est le dépdt proeutectique

Figure-1-10- Le dépbt proeutectique d’'un alliage ddorme A,B,

[-3-3-2- Cas d’'un diagramme avec point de transitio :
A la température de ce point la phase du solidesfuun composé défini réagit
avec le liquide pour donner un autre composé défini
A+lig— C
A moins que le refroidissement soit tres lentdaction est incompléete. Aussi il reste

un noyau de phase A entouré par de la phase C.



Figure-1-11- un noyau de phase A entouré par de lphase C

I-3-4-Cristallisation des alliages hypoeutectiquesu hypereutectiques :

Le raisonnement qui va suivre est relatif & uragd hypoeutectique (X<X
Dans le cas d'un alliage hypereutectique, le raisament est exactement le méme,
seul la nature de dépdt change.

Considérons un diagramme faisant intervenir deuxauwe partiellement
miscibles a I'état solide. Nous allons envisagerefgoidissement de l'alliage de

composition X < X%. LA séquence de cristallisation se fait en deap&s.

Au cours du refroidissement cet alliage donne dieleux dépdts successifs.

-A T la solution solide se dépose. Ce dépoét est sauefde dendrites. Il se

poursuit jusqu'a la température. ©On appelle ce dépdt proeutectique.

A Tg, on est en présence d'un dépbt de phase a baigaastun liquide de
composition X. La réaction eutectique survenant @ehtraine le dépdt de I'agrégat
eutectique sous l'une des formes définies plus Haitgit en fait d’'un mélange de
deux phases solides. L'aspect micrographique ldad@&aest donc celui-ci :

-Dendrites proeutectiques, formées jusqea T

-Ces dendrites baignent dans un ciment eutectiguey.



Figure-1-12-a- Diagramme d’équilibre d'un alliage hbnaire A-B
eutectique,
I-3-5-Structure des alliages obtenus par transform@on a |'état solide :

Les structures des alliages seraient assez faailesconnaitre si elles se
bornaient aux structures obtenues par solidificatMais il y a aussi des structures
produites par transformations a I'état solide,équilibre ou hors d'équilibre, elles
donnent de nombreux alliages utilisés industriedain Prenons par exemple le
refroidissement d'une solution solide qui se déamagu refroidissement. Elle peut

se décomposer en une ou deux phases.



[-3-5-1-Une solution solide donne naissance a uneuvelle phase :

La solution solide est stable a haute températwais torsque la température
décroit, elle donne naissance a une autre phase éettaine températurg.TCeci se
produit par exemple dans le cas des laitons (diagea Cu-Zn).

Pour l'alliage de composition X on a la solutiofid®pourf T >T, et on a les deux
phasesu+p pour T<To. Au refroidissement la nouvelle phaset @oparaitre soit au

joint des grains soit a l'intérieur.

A B%

»>

Figure-1-13- Diagramme d’équilibre d’'un matériau AB montre la

naissance d’'une nouvelle phase

[-3-5-1-a-Structure cellulaire :
Méme quand la nouvelle phase apparait aux joessgdains, elle produit une
structure cellulaire. Si la phase nouvelle estifeagjle donne sa fragilité intrinseque a

I'alliage ; on aura des cassures intergranulaires.
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Figure-1-14- Cassures intergranulaires d’une structire cellulaire

[-3-5-1-b-Structures aciculaires et tubulaires :

La précipitation de la nouvelle phase peut se predégalement dans le
grain. Lorsque la 9" phase se présente sous forme d'aiguilles la streiast
aciculaire.

Elle peut également étre sous forme de tablesdgunent des aiguilles
sur la coupe. La structure est alors tabulaire.

Lorsqu’une solution solide donne lieu au cours @fraidissement, au dépot
d’'une autre phase, ce dépb6t s’oriente généralensentant des directions
déterminées parce que la solution solide mere dastallisée et exerce une
action d’orientation. Par exemple lorsque la phaege est cubique le plan des
plaquettes qui e forment possede tres souventelmation (100) ; c’est a dire
gu’il y a 3 orientations possibles entre les guele répartissent ces plaquettes

a I'intérieur d’un grain de la phase mere.



[-3-5-2-Une solution solide donne naissance a denauvelles phases :

Il arrive souvent dans certains alliages qu'uretsm solide se décompose en
deux autres phases a une température déterminéetiqré invariante, point
eutectoide) ; un alliage de compositiog st formé au-dessus de la températyeT
la solution solidey homogéne des deux meétaux A et B.A la températgrey Fe
décompose : s aptPq —

Ce cas se décomposition d’'une solution solide iffgreint du précédent. Dans
le cas précédent la solution solide laissait dépwse phase a partir d’'une certaine
température mais la réaction se prolongeait au dorgemps et la phase mere
subsistait, c’est a dire que lorsque le dépot &taminé, il restait encore de la solution
solide initiale.

Dans le cas présent y se détruit completement gmumer un mélange de 2 nouvelles

phases qui peuvent étre solutions solides ou depases



[-4-Les alliages aluminium-fer :

[-4-1-Diagramme d’équilibre Al-Fe :
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Figure 1-16-Diagramme de phase de l'alliage Al-Fe7]

Le diagramme de phase de l'alliage Al-Fe est caqupl Pour les alliages de
composition atomique et a la température 1068°Ghiese A (bcc) désordonnée et
paramagnétiquest transformé en phase Baramagnétique [8]. A la température
552°C la phase Bet la phase Aferromagnétiqgue existent toutes les deux. La
structure DQ est transformée en structurg &@ibique a une température inférieure a la

température critique (Tc=550°C)[9].

