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ARB  Accumulative Roll-Bonding (Soudage par Colaminage)

ASTM American Society for Testing Materials

CARB Cross Accumulative Roll Bonding (Soudage par Colaminage Croise)

CEC  Cyclic Extrusion and Compression

CCDF Cyclic Closed Die Forging

CDRX Continuous Dynamic Recrystallization (Recristallisation Dynamique Continue)
HPT High Pressure torsion (Torsion a Haute pression)

CRSS  Critical Resolved Shear Stress

DDRX Discontinuous Dynamic Recristallization (Recristallisation dynamique
discontinue)

DDW Dense Dislocation Walls (Murs Denses de Dislocations)

DL Direction de Laminage (ou RD)

DN Direction Normale

DSC  Differential Scanning Calorimetry (Analyse Calorimétrique Différentielle)
DT Direction Transversale

DTN  Deformation Twinning Nucleation (Germination par déformation de maclage)
ECAP Equal Channel Angular Pressing (Extrusion Coudée a Aires Egales)

ED Direction d’Extrusion

TE Torsion Extrusion (Extrusion par torsion)

GBN  Grain Boundary Nucleation (Germination aux Joints de Grain)

GP Guinier-Preston zones (Zones GP)

GBS  Grain Boundary Sliding (Glissement de joints de grains)

HAADF-STEM High Angle Annular Dark Field Scanning Transmission Electron
Microscopy (Microscopie électronique en transmission-balayage par champ noir a grand
angle annulaire)

HAGB High Angle Grain Boundray (Joint de Grain a Grande Angle)

HPT  High Pressure Torsion (Torsion sous Haute Pression)

IPF Inverse Pole Figure (Figure de PGle Inverse)

JMA  Johnson-Mehl-Avrami

LAGB Low Angle Grain Boundaray (Joint de Grain a Faible Angle)

MRD  Multiples of a Random Distribution (Multiples de distributions aléatoires)



ODF Orientation Density Function (Fonction de Distribution des Orientations

Cristallines)

PSC Plane-Strain Compression (Compression Plane)

PF Pole figure (Figure de Pdles)

PSN Particles-Stimulated Nucleation (Germination Stimulée par les Particules)

RE Rare Earth (Terre Rares)

RSS Resolved Shear Stress (contrainte de cisaillement résolue)

SBN  Shear Band Nucleation (Germination aux Bandes de Cisaillement)

SBM Sub-Grain Boundary Migration (Germination par la Migration des sous- Joints de
Grain)

SPD  Severe Plastic Deformation (Déformation Plastique Sévére)

SRX  Static Recrystallization (Recristallisation Stastique)

SSMR Super Short Multi Pass Rolling (lamiange par muti-passes trés courtes)

STS  Severe Torsion Straining (Contrainte par torsion severe)

UFG Ultra Fine Grain (Grain Ultra Fin)

XAS X-Ray Absorption Spectroscopy (Analyse par Spectroscopie d'Absorption des

Rayons X)

XANES X-Ray Absorption Near Edge Structure (Analyse par Spectroscopie d’Absorption

des Rayons X Preés de Bord)

EXAFS Extended X-Ray Absorption Fine Structure (Spectroscopie étendue d’Absorption

des Rayons X a Structure Fine).
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Introduction générale

Aujourd’hui, le magnésium et ses alliages ont de plus en plus attiré I’intérét des
scientifiques pour les applications potentielles dans les secteurs de 1’aérospatiale et du
transport, en raison de leur faible densité et de leurs caractéristiques adaptables avec
I’environnement [Valle 2006, Nie 2012]. Cependant, les alliages de magnésium surtout
ceux de type AZ (A= Al, Z= Zn et le reste Mg) souffrent d'une mauvaise formabilité a
basse température en raison de I’absence de systémes de glissement indépendants
suffisants et le développent d’une texture de type basale [Lin 2009].

Plusieurs stratégies ont été proposées pour surmonter cette lacune. Des travaux
récents ont montré que la modification de la composition chimique des alliages de
magnésium avec ’addition des terres rares (TR) tels que, Nd, Ce et La pourrait conduire a
une amélioration de leur ductilité et dureté (en méme temps) méme a basse température en
défavorisant la texture basale courante. Les éléments TR pourraient modifier les
mécanismes de déformation lors de la déformation plastique et augmenter I’activité des

systémes difficiles comme le glissement pyramidal <c + a> [Elfiad 2016].

De plus, des procédés de déformation plastique sévere, tels que, extrusion coudée a
aires égales (ECAP) [Agnew 2004], co-laminage accumulé [Saito 1998] et torsion a haute
pression (HPT) [Edalati 2011] ont été utilisés dans 1’objectif d’améliorer
considérablement la ductilité des alliages a base Mg a température ambiante. Ceux-ci ont le
potentiel de produire des matériaux et des alliages a grains ultra fins (UFG) caractérisés par
une limite d’élasticité élevée et une super-plasticité [Tirsatine 2014] et aussi un effet
significatif sur la taille et la distribution des précipités dans la matrice [Gubicza 2007]. Ces
améliorations sont attribuables a une combinaison d'une microstructure granulaire ultrafine
associee a la présence d’une grande quantité de defauts ponctuels (lacunes) et linéaires

(dislocations).

Les alliages a base de Mg contenant les terres rares sont le siege de transformations
de phases a I’état solide telles que : la recristallisation [Dumitru 2014B] et la précipitation
(de phases complexes de type MgxTRy) [Saito 2011, Nie 2012] qui modifient
considérablement leur microstructure et leur texture cristallographique et ce durant et apres
les procédés thermomécaniques. Les précipités de Mg-TR jouent un réle considérable dans
la texture morphologique et cristallographique [Huang 2013], en raison de leur interaction

avec les dislocations et les joints de grain. Une modification tres importante de la texture et
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des transformations de phases est souvent observée aprés SPD. En plus d’avancer ou de
retarder la recristallisation [Dumitru 2014B], ces SPD peuvent aussi perturber 1’ordre et la

séquence de précipitation, amorphiser 1’alliage, rendre stable des phases métastables etc...

Dans ce cadre, cependant, trés peu d’études, sinon aucune, n’ont été consacrées aux

alliages de Mg en général et aux systemes Mg-TR en particulier.

Dans notre travail, nous nous sommes intéresses a 1’étude de I’¢évolution de la
microstructure, la texture cristallographique ainsi que les propriétés mécaniques de deux
alliages binaires de type Mg-TR avant et apres le procédé de déformation plastique sévere
HPT. La cinétique et les séquences de précipitation ont été également étudiées par un panel
de techniques aussi bien légeres (MO, MEB, DRX, microdureté, DSC) et lourdes
(Synchrotron). Pour la premicre fois, une analyse de la structure fine autour d’un des
¢léments d’addition a été ¢étudiée par spectroscopie d’absorption de rayonnement X de
haute énergie (EXAFS) avec différentes conditions, avant et apres HPT et aprés un

traitement de revenu.