[-4-2-Ordre a grande distance (OGD) :
Certaines solutions solides dont les compositigpss correspondent souvent
aux formules AB ou ABseprésentent, a basse température, sous la formades

solide ordonnée a grande distance [10]. Chaquedigieme sur un type de sites du



réseau cristallin. Cette séparation des atome®@s reseaux permet a chacun d’eux
d’étre entouré préférentiellement d’atomes de 'autre type

Lorsque les alliages ont exactement un méme souseau®, Ialliage
est « completement ordonnée a grande distancersqu® la température s’éleve, une
partie des atomes change de sites, l'alliage ¢st ghrtiellement ordonnée a grande

distance » .

[-4-3-Méthode de Warren [11] :(Détermination du pamametre d’ordre S et du
facteur de température a partir des rayons x).

Pour déterminer le dégrée d'ordre S des alliagaasi que le facteur de
température Bi(i=Al,Fe) pour un atome (i) on appéda méthode de Warren. Cette
estimation s’effectue a partir de mesures des sittesdiffractées des rayons x.

Ces parametres sont obtenus a partir de [lintensitégrale qui est
géenéralement donnée pour une réflexignpadr I'expression :

Jw= K Mh L (8) (Frwi)? (1)
Kha regroupe tous les termes constants de I'expresig@dimtensité.
My facteur de multiplicité.
Fn facteur de structure.
L(0) facteur de Lorentz de polarisation.

Trois équations différentes sont dérivées de I'@god1l), qui correspond a
trois types de facteur de structure sans prendopmesidération la contribution des
lacunes.

Ainsi I'intensité intégrale d’'une réflexion séleaipeut se mettre sous la forme :
Pour les réflexion de surstructure de la phaseroréle DQ:
In Ing = 1N [Jua 74000 L(O) |fee fal]
= In k-2(B- uz)(sim/\)%+x (2)
Pour les réflexions de surstructure de la phadenmee B :
In T = In [ /26 L(O) | frefail]
= In k-2(B- uz)(sim/L)*+y? (3)



X, y degrés d’ordre.
L’intensité des réflexions de surstructure est propnnelle au carré du parameétre
d’ordre.

-Pour les réflexions fondamentales :

IN I = IN[Ihia /16 Mg L(O) [afcebfarl

= In k-2(B- wz)(sir/\)? (4)

avec:

U ={[fa |2'|fFe|2}/|fA|'fFe |2

U = {0 fa -2\ fedHIafartb fref

B = (B-stBai)/2

Z = (BeeBa)/2
La quantité f(i = Fe, Al) représente le facteur de diffusioonatque :

fre=25, fa =31.5
et la quantité B(i=Fe,Al) représente le facteur de températurarglique la précision
des positions des atomes :

Bre= {(U1+1)(B-W2)- (+1) (B-tz)}/(u1-Up)

Ba ={(U1-1)(B-W:2)- (L-1) (B-wz)} (us1-uy)

Les diffractogrammes issus des échantillons 4g4s Al-Fe B et DG;) montrent des
réflexions fondamentales et de surstructure, giert représenter I'évolution de k|
en fonction de [(sifYA)]? dans le but d’évaluer la valeur du degré d’ordre éacteur
de température de l'alliage.

Les courbes obtenues pour les réflexions fondarnesn&t de surstructure qui
caractérisent cette évolution est pratiquementddetes de pente négative. Donc In
I décroit avec [(sHIA)]?.

Puisque west faible, la courbe obtenue pour les réflexiamsddmentales est
pratiguement une droite. Ceci n’est plus vrai dearréflexions de surstructure car u
n'est plus faible. Cependant on trace la courbguement pour les faibles indices, et

on peut I'extrapoler linéairement jusqu’a I'axe @edonnées. On peut déterminer le



parameétre d’ordre a longue distance S par la coamgmar entre l'intensité d’une

réflexion de surstructure et d’une réflexion fondamtale.

[-4-4-Phases ordonnées :
[-4-4-1-La phase B : (AlFe)

Il y a deux types de sites pour la répartition abaes Al et Fed,p) (fig.5) avec
une tendance trés marquée pour chaque espéce d'atose placer sur un type

déterminé[12].

o Sitea (000) Fe

J Site (¥ ¥ %) (Al)

Figure-1-17- La maille élémentaire de la phase ordméeB;

Le réseau est cubique simple de groupe spatial PraBrde parameétre

ag,=0.289nm. La phase,Bst paramagnétique.

-4-4-2-Phase DQ :( FesAl)

C’est une phase plus complexe caractérisée parnypmes de sitesi(3,y)

QD Fe

Al

Figure-1-18- La maille élémentaire de la phase ordmeée DG,



La structure D@ est cubique a faces centrée de groupe d’espacenFau8c

une maille primitive d’ordre huit par rapport adaucture B. Elle a un parametre

cristallin apo3=28s>

000.0% Y%, % 0% %Y
Sous réseaux : 12 atomes de fer par maille RO
%00,0%0,00%, % Y%

SousrésealBr{ Ya Yo Ya, Yo Yo Ya, Yo Ya Ya, Yo Y2 Ya
4 atomes d’aluminium par la maille QO
Sousréseauxr{ YaYa ¥a, Ya Yo Ya, Ya Yo Ya, Yo ¥ Ya

La Figure 1.19 représente la variation du param#&wedre des alliages fer-aluminium
sans et avec addition de Cr, Nb, Si et B [13]. dat&t'ordre a été estimé dans cette
étude a partir de l'intensité des pics de diff@ttde rayons X, le paramétre d’ordre
de la structure DO3 étant déterminé par le rappotte les réflexions 111 et 222
(1111/1222). L’état d'ordre de la structure chande maniére continue avec la

température, comme on peut I'attendre d’'une transition de deuxiéme ordre.
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Figure-1-19- Variation du parameétre d’ordre des alliages fer-aluninium
sans et avec addition de Cr, NDb, Si et B [13]



[-4-4-3 Domaines d’ordre [13]:

Les domaines et parois d'antiphase (APD et APBpeaetivement) sont des
Caractéristiques particulieres des alliages ordemué ne sont pas présentes dans les
alliages désordonnés. Une paroi d’antiphase esint@dace qui sépare deux régions
d’'un cristal, ou domaines, de méme orientatiorntaltegraphique mais déplacées d’'un
vecteurp qui appartient a la structure désordonnée. Un dwm@antiphase (APD)
est une région entourée par des APB. Les alliagé$ die structure B2 présentent un
seul type d’APB APB-B2) qui est caractérisé par un vecteur de déplaceRetai/2
<111>, ou a représente le parametre de maille eizanche, les alliages de structure
D03 présentent deux types d’APB: (i) les APB duetg? @APB-B2), le vecteur de
déplacement vaut alors a0/4 <111>, ou a0 reprédenparameétre de maille de la
structure D03 (celui-ci est eéquivalent au vectd@rall> de la structure B2) (ii) les
APB de type DOXPB-DO03), pour lesquels le vecteur de déplacement est/a =0
<100>. La Figure 1.20 représente la formation de parois d’antiphase lors du

refroidissement depuis une région désordonnée.
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Figure-1-20-Vecteurs de déplacement des APB dans #ructure B2 (a) et
D03 (b)



De la méme maniére, on retrouve deux types de adawna#iPD-B2 et APD-D03, dans
les alliages fer-aluminium. Ces domaines constituem général des structures
aléatoires de domaines APDQ-Bui enferment des APD-R@®lus petits. Les Figures
[.18a et b présentent des images des domainesipiasés caractéristigues des
alliages fer aluminium.

Les domaines APD-DQG:t APD-B formés lors du refroidissement sont isotropes. La
Figure-1-20- représente un exemple de domainestiglaases anisotropes dans du
CusAu qui sont alignés dans une direction parallebe @ans {100} afin de diminuer
I'énergie du systéme.

Figure-1-21- Domaines d’'antiphases : APD-B2 (a) é4PD-D03 dans du
Fe3Al (b), APD dans du Cu3Au (c) [13].

I-4-5-Les phases d’équilibre :
I-4-5-1-Phase AlFe :(AlisFey
La phase AJFe est de structure monocliniue et de groupe d@EspC2/m Sont
parametre cristallin est [14] :
a=1.548 nm, b=0.808 nm, c=1.247nm

et=107°, il y’a 100 atomes par maille élémentaire.

[-4-5-2-Phase AlFe,:
La structure de la phasesRb, est orthorhombique avec un groupe d’espace
Cmcm.,

Les parametres cristallins sont [15] :



a=0.767 nm, b=0.64 nm, c=0.42nm

[-4-5-2-Phase AjFe:

Est une phase métastable de structure triclinitjge groupe d’espace P ayant
pour parametres a = 0.760 nm, b = 0.691nm, c=0M86n
0=89.49 $=122.65,y =90.54 [16]

|-4-6-Phases métastables:
[-4-6-1-Phase AlFe:

C’est une phase métastable de structure orthorlypral@t de groupe d’espace
Cmcm avec comme parametres cristallins [14] :
a=0.649 nm, b=0.743nm, c=0.878nm

Il y a 28 atomes par maille élémentaire

[-4-6-2-Phase Al Fe :

La phase AJFe est une phase métastable dont la structurealtnist est
tétragonale ayant les parameétres cristallins stean] :
a =0.884nm and c=2.16 nm
Les deux phases métastablakFe, Al Fe) sont formées par solidification rapide de

I'alliage Al-5 a 20%Fe.



Chapitre Il

Elaboration et méthodes de caractérisation
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[I-1-Elaboration des alliages Al-Fe :
Le but de ce chapitre et de décrire comment élalides alliages Al-Fe de

forme massive, par l'utilisation d’'un four a indiact haute fréquence.

[I-1-1-Préparation des échantillons :

La préparation consiste a prendre des poudres rddef@ureté 99.99 % et
d’aluminium de puretés 99 %, et avec l'utilisatiod’'une balance électrique trés
sensible (KERN EW/EG-N),(précision de#Qnous avons préparé six compositions
de différents pourcentages par la variation dedas®a du fer. Nous avons convertis

les pourcentages en masse en pourcentages atorpauagelation suivante :

% pdsFex massatomiqueleAl

Y atFe=
° % pdsFex massatomiquedeAl +(100- % pdsF¢ x massatomiquedeFe

Les pourcentages sont représentés dans le taébleau

Al(g) Al(Wt%) | Al(At%) |Fe(g) Fe(Wt%)| Fe(at%)
1 4.5 90 94.91 0.5 10 5.09
2 4 80 89.22 1 20 10.78
3 3 70 82.84 1.5 30 17.16
4 2.5 50 67.41 2.5 50 32.59
5 2 40 57.96 3 60 42.04
6 1.3 26 42.09 3.7 74 57.91

Tableau Il-1- Pourcentages en masse et en atome ld@uminium et du fer dans

nos alliages.



[I-1-2-Agglomeration a froid :

L’'agglomération a froid de la poudre mélangée (A)-Fa été réalisé pour
obtenir un produit dense (60%), destiné a la feaége élevée de fusion La fusion de
nos échantillons exige une opération intermédipaer que le fusion soit effectuée
,c’est le compactage des poudres. Cette opérastorealisée a I'aide d’une machine
de compression uniaxiale a froid. A cet effet lemigres sont déversées dans une
matrice d’acier traité, pour subir une compressionatérale entre deux poincons,
sous une pression de l'ordre de 640 MPa, puis égesbus forme de pastille de

diamétre d =16 mm et de hauteur de quelque milesétr

[I-1-3-Procédés de fusion HF :( 600Khz)

[I-1-3-1-Le courant de Foucault:
On Appelle courant de Foucault les courants étpatricrées dans une masse

conductrice, soit par la variation au cours du temijpn champ magnétique extérieur
traversant ce milieu (le flux du champ a travermikeu), soit par un déplacement de
cette masse dans un champ magnétique constansoris une conséquence de
I'induction magnétique. Ce phénomene a été décbpaete physicien francais Léon

Foucault en 1851. Toute variation de flux magnéitraversant la masse métallique

produit un courant électrique.