Les résultats obtenus sont comparés avec ceux de la littérature pour les deux

alliages.
Le manuscrit de these est articulé autour de trois chapitres:

Le premier chapitre qui se subdivise en cing parties présente des considérations
générales et aspects théoriques des hyper déformations, des mécanismes de déformation
plastique, la recristallisation et de la précipitation des matériaux a structure hexagonale en
général et des alliages de magnésium en particulier.

Le deuxieme chapitre présente, les alliages étudiés, le procédé d'hyper déformation
HPT, les techniques de caractérisation Iégeres et lourdes de la microstructure et de texture,
et des transformations de phases (recristallisation et précipitation).

Le troisieme chapitre consigne 1’ensemble des résultats obtenus et leurs discussions
qui sont répartis en quatre parties :

La premiére partie est consacrée a la caractérisation de 1’alliage Mg-TR (TR= Nd et
Ce) a I’état initial et hyper déforme.

Dans la deuxieme partie, nous analysons par DSC le phénomene de recristallisation
de I’alliage Mg-TR (TR= ND et Ce) apres HPT.
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La troisieme partie porte les résultats et leurs interprétations de la séquence et
cinétique de précipitation de I’alliage Mg-TR (TR=Nd et Ce) lors de traitement de revenu.

La quatriéme partie est consacrée a I’analyse par la spectroscopie d'absorption des
rayons X a haute énergie de la structure fine autour de ’atome Nd de I’alliage Mg-Nd

aprés HPT et revenu.

Ce travail se termine par une conclusion contenant les résultats les plus importantes

et les perspectives envisagées.
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CHAPITRE I :

Consideéerations geneérales et aspects

théorigues



PARTIEA :

Procédés d’hyper déformation et
mécanismes de déformation
plastigue des matériaux a structure
hexagonale et des alliages de

magnésium



Chapitre I-A: Procédés d’hyper déformation et mécanismes de déformation plastique...

Introduction

Afin de répondre aux besoins industriels, des méthodes de déformation plastique
conventionnelles ont di étre développées pour la mise en forme des pieces métalliques et
méme non métalliques. La déformation plastique mene a la modification de la
microstructure des grains par 1’accumulation des tous les genres de défauts (ponctuel,
linéaire et volumique) qui vont contribuer a I’augmentation de la résistance de
I’écoulement plastique du matériau, donc a son durcissement. La modification de la
microstructure est fonction de plusieurs facteurs liés au matériau (composition chimique et
structure) et d’autres liés principalement a la technique de déformation qui introduit une
grande quantité de défauts tels que les dislocations. C’est dans ce contexte que plusieurs
méthodes de déformation séveres telles qu’ECAP, ARB et HPT ont étaient inventées et

développées pour accompagner 1’exigence drastique sur les nouveaux matériaux.

I.A.1 Les différentes techniques de déformation plastique conventionnelles

Une déformation plastique par différentes techniques telles que I’extrusion, tréfilage
forgeage et laminage effectue une modification contr6lée du matériau usiné donc une
modification tres importante dans la microstructure et la texture. Parmi les principales

techniques, on cite I’extrusion, le laminage et la compression plane.

I.A.1.1 L Extrusion

L’extrusion est une technique de mise en forme de presque tous les types de
matériaux. Elle consiste a pousser un matériau (sous forme de billette) a travers une filiere
par pression hydrostatique. Cette technique permet d’obtenir des produits de différentes
formes simples (tube par exemple) ou compliquées (destinés au batiment)(voir fig.l.A.1).

L’extrusion sert donc dans I’industrie a fabriquer des produits dit « longs ».
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Grain __~ Conteneur

— Filiére

————Billette

_~Barre
filée

Figure 1.LA.1 : Schéma du principe d’extrusion.

I.A.1.2 Laminage (Rolling)
La déformation par laminage classique est obtenue par compression continue de deux

cylindres (laminoirs) paralléles tournant dans des sens opposés et a pour but de réduire

I’épaisseur du matériau et 1’obtention des produits plats (fig.1.A.2). Le taux de laminage est

donné par I’expression suivante :

L=2"%100 (1.A.1)

€0

Ou egest I’épaisseur initiale de 1’échantillon et ef est I’épaisseur de 1’échantillon aprés le

laminage.

-~

Figure 1.A.2 : Schéma du principe de laminage.

1.A.1.3 Compression plane (Plane Strain Compression)

8
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La déformation par compression plane consiste a presser un échantillon (sous
forme de parallélépipéde) suivant une direction DN (direction de I’écrasement) a I’intérieur
d’un couloir de direction libre DL et direction fixe DT [Azzeddine 2012]. En général,
90% des matériaux métalliques sont mis en forme par ce procédé. La figure 1.A.3 présente

le schéma d’un moule pour la compression plane.

Figure 1.A.3 : Schéma d’un moule de laboratoire pour la compression plane [Azzeddine
2012].

I.A.2 Les différentes techniques de déformation plastique sévére

Les procédés de déformation plastique sévere (SPD) peuvent étre définis comme des
techniques par lesquelles une déformation plastique extrémement large est introduite dans
le matériau et qui a pour objectif d’améliorer les propriétés physico-métallurgiques du
matériau [Maki 2001, Hagiwara 2001], Ceci par la création des grains ultra fins [Valiev
2000, Rosochowski 2004] et par I’introduction de quantités considérables de défauts
ponctuels (lacunes) et linéaires (dislocations). Les SPD peut dégrader aussi certains
propriétés mécaniques d'un matériau comme dans le cas de 1’alliage Zn-22%Al hyper
déformé par HPT [Kawaaaki 2010B].

Différents procédés SPD ont été développés tels que ECAP (Equal Channel Angular
Pressing) [Segal 2002, Valiev 2006], ARB (Accumulative Roll-Bonding), HPT (High
Pressure Torsion) [Valiev 1991, Valiev 1997], CEC (Cyclic Extrusion Compression)
[Korbel 1981], TE (Torsion Extrusion) [Mizunuma 2005].

Les techniques précédentes peuvent produire des grains ultrafins (Ultra Fine Grain,

UFG) avec une taille submicronique (0.1 jusqu'a 1pum) ou nanometrique (inférieur a 100



Chapitre I-A: Procédés d’hyper déformation et mécanismes de déformation plastique...

nm) avec la plupart des joints de grains ayant un grand angle de désorientation [Valiev
2000, Valiev 1993]. D’autres auteurs, Hantzsche et al. [Hantzsche 2010], Mukai et al.
[Mukai 2001] et Cottam et al. [Cottam 2008] ont considéré que I’affinement des grains
est une méthode effective pour améliorer les propriétés mécaniques du matériau grace a
I’activation de différents mécanismes de déformation tels que les glissements non-basaux

dans les alliages a structure hexagonale [Agnew 2004].