[1-1-3-2-Principe du chauffage par induction :

Un systeme de chauffage par induction se compaseifailement d’'une source
de puissance, un coffret d’adaptation de la chamgenducteur, une piéce (matériau a
chauffer/traiter) et un groupe de refroidissement.

Le champ magnétique variable au cours du tempegsbnsable de I'apparition
d'une force électromotrice a lintérieur du milieeconducteur. Cette force

électromotrice induit des courants dans la masse cGurants ont deux effets :



lIs provoquent un échauffement par effet Joule alenhsse conductrice ; ils
créent un champ magnétique qui s'oppose a la cdesk variation du champ
extérieur (loi de Lenz).
Lorsque la variation de flux est due a un déplacender milieu devant un champ
magnétique constant, les courants de Foucault respbnsables de I'apparition de
forces de Laplace qui s'opposent au déplacement]'dffet de freinage observé.

De tels systémes sont utilisés pour des opératiertgasage, soudage, frettage,
fusion, traitement thermique, scellage, ainsi gegendmbreuses autres applications

industrielles et de recherche.

[I-1-3-3-L’inducteur :

L’inducteur, alimenté par un courant alternatifecpar la source de puissance et
le coffret d’adaptation, produit un champ magnétiguariable. La piéce a chauffer,
obligatoirement conductrice, est le siege de cdarda Foucault lorsque celle-ci est
placée a l'intérieur du champ magnétique. La p&éehauffe alors par effet Joule.
Cette technologie de chauffage sans contact estyd@rement bien adaptée pour

assurer, localement ou globalement, un niveaurdpéeature maitrisé.
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Figure.ll-1-A- Photographie réelle d’'un inducteur B- principe de courant de



Flux Axial

o

Figure-11-2- Schéma d’un flux axial d’un courant de Foucault

[I-1-4-Fusion des alliages :

Pour élaborer les échantillons par fusion HF iltfale placer d’abord
I’échantillon dans un creuset de taille 3cm et @denétres 16mm qui est mis dans un
tube en quartz de diamétres 22mm. Le vide primasteréalisé par une pompe a
palette de pression fQorr. L’'ensemble échantillon —creuset est platigérieur de
I'inducteur (Figue.ll-1-A).La variation de couragtectrique permet d’augmenter la

températures jusgu’au la fusion compléte de I'géial-Fe.

[I-1-5-Trongonnage :

Est une opération tres importante en vue de I'exand’un échantillon
métallographique car il détermine la zone exactedgit étre controlée. Lors de
I'étape de tronconnage, il est impératif de ne rpaslifier la structure du matériau a



examiner, leglisques de tronconnage utilisés sontdemmant ces disques donnent

une qualité de coupe permettant de diminuer lasddes opérations ultérieures.

[I-1-6- Traitement thermique :

Les traitements thermiques ont une influence ceénalle sur les propriétés
mécaniques ultérieures de la plupart des alliages.

Aprés I'élaboration des échantillons par fusiordettrongconnage, on reéalise
les traitements dans un four thermique a 500°c swuwide primaire et avec un

maintien d’'une heure

[I-1-7- Polissage mécanique :

Le polissage mécanique a été fait par fortemenrtéthantillon sur du papier
abrasif de différentes granulométries, suivi dhattoyage a I'eau a la fin de chaque
étape de polissage pour enlever les plus grossesubes qui pourraient se griffer sur

la surface.

[I-1-8-Attaque chimique

Dans certains cas les échantillons peuvent étmmiexa sans attaque chimique.
La micrographie révéle aprés polissage, certainstitaants colorés naturellement et
les différences de pouvoir réflecteur et d’orieiotatcristallographique permettent

souvent un premier examen.

Les échantillons sont soigneusement débarrassédedeigeres traces d’abrasif
par lavage a I'eau, un séchage a I'aire comprimé@wae un chiffon doux, puis nous

avons attagués les échantillons chimiquement pagdetif dont la composition est la

suivante:
Eau distillée 90 ml
Acide fluorhydrique (HF) 05 ml

Acide nitrique (HNQ) 05 ml



[I-3- Techniques de caractérisation :
[1-3-1- Dureté Vickers :

La dureté est la résistance qu’un corps opposepariatration par un autre corps plus
dur. Les métallurgistes ont utilisé plusieurs métdsd’essai de dureté d’un matériau
qui font I'objet de normes précises, la dureté MdBsnell, Vickers, Rockwell et

Knoop.

La norme Vickers, du hom de la compagnie anglaiseatte méthode a été mise au
point, a été adoptée en 1952. La charge appligleeé0 a 1200 N (1 a 120 kg), est
appliqguée pendant 15 s. L'empreinte est de l'odkeda fraction de mm : elle est

mesureée a l'aide d’'un microscope.

Dans ce travail nous réalisons un essai de durkdéda d’'un microdurometre
Vickers HV1 de type ZVP avec un pénétrateur en &rae pyramide en diamant a
base carrée dont 'angle & une valeur de 136°. €sure la diagonale de I'empreinte

laissée par la pyramide apres la suppression clealge.