Il y a une grande concurrence entre les deux procédés d’hyper déformation HPT et
ECAP en termes d’affinement microstructurale. Horita et al [Horita 1996] ont reporté que
I’HPT peut affiner la taille de grain jusqu’a 90 nm dans I’alliage Al-3% Mg, alors que

ECAP peut atteindre seulement 270 nm dans le méme alliage [Iwahashi 1998].

Nous citons en résumé les trois techniques les plus utiles ’ECAP, ARB, CARB et

HPT, en se concentrant sur cette derniére.

I.A.2.1 Hyper déformation par extrusion coudée a aires égales (ECAE)

La technique a été nommée ECAE (E pour Extrsuion), mais les plus souvent ¢’est
plutdt ECAP (P pour Pressing), elle a été proposée en 1977 par Segal [Segal 1995] et a
pour but d’obtenir des grains ultra fins. Le principe de cette technique est de faire passer
plusieurs fois sous I’effet d’une pression exercée par un piston, une billette
parallélépipédique ou cylindrique a 1’aide d’un lubrifiant dans une matrice coudée de
dimensions fixes (voir fig. [.A.4). L’affinement microstructural est obtenu aprés un nombre
de passes, dans le moule, généralement compris entre 4 et 20. Le coude d’extrusion de la
matrice posséde deux angles d’intersection, I’un externe notée v, et I’autre interne noté 2¢
(angle variable typiquement entre 90° et 120°).

La déformation totale est donnée par la relation suivante :

€= %{Zcot (MTW) + cosec (MTW)} (1LA.2)
Selon la littérature, la technique ECAP se décline en six routes [Baber 2004] :

e Route A : L’orientation de la billette reste inchangée entre toutes les passes.

e Route B (ou Ba): La billette est tournée autour de son axe longitudinal apres chaque
passe d’un angle de 90° alternativement dans le sens des aiguilles d’une montre et dans
le sens contraire.

e Route D (ou Bc) : La billette est tournée autour de son axe longitudinal apres chaque

passe d’un angle de 90° dans le sens des aiguilles d’une montre.
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e Routes Bgg, Bys et Bgo: Salimyanfard et al. [Slimyanfard 2010, 2011] ont inventé ces
routes pour lesquelles la billette est toujours tournée entre chaque passe dans la méme

direction d’un angle constant (30, 45 et 60°).

e Route C : La billette est tournée dans le méme sens autour de son axe longitudinal aprés
chaque passe d’un angle de 180°.

Piston (b)

J

Route A

— /////7///4

Route B

\\\\\\\\

J

_

|/ 7 ) [

Roulc C

AN
VAN

N

i “

Figure I.A.4 : Schéma du principe et les différentes routes d’ECAP.

I.A.2.2 Hyper déformation par co-laminage accumulatif (ARB)

En 1998, une nouvelle technique a été inventée au Japon par Saito et al [Saito2003,
Saito1998, Saito 1999]. Le principe de I’ARB est de déformer deux plaques empilées en
sandwich par laminage conventionnel, 1’opération d’empilement pourrait étre répétée
jusqu'a certain nombre de cycle N (voir fig. .A.5).

La déformation équivalente totale appliquée aprés N cycles avec 50% de réduction
d’épaisseur par cycle est donnée par la relation suivante [Saito 2003]:

€0t = {j—gln@)}. N = 0.8N (1.A.3)

Ainsi, la réduction totale apreés N cycles peut étre calculée par 1’expression suivant [Tsuji
2003]:

Rot=1-+=1-— (1LA.4)

0 2N
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Ou to est I’épaisseur initiale, t est 1’épaisseur finale des deux feuilles empilées apres hyper

déformation par ARB.

D’autre part, le nombre de couches individuelles n aprés N cycles d'ARB est donné
par [Tsuji 2003]:
n=2N (1.A.5)

Apres N cycles d’ARB, ’épaisseur d’une couche individuelle est exprimée par la relation

[Tsuji 2003]:

t=— (1.A.6)
Surface Treatment Cutting
, , \
- I\

—

wire brushing ‘ ‘

. Roll Bonding

Stacking

Figure 1.LA.5 : Schéma du principe d’ARB [Saito 2003].

1.A.2.3 Hyper déformation par co-laminage accumulatif croisé (CARB)

La technique de soudage par co-laminage croisé (CARB) est une nouvelle méthode
de déformation plastique sévere. Le principe de celle-ci est le méme que I’ARB avec une
seule différence, c’est I’introduction d’une rotation de 90° de 1’échantillon dans le sens
inverse des aiguilles d’une montre qui se fait autour de la direction normale de
I’échantillon aprés chaque cycle de CARB tout le long de I’expérience (voir fig.l.A.6)
[Azzeddine 2014].
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Figure 1.A.6 : Protocole utilisé pour I’élaboration par I’hyper déformation CARB.

stucking

I.A.2.4 Hyper déformation par torsion sous haute pression (HPT)

La technique HPT a été développée par le Professeur Bridgman de maniére précoce
en 1935. Il a travaillé sur le développement des matériaux métalliques par hyper
déformation. En 1946, Bridgman a gagné le prix Nobel en physique grace a ces premiers
travaux sur I’effet des hautes pressions combiné avec torsion [Bridgman 1935, Bridgman
1943]. Ces derniéres années I’HPT a connu un outil trés important pour approfondir les
études sur les matériaux métalliques apres déformation plastique intense, par ce qu’elle a
fréguemment réussi a produire des matériaux métalliques avec une taille du grain
inférieure a 100 nm, dépendante du matériau et des conditions de déformation (pression,

vitesse, nombre de tours etc...) [Kawasaki 2014].

Il 'y a un autre aspect de I’HPT qui porte le nom c-HPT (cyclic-HPT), il s'agit de
renverser la direction de déformation en torsion par renversement périodique de la
direction de I’enclume inferieure c'est-a-dire un changement de la direction de déformation
(Strain Path) qui a pour but de changer la microstructure. L’utilisation de 1’c-HPT a été
introduite sur I’alliage A1-3%Mg-0.2 % Sc [Horita 2005] et aussi sur I’Al pur [Kawasaki
2008], Pd [lvanisenko 2008], le Ti [Todaka 2008] et I’alliage Zn—22 % Al [Kawasaki
2010].

- Principe de ’HPT
Valiev et al [Valiev 1996] ont développé les derniéres versions de I'HPT par

I’utilisation d’un appareil sous haute pression comme nous montre la figure 1.A.7.
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Le procedé HPT consiste a placer un disque de matériau peu épais entre deux
enclumes massives, ces dernieres subissent en méme temps une grande pression P de
I’ordre de quelques GPa en plus de la torsion, ce qui entraine des forces de frictions

causées par rotation de I’enclume inferieure [kawasaki 2014].

Upper Anvil

| |

sample

T

Lower Anvil
W

Figure I.A.7: Illustration schématique du principe de I’HPT [Valiev 1996].

Quand un disque est traité par HPT conventionnelle, il est possible d’estimer la
déformation imposée. La relation entre de tres petites rotations d6 et un déplacement
dl dans un disque de rayon r est dl = rd6 (voir fig. .A.8).

Le gradient de contrainte du cisaillement est donné par la formule suivante
[Zhilyaev 2003]:

dl rdf

Ou h est I’épaisseur de disque
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Figure 1.A.8: Paramétres utilisés pour I’estimation de la contrainte imposée dans I’HPT
[Zhilyaev 2003].

On assume que I’épaisseur de disque est indépendante de I’angle de rotation,
alors 8 = 2N, ou N est le nombre de tours, donc la formule de contrainte de cisaillement

y est donneée par la formule suivante [Zhilyaev 2003]:

y(r) = 2n}i\lr (LA.8)

En utilisant la relation,e = y/ V3 I’expression de la déformation équivalente de Von Mises

est donnée par la formule suivante [Valiev 1996, Wetscher 2004]:

2nNr
=" (1.A.9)

D’aprés la derni¢re formule, II est clair que la déformation équivalente imposée est
proportionnelle a la distance radiale du disque c'est-a-dire qu’il y aura une augmentation de
la valeur de déformation €quivalente lorsqu’on passe du centre a la périphérie de disque.
De 13, la déformation équivalente totale est plutdt considérable a la périphérie par rapport a
celle au niveau des zones prés du centre, en conséquence une structure inhomogene s'est
produite apres HPT [Kawasaki 2008].

Beaucoup de travaux ont mentionné la possibilité d’atteindre une microstructure

homogéne dans quelques matériaux aprés un grand nombre de tours HPT.

I.A.3 Evolution de la microdureté aprés HPT

L’¢tude des propriétés mécaniques par la mesure de la dureté est un outil tres
important pour évaluer les propriétés mécaniques ainsi que 1’évolution de la microstructure
vers I’homogénéité. La variation de la microdureté avec 1’augmentation du nombre de
tours de HPT a été étudiée pour la premiére fois sur I’alliage Cu-Si [Jiang 2000]. D’apreés
les résultats de cet alliage hyper déformé (voir fig.l1.A.9), il y a deux points importants a
noter, premiérement, les valeurs de la microdureté au centre de disque sont plus faibles que
celles au bord de disque. Deuxiémement, en général la microdureté a travers le disque

augmente avec 1’augmentation du nombre de tours de I’HPT [Jiang 2000].
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Figure 1.A.9:Variation de la microdureté en fonction de la distance radial de disque de
I’alliage Cu-Si déformé par HPT avec: P =5 GPa et N =%, 1, 3, 5 tours [Jiang 2000].

Afin de mieux comprendre le durcissement, I’adoucissement du matériau déformé
par HPT, il est nécessaire de suivre I’évolution de la microdureté H, avec la déformation
équivalente. Ce genre d’évolution a été rapporté pour la premiere fois sur une série d’acier
austénitique (Austenitic steel) aprés 17 tours d’HPT [Vorhauer 2004]. Les résultats

montrent un stade de durcissement par HPT comme observé dans d’autres métaux.

En général, trois modeles ont été proposés dans la littérature[Kawasaki 2010A]:

- Durcissement sans restauration avec I’augmentation de la déformation équivalente
(fig.1.A.10.a) comme dans les alliages Cu-Ni-Si [Khereddine 2013].

- Durcissement dans le premier stade de traitement suivi par une restauration rapide,
comme dans le cas du Mg de haute pureté [Edalati 2011] et Al [Kawasaki 2010A]
(fig.1.A.10.b). L’évolution rapide de restauration est en raison de 1’énergie des
défauts d’empilement qui est tres élevée et elle conduit a la restauration rapide de la
microstructure.

- Adoucissement significatif comme nous présente la figure 1.A.10.c. Il s’opére dans
les matériaux non ferreux tels que les alliages Zn-Al [Kawasaki 2010B] et Pb-Sn
[Zhang 2013].
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Figure 1.A.10 :Les trois modeéles de variation de la microdureté avec déformation
équivalente pour les métaux traités par HPT : a) durcissement sans restauration, b)

durcissement avec restauration et ¢) Adoucissement.

I.A.4 Etat de I’art sur le magnésium et ses alliages hyper déformés

Figueiredo et Langdon [Figueiredo 2011] ont étudi¢ 1’alliage AZ31 (Mg-3%Al-
1%2Zn, % en poids) hyper déformé a chaud (463K) par la technique HPT jusqu’a 5 tours.
Ce travail avait pour but de savoir si on pouvait atteindre une microstructure homogeéne ou
non a travers 1’épaisseur du disque, car souvent il y avait des difficultés considérables dans
la déformation des alliages de magnésium en utilisant les techniques de déformation
plastique sévére comme ’ECAP [Figueiredo 2007, Figueiredo 2010]. lls ont trouvé apres
5 tours que les valeurs de la microdureté et la taille des grains étaient presque identiques
dans toute la surface du disque, mais celles-ci n’¢taient pas identiques a travers 1’épaisseur
du disque. Cette variation a été attribuée d’un cOté aux mécanismes du affinement des

grains et d’un autre coté a la variation locale du flux de déformation causé par I’"HPT.

Dans un autre travail sur le méme alliage(AZ31), Serre et al [Serre 2011] ont étudié
I’évolution de la microdureté et la taille des grains apres hyper déformation a chaud (453K)
par ’HPT jusqu’a 5 tours et a différentes vitesses de déformation 0.5, 1 et 2 rpm (rotation
per minute). Ils ont observé que I’HPT aboutissait a un affinement important des grains
jusqu’a~0.5um, avec une microstructure hétérogene au centre du disque et une

microstructure homogéne lorsque le rayon de disque r = 1mm. D’un autre part, ils ont
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conclu qu’il était possible de mettre en corrélation les deux valeurs, la microdureté et la
taille des grains, avec la vitesse de déformation locale. Celle-ci montre qu’avec
I’augmentation de vitesse de déformation, il y a en méme temps une faible diminution dans

la taille des grains et aussi une faible augmentation dans les valeurs de microdureté.

Jusqu’a maintenant, quelques recherches ont été effectuées sur les alliages a base de
magnésium tels que les alliages Mg-Al-Zn hyper déformés par la technique HPT a
température ambiante [Huang 2012A, Huang 2012B]. Al-Zubaydi et al. [Al-Zubaydi
2013] ont réalisé une étude comparative entre deux alliages AZ31 et AZ91(Mg-9%Al-
1%2Zn, % en poids) hyper déformés par ’HPT a température ambiante jusqu’a 5 tours. Ils
ont observé que les deux alliages montraient une hétérogénéité, du point de vue
microstructure et microdureté, a travers la section verticale du disque,. Ils ont mis en
évidence cette hétérogénéité d’un part, a la présence de bandes de cisaillements dans la
microstructure déformée et d’autre part, a la variation de la microdureté le long de la

section longitudinale.