Le microscope optique intégré permet en outre lesumes de dureté a I'échelle
microscopique. Pour l'essai de microdureté, on igppl des charges allant de
guelques grammes a quelques dizaines de grammes.ndotae travail on a utilisé une
charge fixé de 200g; les empreintes correspondamiedes diametres de I'ordre de
10u[18].

Le volume de I'empreinte crée par I'essai de miareté est a peu prés un
million de fois plus petit qu’a I'essai de macroeldy.

Les mesures s’effectuent, en prenant une valeuremm®y a l'aide du
microscope :

Hy=1.854(F/d)
F : La charge appliquée
d : la diagonale de I'empreinte



La profondeur de pénétration h=D/7

Fig.ll-3- Microduromeétre Vickers de type ZVP

[1-3-2-Microscopie optique :

Les propriétés macroscopiques des matériaux déperdes microstructures
présentes a I'échelle microscopique. Dans le casalliages, elle est constituée de
précipités ordonnés répartis dans une matrice déspnée. Les propriétés
macroscopiques sont contrblées par la taille dagcpkes, leurs corrélations spatiales
et surtout, leur résistance a la croissance.

Pour étudier I'évolution de la microstructure ddkages métalliques il faut
utiliser I'observation micrographique. Dans notravail nous avons réalisé le test

micrographique des composés a l'aide d’'un microscotallographique de type



(RICHTERT) doté une caméra intégrée de type «LEICAmmandée par ordinateur
(figure 1I-1), Les grossissements peuvent att@ridt00 fois.

Figure 1l-4- microscope optique utilisé pour I'obsevation métallographique

[I-3-3-Diffractométre de rayons X :

Pour deéterminer les structures cristallines, it egcessaire de mesurer
I'intensité de rayonnement X diffracté pour plusgeéflexions sélectives de Bragg,
voir méme souvent pour le plus grand nombre passiblréflexions sélectives.

Lorsque I'angle d’incidenc@ correspond a un angle de Bragg pour la longueur
d’onde fixée. On enregistre un pic de diffractimmtlon mesure l'intensité. Toutes les
raies des plans diffractés vérifient la relatiorBiagg :

20 SINB =A
L’analyse des échantillons se fait par un diffrasdtre fonctionnant avec la raig K
du cuivreA=0.154nm. [19].

L’exploitation des Rayons X est comme suit :



-Détermination, sur le spectre des Rayons X, dgkear de tous les pics.

-Collecte des fichiers ASTM des phases probables.

-A patrtir de la loi de Bragg, on détermine lesahstes inter réticulaires

- Comparaison des positions des raies des spaeotpgsimentaux avec les distances
inter réticulaires des fichiers ASTM, pour confimiiexistence de telle ou telle phase
[20].



Chapitre Il

Résultats et discussions
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[11-1- Diffraction des rayons x et microscopie optgue :
L’'analyse par diffraction des rayons X et I'obsdiwa métallographique des

différentes compositions d’alliages Al-Fe est consui :

[1I-1-1- Spectres Al- 10%poids Fe brut et traité :

La figure (Ill-1) obtenu contient deux phases élidintes : la premiere est la
matrice d’Aluminium solution solide du fer damg\l (c.f.c) et un seul composé
intermétallique stable AfFe (AlsFey), cette phase est de structure monoclinique de
groupe d’espace C/2m, ayant pour paramétres dnstal a=1.548nm, b=0.808,
c=1.247 eB= 107.7 [14].

La figure (11l-2) représente le retour a I'égbie aprés un maintien d’'une heure
a 500°c, de I'échantillon Al-10%poids Fe est qui @mposé delAl en plus de la
phase AlFe. Cette structure est conforme au diagramme iil®égude phases du
systeme fer-aluminium d’apres Eliott et al [21].

A I'état brut aussi bien gu’a I'état traité, 'alimum et la phase AFe forment un
eutectique (Figurelll-1), (figure 111-2) et (figudd-3).Cet eutectique étudié en premier
par DIX [22], se forme pour une vitesse lente delgation.
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Fig llI-1-Diagramme des rayons X et micrographie opique de I'alliage
Al-10%poids Fe (Al-5.09at%Fe) brut.
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Fig llI-2-Diagramme de diffraction des rayons X etmicrographie optique de
I'alliage Al-10%poids (Al- 5.09%at Fe) traité .



[11-1-2- Spectres Al-20 % poids Fe brut et traité :

Le spectre (llI-3) donne la méme structur@l+AlsFe. Aprés traitement
thermique (figure 1l1-4) en plus de la solution idel adAl (cfc) et le composé
intermétallique AdFe il y’ a apparition d’'un troisieme composé imétallique stable
Al,Fe de structure triclinique ayant pour parameétrdd.Znm, b= 1.691nm,
c=0.449nmp=89.49,4=122.65,y=90.54 [16]. Ce mélange de phase est non prévu par
le diagramme d’équilibre qui prévoit la matrice t’Blus la phase AFe seulement

[7].
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Fig-111-3-Diagramme de diffraction des rayons X etmicrographie optique de
I'alliage Al-20%poids Fe (Al-10.78at%Fe) brut.
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[11-1-3- Spectres Al-30%poids Fe brut et traité :

L’échantillon Al-30%poids Fe (spectrelll-5 et migraphie optique) a I'état
brut contient une matrice d’aluminiual (cfc) avec le fer en solution solide plus la
phase intermétallique stable ;A& en plus d’'une autre phase meétastabléeAlde
structure orthorhombique de groupe d’espace Cmcnpalametre a=0.649 nm,
b=0.743nm, ¢=0.878nm [14].

Pour des vitesses de refroidissement plus rapiderame le composé AfFe au
lieu de AkFe, nous sommes donc en présence de 'eutectigiastaide Al-AjFe.