Meng et al. [Meng 2014] ont mené une étude sur 1’alliage Mg-3.4%2Zn (% en poids)
déformé a température ambiante par la technique HPT jusqu’a 20 tours. Ils ont observé
aprés 20 tours, une microstructure recristallisée avec une taille moyenne de 140 nm. En
outre, ils ont attribué ces résultats a la présence d’une deuxieme phase (Mgs7.6ZNn32.4) QUi

permet d’empécher la croissance des grains recristallisées dynamiquement.

Cizek et al. [Cizek 2007] ont effectué une étude de comparaison sur le Mg pur et
Mg-10Gd (% en poids) déformés a température ambiante par I’HPT. Ils ont observé deux
régions de microstructure de Mg, la premiere région déformée a grains ultra fins (100-
300nm) avec grande densité de dislocations et la deuxieme recristallisée avec des grains
larges (1-5 um) presque libres de dislocations. En outre, ils ont observé des grains ultra
fins uniformes dans la microstructure de I’alliage Mg-10Gd avec une taille de grains
100nm. Dans un autre travail effectué par Edalati et al. [Edalati 2011] qui ont déformé le
magnésium pur en utilisant ’HPT jusqu’a 10 tours et ils ont trouvé des grains avec une

taille moyenne ~1 um.

Arab et Akbarzadeh [Arab 2013] ont étudié I’effet du procédé ECAP suivant la route C
jusqu’a 4 passes sur I’évolution de la microstructure de 1’alliage AZ31 avec différentes

températures de déformation 200, 250 et 275°. IIs ont trouvé d’une part, que la taille de
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grains diminue avec I’augmentation de nombre de passe d’ECAP et d’autre part, que celle-

ci se croit avec 1’augmentation de température de déformation.

Mukai et al. [Kang 2008] ont constaté que la ductilit¢ de I’alliage AZ31 a été
améliorée jusqu’a 45% aprés ECAE. Dans le méme sujet Sadeghi et al. [Sadeghi 2008] ont
attribué la progression de la ductilité de l'alliage AZ31 a I’activation des systéemes de

glissements non basaux.

Yan et al. [Yan 2011] ont fait une étude comparative sur 1’alliage Mg-1.2Zn-0.8Gd
(% en poids) deforme par deux procédés, laminage conventionnel et ECAE suivant la route
Bc. Ce travail a été fait dans le but de caractériser 1’évolution de la texture et les propriétés
mécaniques de cet alliage. Ils ont trouvé d’une part, qu’apres le laminage, le plan basal
incliné est d’environ + 42°de la direction normale ND vers la direction transversal TD, et
aprés ECAE le plan basal incliné d’environ +38° vers la direction d’extrusion ED, et
d’autre part, ils ont observé une élongation similaire a travers la direction TD et ED dans
I’alliage laminé et extrudé respectivement. Celle-ci a été attribuée a la texture non basale a

travers les deux directions précédentes.

Pérez-Prado et al. [Pérez 2005] ont fait une étude sur deux alliages, AZ91 déformé
par I’ARB jusqu’a 4 passes avec 80% de réduction par passe et aussi AM60 (Mg-6%Al-
0.17%Mn, % en poids) déformé par laminage sévére avec une seule passe a 80% de
réduction. Les deux alliages ont été déformés sous la méme température de 375°C. Ils ont
rapporté d’une part, dans 1’alliage AZ91, qu’il y a une transformation microstructurale
importante. La taille de grains s’affine jusqu’ a une valeur inférieure & 1 um, et d’autre
part, I’alliage AM60 montre un raffinement trés rapide aprés une seule passe ou la taille de

grains prend 1 um.

I.A.5 Modes de déformation plastique dans les matériaux hexagonaux

Dans une revue approfondie par Serre [Serre 1967], il a présenté en détail les indices
cristallographiques (Miller et Miller-Bravais) des matériaux a structure hexagonale tel que
le Mg dans le but de définir, les plans cristallographiques, les directions cristallographiques
et les deux mécanismes de deformation, glissement et maclage du fait que la deformation

plastique s’exécute suivant un nombre de systémes de déformation bien définis.

I.A.5.1 Glissement cristallographique
Quand un matériau est déformé ou traité thermiquement, il y a au moins un systéme
de glissement qui s'active a I’intérieur du matériau le long de la direction et du plan les plus
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denses, permettant ainsi de changer la forme du matériau tout en maintenant le volume
inchangé. Le mouvement du glissement est conduit par une contrainte nommeée scission
résolue t (Resolved Shear Stress (RSS)) et I’activation de certains systémes de glissement
a eu lieu apres une valeur bien definie de scission résolue critique t, (Critical Resolved
Shear Stress, CRSS) qui soit atteinte et qui se dépend de la contrainte extérieur o. Cette
contrainte critique dépend de la composition chimique du matériau et des conditions de
déformation (Vitesse de déformation, direction et température de déformation). La scission

résolue est donnée par 1’expression suivante [Xiaohui 2013]:
T= cosrc.cos/lg =m.o (1.LA.10)

Ou m est le facteur de Schmid

Le systeme de glissement ayant la plus grande valeur du facteur de Schmid et qui
subira une grande valeur de scission résolue sera activé en premier [Xiaohui 2013].

Les matériaux ayant une structure hexagonale comme le magnésium et ses alliages
[Xiaohui 2013], possédent 3 systemes de glissement, comme nous montre le tableau I.A.1

ci-dessous.

Tableau I.A.1 : Systemes de glissement dans les alliages a base de Mg [Xiaohui 2013].

Direction Nombre total Nombre total
Vecteur de . N de systemes de
Plan de glissement de de systémes de .
Burgers lissement lissement glissement

g g indépendants
<a> Basal (0001) <1120> 3 2
<a> Prismatique {1010} <1120> 3 2
<a> Pyramidale {1011} <1120> 6 4
<at+c> Pyramidale {1122} <1123> 6 5

Il est clair que les trois premiers systemes de glissement, basal (0001), prismatique
{1010} et pyramidal du premier ordre {1011} ont le méme vecteur de Burger <1120>(<
a >), et ils ne provoquent pas un déplacement a travers 1’axe ¢, mais le glissement
pyramidal de deuxiéme ordre {1122} est associé a la direction <1123>(< a + ¢ >),ce qui
permet au matériau de relaxer la déformation imposée a travers 1’axe c et il permet au

matériau de se déformer dans toutes les directions.
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Drailleurs les matériaux ayant une structure hexagonale, exhibent une formabilité
faible a basse température a cause de ses nombres de systemes de glissement limités, 3
systemes ou 2 sont indépendants, ce nombre est incomparable aves les matériaux ayant une
structure cfc dans lesquels, on compte 12 systémes de glissements, ainsi que les matériaux
bce qui contiennent entre 12 jusqu’a 48 systémes possibles [Engler 2010].

Les différents systemes de glissements possibles (basaux et non basaux) dans les
alliages a structure hexagonale notamment le magnésium et ses alliages, sont schématisés
dans la figure 1.A.11 ci-dessous [Xiaohui 2013].

(a)

a,

basal plane

a

(d)

second order
- pyramidal plane
2

Figure 1.A.11: Systémes de glissement dans le Mg: a) glissement basal (0001)<1120>
b) glissement prismatique {1010}<1120>, c) glissement pyramidal premier ordre
{1010}<1120> et d) glissement pyramidal deuxiéme ordre {1120}<1123>
[Xiaohui 2013].

I.A.5.2 Maclage cristallographique

La déformation plastique dans les matériaux métalliques peut avoir lieu aussi par un
autre mode de déformation, c’est le maclage qui est par définition un mode de cisaillement
d’un cristal qui produit deux parties symétriques, la premicre partie déformée et I’autre non
déformée (la matrice). Le plan entre les deux parties cisaillées s’appelle plan de maclage et
la direction de cisaillement des atomes s’appelle direction de maclage (voir fig.l.A.12).
D’apres les figures 1.A.12 et I.LA.13, on constate que le maclage ne conserve pas

I’orientation du cristal, alors que le glissement 1a conserve.
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Figure 1.A.12: Représentation du maclage dans le systéme hexagonal avec c/a<1.73; les
cercles noirs représentent les positions des atomes avant le maclage et les cercles gris

représentent les positions des atomes apreés le maclage [Gottstein 2004]

Au cours de la déformation du magnésium a basse température (< 200 °C), les modes de
déformation qui s’opérent premiérement sont le glissement basal et le maclage a cause de
leurs petites valeurs du CRSS (Contrainte de cisaillement critique résolue) qui sont dans
les intervalles 0.5 ~ 1 MPa et 1~10 MPa respectivement [Barnett 2003], ce qui explique
la rupture du matériau pendant la déformation a basse température. La figure 1.A.13
représente les trois types de maclage dans les matériaux hexagonaux qui ont été rapportés
dans des anciens travaux : Macle de tension {1012}<1011>, Macle de compression
{1011}<1012> et macle double {1011}-{1012} ou {1013}-{1012}[Jiang 2007].

- Macle de tension {1012}<1011>
Elle est aussi appelée macle d’extension, puisqu’elle provoque une extension le long
de l’axe ¢ et une contraction dans une direction perpendiculaire a 1’axe c (voir
fig.1.A.13.a). Pendant le maclage d’extension, relativement au grain original, le plan basal
est tourné de 86.3° autour de la direction<1120>. En 1982, lon et al. [lon 1982] ont
rapporté d’aprés les analyses de la microstructure que la macle de tension {1012}<1011>
présente une morphologie en lentilles minces, mais apres certains taux de déformation,

elles deviennent plus épaisses. Ce type de macle est le plus observé dans le magnésium.

- Macle de compression {1011}<1012> ou {1013}<1012>
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Elle est appellée aussi macle de contraction, par ce qu’elle méne a une contraction le
long de 1’axe C et une extension a travers d’un axe perpendiculaire a 1’axe ¢ (fig.I.A.13.b).
Durant ce type de maclage, le plan basal fait une rotation 56.2° autour de la direction
<1120>. La morphologie de la macle de compression est mince ce qui est trés difficile de

la détecter par microscope optique.

Concernant le double maclage, la macle de compression ({1011} ou {1013}) se
forme premiérement, suivie par la macle d’extension {1012} qui prend place la premiére

macle de contraction originale (fig.I.A.13.c).

{1012} twin (10T1} twin {1011} — {1012} double twin

N N

A
/

S —

l E;sal plane/s' T T

86°< 1120 > 56°< 1120 > 38°< 1120 >

Figure 1.A.13: Les différents types de macles dans les matériaux hexagonaux
[R-Hill 1973].

Les différents types de maclage avec leurs axe/angle de désorientation sont illustrés dans le

tableau I.A.2 ci-dessous.

Tableau 1LA.2 : Les différents types de macles observées dans le magnésium et ses

alliages.
Type de macle Angle /axe de désorientation
{1011} 56°<1210>
{1012} 86°<1210>
{1013} 64°<1210>
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{1011}-{1012} 38°<1210>
{1013}-{1012} 22°<1210>

En 1909, Rosenhain et Humphrey [Rosenhain 1909] ont rapporté que le glissement
de joints de grains (Grain Boundary Sliding GBS) est un autre mécanisme de déformation
qui s'opére par un glissement des grains adjacents entre eux. Ce systeme de déformation
peut étre observé dans les matériaux a petite grains et/ou dans les gros grains [Langdon
2006].

I.A.6 Les différents facteurs qui influent sur ’activation de glissement et de maclage
dans les matériaux hexagonaux

Partridge [Partridge 1967], a tenté de clarifier les différents facteurs influents sur
I’activation des systemes de glissement et de maclage dans les matériaux a structure

hexagonale

e Effet de la température : En 2003 Barnett [Barnett 2003] a résumé I’influence de la
température sur les valeurs de scission résolue critique CRSS des différents systemes de
déformation pour le magnésium (voir fig.I.A.14). 1l est clair qu’a basse température
(< 200°), le glissement basal et la macle de tension sont les plus dominants, alors
qu’avec l’augmentation de la température on observe que les valeurs de CRSS de
glissement prismatique et pyramidale diminuent ce qui rend leur activation plus
possible. L’activation du glissement pyramidale <c + a> et les autres systémes non
basaux expliquent 1’amélioration de la formabilit¢ de Mg a haute température [Agnew
2003].

100 F a pyramidal <c+a> slip
F O o prismatic slip
[ —{10-12} twinning
A .
e basal slip
10 +
=
o
&,
= © T—a 4
1 ¥
0.1 — ——
o 200 400 600

Temperature (°C)
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Figure 1.A.14 :L’effet de la température sur les valeurs de CRSS des différents

modes de déformation dans le magnésium [Agnew 2003]

® Effet de I’élément de soluté : L’¢lément de soluté joue un role trés important, par ce
qu’il provoque un changement dans le rapport c\a, ce qui conduit un changement dans le
mécanisme de déformation. A titre d’exemple, la valeur de CRSS du glissement basal
dans le Mg pur est entre 0.45-0.81 MPa, alors que dans ’alliage AZ31, elle devient plus
grande 10-45 MPa [Mwembela 1998].

o Effet de la texture initiale :En 2009, Al-Samman [Al-Samman 2009] a fait une étude
comparative sur 1I’évolution de la texture aprés déformation par laminage simple et par
compression plane (PSC), avec différentes orientations des échantillons (différentes
textures initiales). 1l a mentionné d’aprés les essais de PSC que le glissement
prismatique a lieu quand 1’axe c est paralléle a TD, alors que le glissement pyramidal est
le systeme dominant quand I’axe ¢ est parallele a RD. Alors, on constate que
I’activation de certains systémes de glissements ainsi que 1’activation du maclage

exigent certaines orientations que d’autres.