Deux facteurs fondamentaux déterminent la morphelegla nature des phases
qui apparaissent pendant la solidification :

-Les conditions de solidification

-La composition chimique de I'alliage.

BACKERUD [22], donne des courbes représentantrigpégature eutectique en
fonction de la vitesse de refroidissement pourdeax composeés intermétalliques
AlsFe et AkFe (Figure.lll-7).

Apres traitement thermique (spectre 111-6) cettage métastable disparait et il
y a apparition d’'une phase stable générée apnecisstallisation d’échantillon qui
est la phase AFe, en plus de la matriceAl et la phase AFe, ce qui est conforme

avec le diagramme de phaseAl+Al sFe+AlzFe).
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Fig-111-5- Diagramme de diffraction des rayons X & micrographie optique de
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Figure IlI-7- Température d’apparition de I'eutecti que en fonction de la

vitesse de refroidissement [21].

[1I-1-4- Spectres Al-50%poids Fe brut et traité :

Dans le spectre d’échantillon Al-50%poids Fe (spelit-7) nous avons obtenu
une matrice de solution solideFe (cc) en plus deux phases intermétalliques sable
AlsFe et AlLFe.

Le retour a I'équilibre de [I'échantillon (specti&8) aboutit a deux phases
AlsFe et AlLFe en plus de la matriag=e (cc) ce qui est conforme au diagramme
d’équilibre [7].
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[1I-1-5- Détermination du parametre d’ordre a longue distance (OGD) et du
facteur de température:

L’'analyse par diffraction des rayons x deshamtillons Al-74%poids Fe
brut et Al-74%poids Fe, Al-60%poids Fe traités quok qu’il y a une phase ordonnée
Figure (111-9), (llI-10), (1lI-11). Nous avons pubserver des raies de diffraction
correspondant a la structure ordonnge(®.C, &,=0.289nm) en plus d’autres raies

correspondant a la phase d’équilibre stabléAl
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Fig 111-10- Diagramme de diffraction des rayons X de I'alliage Al-60%poids Fe
(Al-42.04at%Fe) traité



Figure-1lI-11- Micrographie optique des alliages Al60%poids Fe (A) Brut
(B) Traité
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Fig.lll-12- Diagramme de diffraction des rayons X et micrographie optique de
I'alliage Al-74%poids Fe (Al-57.91at%Fe) brut (B2FeAl)
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[1I-1-5-1- Détermination du Parametre d’ordre :
A- Echantillon Al-60%poids Fe traité :

-Les raies fondamentales sont les plus intensesaes des réflexion sur les
plans (hkl) de la structure cubique centrée tel (ue+l) soit paire, (110), (200),
(211).

-Les raies de sur structures dues au réseau ardmtrrelativement une faible
intensité et correspondent aux réflexion sur laag(hkl) tel que (h+k+l) soit impair,
(100), (111), (210).

B- Echantillon Al-74%poids Fe brut :
-Les raies fondamentales sont les plus intenséy,((200), (211), (220).
-les raies de sur structures sont de faibles irtéamnest : (100), (111),(210).

Pour déterminer le paramétre d’ordre de chaquenéitba on a utilisé la
méthode de Warren présentée au premier chapitrestjlnasée sur I'évolution de Inl
en fonction de [sit/A] 2.

Le tracé de la variation de Inl en fonction dengsi] > donnes des droites de

pentes négatives et positives, Les droites obteswds:

-Alliages Al-60%poids Fe traité:
*Raies fondamentales : Ln | = 8.069-14.418 §ih”
*Raies de surstructure : In | = 5.846 - 2.508¢8ih’
- Alliage Al-74 %poids Fe brut:
*Raies fondamentales : Ln | = 8.25-11.86 {#i} 2
*Raies de surstructure : In | = 5.25 + 6.48 @i ?
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Fig lll-14-Relation entre In | . et [sind/A] 2 dans I'échantillon Al-60% poids Fe
traite.
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Fig-ll-15-Relation entre In 1.4 et [sind/A] 2 dans I'échantillon Al-74%poids Fe

brut
A partir des équations des droites obtenues ongatminer les degrés d’ordres des

échantillons précédents par la comparaison eegréduations qui correspondent aux
réflexions fondamentale et de sur structure dénése B :

- Alliage Al-60%poids Fe traité le parametre d'@dst : S=0.32

- Alliage Al-74%poids Fe brut le parametre d’ordest: S=0.29



[I-1-5-2-Détermination du facteur de température :

Pour déterminer la valeur du facteur de tempésatde chaque atome
constituant les alliages Al-60%poids Fe traité &74%Poids Fe brut on utilise les
pentes a l'origine des deux courbes (llI-14) et-1B). A partir de la méthode d
Warren indiqué au premier chapitre le facteur depterature des deux atomes Fe et al
est donné par les relations suivantes :

Bre= {(U1+1)(B-W2)- (L:+1) (B-tiz)}/(u1-Up)
Ba ={(U1-1)(B-W2)- (L-1) (B-tiz)}/(u1-Uyp)
Nous avons calculé;uw, B et z en posant que a=b, et par suite les fextde

températures B et B-. nous trouvons :

u;=9et y=0.11

-Pour I'alliage Al-60 wt%Fe traité : z=0.95 B=7.2 B—=8.26
B,=6.36

-Pour l'alliage Al-74 wt%Fe brut: z=0.7 B=5.95 B6.7
By=5.3

On remarque que la valeur de B, dans le cas desalkages ci dessus, n’est autre
gue la valeur moyenne des facteurs de tempérapdiet By,

Pour un alliage Al-47.5%at.Fe solidifié rapidement roue [23], les valeurs des
facteurs de température pour Fe et Al sont comnte su

B=4.52, B~ 4. 44, Bi=4.60 avec B < By

Ces valeurs sont plus faibles que celles issueswalee l'alliage Al-60%poids
(42.04%atFe) (B=7.27,8=8.26, B,=6.36) avec B> By

Par ailleurs, on a pu mesurer les propriétés deatilm atomique de la solution
solide Al-Fe. Les intensités des raies sont at@sysar le facteur de Debye Waller
[24] exp(-2M) ou facteur de température (B).