o Effet de la taille des grains : Koike [Koike 2005] a constaté d’aprés ses études sur les
tests de tension de I’alliage AZ31, qu’il y a un passage de systétme du maclage au

systeme de glissement quand la taille des grains diminue.

o Effet du rapport c/a: La figure 1.LA.15 représente la texture de deformation des
matériaux ayant une structure hexagonale apres laminage, qui se subdivise en trois
groupes selon le rapport c/a. Quand celui-ci est supérieur a 1.633 (comme dans le cas de
Cd et Zn), le plan basal s’incline vers la direction de laminage RD d’un angle allant de
20° a 30°, alors que quand c/a <1.633 (comme dans le cas de Ti et Zr), le plan basal
s’incline vers la direction transversal TD de 30 a 40°. Dans le cas ou le rapport c/a
prend la valeur 1.633, la texture fibreuse {0001} est la plus dominante. L’inclinaison du
pble basal vers RD ou TD démontre généralement I’activation de glissement

prismatique ou pyramidal [Grewen 1973, Carmichael 1996].
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RD RD
0001

p — N.bmm

(a) (b) (©)

Figure 1.A.15: Figure de p6le {0001} des matériaux hexagonaux laminés en fonction de
leurs rapport c/a, a) c/a~1.633, b) c/a< 1.633, c) c/a> 1.633 [Wassermann 1962].

e Effet du procédé de déformation : Jusqu’a maintenant et d’apres tous les travaux sur
les différentes techniques de déformation conventionnelles ou sévéres, la texture
cristallographique du matériau varie fortement avec la technique de mise en forme, alors

I’activation de certain systémes de déformation est plus ou moins affecté par le procédé

thermomécanique.
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Chapitre 1.B: Notions fondamentales sur la texture cristallographique dans les
matériaux hexagonaux

Introduction

La plupart des matériaux solides tels que les métaux qui ont une structure poly-
cristalline sont composés de plusieurs grains individuels, chacun son orientation. Toutes
les orientations de tous les grains du matériau prenant le nom texture cristallographique,
qui est en général affectée par les opérations de mise en forme et de traitements thermiques
appliguées au matériau. Dans le cas ou la distribution d’orientations des grains du matériau
n’est pas aléatoire, certaines propriétés dépendant fortement de la direction
cristallographique sur laquelle elles sont mesurées. De plus, quelques études affirmaient
que I’orientation préférentielle peut affecter les propriétés du matériau a hauteur d’environ

20 a 50% de la valeur de la propriété mesurée.

Jusqu’a maintenant, de nombreuses tentatives ont été effectuées dans 1’objectif de
bien comprendre les différents facteurs responsables de I’évolution de la texture
cristallographique du matériau afin d’améliorer certaines propriétés telles que les

propriétés mécaniques.

1.B.1 Représentation de I’orientation cristallographique des cristallites d’un matériau
hexagonal

L’orientation cristallographique g est définie comme la position relative des plans
atomiques d’une cristallite dans le volume d’un cristal par rapport a un référentiel fixé lié a
I’échantillon. D’autre part, I’orientation g de la cristallite est associée auxs rotations qui
permettent d’assurer la coincidence entre le référentiel (Oxyz) lié au cristallite avec celui

1ié a I’échantillon (DL, DT, DN).

Afin de bien comprendre I’orientation cristallographique g d’un cristallite, il faut
disposer de deux reperes (voir la fig.1.B.1) :

e Repere microscopique lié au cristallite (Oxyz) : En général, ce repére dépend de la

symétrie cristalline pris en compte. Dans le cas d’un matériau a structure

hexagonale, I’axe Ox // [1010], Oy // [1120] et Oz // [0001].

e Repére macroscopique lié au matériau (DL, DT, DN) : Dans le cas d’un matériau
laminé la direction DL est la direction de laminage, DT la direction transversale et

la direction DN est la direction normale.
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o

DT

v

2N

Figure 1.B.1:Représentation schématique de deux reperes liés a I’échantillon et au

DL

cristallite dans le cas d’une structure hexagonale.

Une orientation préférentielle g peut étre représentée a 1’aide de différentes
manieres [Azzeddine 2012]:
- Indices de Miller ou indices de Miller-Bravais
- Angles d’Euler (espace d’Euler)
- Angle/Axe de rotation
- Matrice de rotation

- Vecteur de Rodriguez

Parmi les manieres les plus fréquentes mentionnons, les angles d’Euler et les indices
de Miller ou indices de Miller-Bravais qui feront 1’objet de notre intérét dans le cadre de

cette étude.

1.B.1.1 Représentation de ’orientation a I’aide des angles d’Euler
Afin de mener en coincidence le repére (Oxyz) avec celui lié a I’échantillon (DL,
DT, DN), il y a différentes notations qui ont été proposées pour assurer trois rotations

autour des axes qui sont lies au cristallite (voir le tab.1.B.1).
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Tableau 1.B.1: Correspondances entre les différents angles d’Euler usuels des différentes

conventions [Azzeddine 2012].

Matties Roe Bunge Canova Kocks
. n s . VA
a Y pL=a > w = > a Y
B 0 P 0 0
3m 3
14 P p2=v+— | b=——vy b=m—y

La notation la plus courante est celle proposée par Bunge [Bunge 1982, Bunge 1965], ou il

y a trois rotations successives autour des axes Z-X-Z (voir la fig.l.B.2) comme suivant :

- Une premiere rotation ¢4 autour de ’axe OZ d’un angle ¢ (2w = ¢, = 0), celle-ci

va transformer la direction Ox & une nouvelle direction Ox et la direction Oy & une

nouvelle direction Oy .

- Une deuxiéme rotation ¢ autour de I’axe Ox qui va transformer la direction Oz &

une nouvelle direction Oz et la direction Oy & une nouvelle axe Oy .

- Une derniére rotation ¢, autour de I’axe Oz (DN) qui va transformer la direction

Ox_ a une nouvelle direction Ox et la direction Oy’’ & une nouvelle direction Oy .

Enfin on peut dire que les trois axes de cristallite Ox ,0y et Oz deviennent en paralléle

aux axes DL, DT et DN respectivement.

Figure 1.B.2: Représentation schématique des rotations d’Euler en convention de Bunge

[Wang 2003].
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Les trois angles d’Euler peuvent étre représentés par un point dans un systéme
tridimensionnel de cordonnées cartésiennes ou 1’espace défini est appelé espace des
orientations (ou espace d’Euler) dans lequel chaque point représente une orientation

cristalline g (voir fig.1.B.3).

Figure 1.B.3:Définition de I’espace d’Euler [Wang 2003].

I.B.1.2 Représentation de I’orientation a I’aide des indices de Miller
Pour représenter les plans et les directions cristallographiques dans les matériaux a
structure hexagonale, il y a deux notations :

o Notation de Miller : Cette notation est basée sur 3 vecteurs unitaires aj, a, et ¢, la ou les
plans et les directions cristallographiques sont donnés par (HKL) et < UVW >
respectivement.

o Notation de Miller-Bravais : Cette notation basée sur 4 vecteurs unitaires a;, az, as et c.
Dans ce systeme les plans et les directions cristallographiques sont donnés par (hkil) et

< uvtw > respectivement.