Partant du fait que les atomes d’Aluminium et de dat le méme déplacement
quadratique moyen (dgm)[25] : %>, il peut &tre montré que %> est relié a M

conformément & I'expression M=d<uP,> [(SiNB/A)°



Ou est la longueur d’onde des rayons X utiligeest I'ongle de bragg.

M= [(siB/A)*; avec B=8t’<t’>
Alors on peut estimer la valeur de’sg a partir des spectres des rayons X de nos
alliages : <Go,>"*= 0.3 Angstrom pour 42.04%atFe comparée 3,=t/= 0.23

Angstrom dans le cas de l'alliage Al-47.5%at Alididie rapidement sur roue[23].

[11-6-Evolution du Parametre cristallin de I'alumin ium :
D’ou les spectres des diffraction des rayonsi¥us avons calculé le parametre
cristallin de la solution solide d’aluminium de chae des compositions d’alliages

étudiés dans I'état brut et traité du coté richaleminium :

m état brut

0,407 + O état traité

0,406
0,405 -
0,404 -

0,403

paramétre cristallin (nm)

0,402 m

T T T T T T T T T T
0 5 10 15 20 25 30

%en poids Fe

Fig.lll-16- Evolution du paramétre cristallin de I’ aluminium en fonction
de la teneur en fer a I'état brut et a I'état traité.

Nous avons tracé la variation du parametre cristah fonction de la teneur en fer a
I'état brut et a I'état traité du coté riche enmaimium. A I'état brut, onnote
une augmentation linéaire du parametre cristglisqu'a 20%poids Fe. Cette
variation est due a la différence de taille enéedtomes de solutg&1.24A) et du

solvant (k=1.43A) (solution solide de substitution du fer sl&aluminium).Au-dela

de 20%poids Fe, le parametre cristallin chute hreseent jusqu’a 30%poids Fe, cette



chute peut étre expliquée par I'apparition de lagghAl6Fe a coté de la phaseAte
déja présente pour %Fe < 20%poids. Apres recutlaG, le parametre évolue de la
méme maniere qu’a I'état brut avec toutefois urdraation notable du réseau.

La figure (llI-17) montre la variation du paramétmstallin avec la teneur en fer pour
des alliages Fer-Aluminium riches en aluminiumbélgs par solidification rapide
[26-27] et par mecanosynthése [15]. Dans les deasx an note une diminution
continue du parametre du réseau, au fur et a mestwa rajoute de I'aluminium. I
faut noter que le mode d’élaboration utilisé absin par solidification rapide que par

mécanosynthése conduit a des états hors équildsralilages Fer-aluminium.

0.406 a[25]
= * [26]
g ® [14]
— 0.405
0
£
©
Z’ 0.404
o
n
O 0.403
)
e
S 0.402
c
(al
0.401 - L L 4
0 1 2 3 4 5

% en atome de fer

Figure-1ll-17-Variation du parametre cristallin ave c la teneur en fer de
plusieurs cas présentés par [14],[25],[26].



[1I-1-7-Evolution du Parametre cristallin du fer

A I'état brut, le paramétre cristallin du fer augrteede facon monotone au fur
et a mesure qu'on rajoute du fer. Alors qu’apresteament a 500°C, le parametre
varie dans le sens inverse , c'est-a-dire dimisessiblement avec la teneur en fer, la
aussi cette variation du parametre cristallin g expliquée par la différence de

taille entre les atomes de fer et d’aluminium .

0,300 —
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O état traité
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0,280 r ' r ' r ' r ' r ' r
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Fig.lll-18- Evolution du parametre cristallin du Fer en fonction de la
teneur en fer :a)- état brut b)- état traité



[1I-2- Microdureté Vickers :
L'essai de microdureté est effectué par une chalge200g pour tous les

alliages Al - Fe élaborés par fusion :

Empreinte de la

Empreinte de la { phase AkFe

matrice (aAl)

Empreinte de la

Empreinte de la
phase AkFe

matrice (aAl)

b-

Fig-111-19- Micrographies optiques montrant les empeintes faites par
I'indentation Vickers des échantillons a- Al-30%pads Fe b- Al-20%poids Fe
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Fig-1l1-20-Courbe de variation de la microdureté awec les différentes

compositions des alliages Al-Fe: a I'état brut et &état traité.
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Fig-1ll1-21-Courbe de variation de la

microdureté des compositions

englobant l'alliage Al-50%poids Fe : a I'état brutet a I'état traité.



La micrographie optique (figure-IlI-19), apres int&ion, montre clairement la
forme de I'empreinte de la matrice et celle deHage intermétallique AfFe pour les
deux alliages Al-20,30 %poids Fe.

Sur la figure (11I-20) on constate que les deunrbes de variation de la microdureté
des échantillons brut et traité ont qualitativemené¢ allure similaire (courbe en S).
Entre 10% et 30% poids Fe les microduretés desnéttbas bruts et traités sont

guasiment voisines et demeurent presque constakiedela de 60% en poids Fe la
valeur de la microdureté augmente brusquement.

Dans la figure (IlI-21) et a la composition Al-50%@s Fe, la dureté atteint une
valeur maximale dans les deux états brut et tra€éc une augmentation plus
prononceée pour I'état traité ce qui prouve qu’d ¥u compétition entre les effets de la
précipitation et de la taille du grain.

Notons que pour des dépodts Al-Fe [28], la microtiuistrinséque des dépbts
augmente en fonction de la teneur en fer a padirl800 MPa (aluminium pur)
jusqu’a un maximum en forme de plateau de 8000 Bife@ entre 45 et 70 % at Fe

s’ensuit une décroissance pour atteindre celledudrs 4000MPa.



Conclusion générale




Conclusion générale

Cette étude a permis de caractériser plusieuragabi Al-Fe de différentes
compositions en fer élaborés par fusion haute #&ege .Différentes phases
métastables ont pu étre identifiées a I'état buxt @tés des phases déja prévues par
le diagramme d’équilibre .

Le degré d’'ordre a grande distance et le facteuedgérature ont également
été déterminés. Les mesures de microdureté Vickergrent un maximum prononceé
vers 50% poids Al, ce qui est en faveur d'un etiedurcissement combiné mettant en
jeu le durcissement de solution solide et le daesigent par précipitation.

L’analyse par diffraction des rayons x des échlamisl Al-74poids%Fe brut Al-
60poids%Fe et Al-74poids%Fe, Al-60poids%Fe traitebque qu’il y a une phase
ordonnée. Nous avons pu observer des raies dadliffn correspondant a la structure
ordonnée B (C.C, &,=0.289nm) en plus d'autres raies correspondant phkse
d’équilibre stable AlFe.

Les spectres des différentes compositions de d@dli Al-Fe réalisés par
diffraction des rayons X, permettent également ddé¢éerminer la variation du
parametre cristallin de I'aluminium. Nous avonac# la variation des parametres
cristallins, en fonction de la teneur en fer aatdirut et a I'état traité du coté riche en
aluminium. A I'état brut, on note une augmentatiméaire du parametre cristallin
jusqu’a 20%poids Fe. Cette variation est due aftardnce de taille entre les atomes
de soluté @=1.24R) et du solvant
(rn=1.43A) (solution solide de substitution du fer sldfaluminium).Au-dela de
20%poids Fe, le paramétre cristallin chute brusauenusqu’a 30%poids Fe, cette
chute peut étre expliquée par I'apparition de lagghAl6Fe a coté de la phaseAte
déja présente pour %Fe < 20%poids. Apres recultla& le parametre évolue de la

méme maniére qu’'a I'état brut avec toutefois urdreation notable du réseau.



Références




Références:

[1] http://fr.wikipedia.org/wiki/Alliage

[2]http://fr.wikipédia.org/wiki/aluminiumet ses &be

[3] Blanchard, P. Colombie, c. pellerin, V. Fayele Vincent, (1991) material effects
in fretting wear. Application to iron, titanium, @maluminium alloy. Metallurgical
transaction A, 22A, 1535-1543

[4] Elleuch, K, fouvery, S. (2001) Wear analysis a857 aluminium alloy under
fretting, wear (soumise le 15 novembre 2001).

[5] W.Chen, map for the magnesium alloy Mg-2AI-@1® (AZ91). P.246,

106-116

[6] http://www.Ipmc.univ-montp2.fr/site/Cours_engiie/metallographie.pdf

[7]T.B. Massalski (Ed.), Binary Alloy Phase DiagmmSM, Metals
[8]0.kubaschewski, Iron-binairy phase diagrams, gpinger, berlin (1982)
[9]McKamey CG, DeVan JH, Tortorelli PF, Sikka VK.Mater Res 1991; 6:1779
Park, Ohio, 1990, p. 147.

[10] B.E. Warren X ray diffraction, Addison. WesMassachusetts, (1969), P.211.
[L1]M.Gantois, diffraction des rayons X et des #imes Institut Nationale
Polytechnique de nancy.

[12]M.Y.Débili, Thése de doctorat, Annaba Juin 199&olidification rapide sur roue
et pulvérisation cathodique magnétron d’alliagesAFeu Al-Fe »

[13] M.M.Celis, Transformation De Phases et Comportement a L’Oxydlat
D'Alliages Fe-AL, these de doctorat MAD0O7 INP Toulouse.

[14] P.j.black, Jimm A23, 37112, R.Candel, Jimma.325.

[15] D.Mukhopadhyay, Structure Evolution in Mechaally Alloyed Al-Fe powder
Mixture paper contest winner. 1994. p1-9.

[16] ICDD JCPDS N°33-0019 (1997).

[17] BY.D. H. Kim. Philosophical Magazine. A. 19%4l. 69. N°. 1. p45. 55.

[18] André. Roos, Bernard Milet, précis de métajlarAppliqué (1982).



[19] Jeaun.luc.Martin, Analyse par rayons X et mmud. Caractérisation
expérimentale des matériaux2. Traité des matériaux

[20] Revue de recherche. 270/novembre 1994.vol@3.45-1151

[21] Elliott et al, thermodynamique for steelmakingl.2, p. 343.

[22] Loannis Iglissis, « Etude de linfluence degrgmeétres de solidification sur la
structure et les propriété d’alliages Aluminiumesiim» These de magister,
Université Technigue nationale d’Athénes,(1976).

[23] H.Boudemagh, «Contribution a I'étude de la ggh@mégadf) et de l'ordre a
longue distance (LRO) dans les alliages Fe-Al ga@didapidement»these de magister,
université annaba,(2004).

[24] B.E. Warren, X ray diffraction (New york, Doy&1990).

[25] C.E.KTrill, John son, J.Matter. Res. 10, 2809%).

[26] B.Hung; Non equilibrium structures in Al-Feldys by mechanical Alloying, Ph.
D; Thesis, Kyoto University, Japan (1990).

[27] A. Tonejet, A. Bonefacic, J.Appl. phys, 196&)1.40, p.119.

[28] M.Y.Débili, La revue de métallurgie-ClT/sciemet génie des matériaux, 1998, p
1501-1507.