L’orientation de la cristallite g peut étre représentée par son plan ((hkil) ou
(HKL)) et sa direction cristallographique (< uvtw >ou < UVW >) respectivement
parall¢le a un plan (DL, DT) et a une direction de laminage DL d’un matériau hexagonal,

notée [Wang 2003] : g = (hkil)< uvtw >.

I.B.2 Relation entre les indices de Miller-Bravais et les angles d’Euler
Pour exprimer les composantes de texture dans le systeme hexagonal, il est

nécessaire de trouver le changement entre les deux systémes cubique et hexagonal. Dans le
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systéeme cubique, les directions [100], [010] et [001] sont respectivement paralléles aux
axes X, Y et Z, mais dans le cas d’un systéme hexagonal, les directions [1010], [1120] et
[0001] sont respectivement paralléles aux axes Xi, X, et X3 (voir fig.l.B.4). Pour cette
raison, le systéme Bunge ; la relation entre ’orientation g(¢4, d,¢@>) et les indices (hkil)<

uvtw >, peut étre exprimée par [Wang 2003]:

V3io—1
h - 5 0 . .
" [ (2) i 0 sing,sing
i ol B cosgozcosq)] (1.B.2)
l [—7 - 0 cosd
0 0 c/a
S
v 0 2 0 COSP1CoSP, — sing,sind
= 31 —C0S(P1COSP, —sin(plcosgozcosq)] (1.B.2)
w -3 5 0 sing,sind
L0 0 c/al
X3zt
0 L
20 X2y
7/ 307

}(1/ /;,{

Figure 1.B.4: lllustration schématique des axes de deux systémes, hexagonal et cubique
[Wang 2003]
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1.B.3 Représentation de texture dans un matériau hexagonal
1.B.3.1 Figure de pdle directe (PF)

La figure de péles directe est une projection stéréographique bidimensionnelle de
distribution des densités de pdles d’une famille de plan {hkil} dans toutes les directions en
respectant le référentiel 1ié a 1’échantillon. Cette figure indique la variation de densité du
poles du plan {hkil} étudiée et son orientation par rapport aux axes du référentiel
d’échantillon. Le plan cristallographique {hkil} dans toutes directions de 1’¢chantillon est
donnée par le couple (a, B) (a € [0, 90°] et B € [0, 360°]).

Le principe de la projection stéréographique est comme suit (voir fig.1.B.5) :

- Avant tout, I'origine du référentiel li¢ a 1’échantillon représente le centre de la
sphére et apres, la direction perpendiculaire au plan {hkil} traverse le centre et la
demi-sphere supérieure au point P1.

- La ligne qui relie le point Plavec le pole sud traverse le plan de projection en le
point P2 qui représente le p6le du plan étudié.

n

DN

Plan de projection (hkil)
Figure de P5le

sphere

Pole Sud

Figure 1.B.5 :Principe de la projection stéréographique.

La figure 1.B.6 représente les figures de pdles ideales de certaines composantes de
texture les plus importantes dans les matériaux hexagonaux avec c/a = 1.633. Ces

composantes ont été simulées par Wang et Huang [Wang 2003]. Ces figures sont
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extrémement convenables pour le magnésium et ses alliages puisque leur valeur du rapport

69@@

[10-10) (-2110)

c/a est proche de 1.624.

(a) {0001} basal

RD

RD RD
o001y {10-10) (2110) {o0a1) 10-10) (2110
(b) {0001}<1120> (¢) {0001}<1010>
| @ @
(0001) {10-10) 2110)
(d {1010} fiber
RD RD RD RD RD RD
TD TD o D mm m ™
\_}/ W
(0o) (1010} (2110 0001} {1010} (2110
(e) {1010}<0001> () {1010}<1120>
TO D TD
0004) (1010} (2110)
(g) {1120} fiber
RD RD RO RD RD RD
(0001} {10-10) 2110) 0001} (10-10) (2110
(h) {1120}<0001> (i) {1120}<1010>

Figure 1.B.6: Figures de P6les idéales de certaines composantes de texture dans le

magnésium et ses alliages avec c/a=1.624 [Wang 2003].
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1.B.3.2 Figure de pdle inverse (IPF)

Cette figure est représentée par un triangle ou le systeme référentiel lié a
I’échantillon est projeté dans le systéeme lié a la cristallite. Cette projection permet de
présenter I’orientation du systéme de coordonnées de 1’échantillon par rapport au systeme

de coordonnées du cristal [Engler 2010].

Al-Samman et al. [Al-Samman 2010] ont représenté la localisation de tous les poles
possibles dans le magnésium en utilisant la figure de pdle inverse comme nous présente la
figure 1.B.7.

11-20

0001 SRR ,{\ q;- 10-10
NAENAN NI N >

Figure 1.B.7:Représentation de tous les p6les possibles dans le magnésium
[Al-Samman 2010].

1.B.3.3 Fonction de distribution des orientations cristallines (ODF)

Pour faire une étude quantitative et complete sur la texture d'un matériau métallique,
il est nécessaire d’introduire un nouveau concept qui est la Fonction de distribution des
orientations cristallines f(g) (FDOC en francais, ODF en anglais). Elle est définie
par [Engler 2010]:

dTV = f(g)dg (1.B.3)

avec : dg= — sing; d¢ de,de,
ou V est le volume total de I’échantillon et dV est le volume d’orientation dans I’élément

de volume dg centré sur g.

D’une maniere indirecte, la FDOC doit étre calculée a partir des figures de poles
expérimentales sur la base de quelques méthodes telles que la méthode vectorielle [Ruer
1977, Vadon 1981] et la méthode harmonique [Roe 1965].
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La représentation de la fonction de distribution des orientations cristallographiques
en trois dimensions n’est pas facile a interpréter, pour cette raison, elle est décomposée en
coupes bidimensionnels généralement de 5° en ¢,. Dans le cas d’un matériau a symétrie
hexagonale comme le magnésium et ses alliages, les sections 0 et 30° sont suffisantes pour
obtenir toutes les composantes de texture. Wang et Huang [Wang 2003] ont simulé les
positions idéales de FDOC depuis la sélection de ’angle ¢, comme nous montre la figure
1.B.8.

Le tableau 1.B.2 présente selon Bunge [Bunge 1982] toutes les composantes de

texture dans les matériaux hcp.

Tableau 1.B.2: Composantes de texture dans les matériaux hcp en convention de Bunge
[Wang 2003].

Composantes de texture ®2(°) D(°) ©1(°)
Fibre basale {0001} 0-60 0 0-90
Fibre basale {hkil} [2-1-10][hkiO] [0001][hkil] 0-90

{0001}< 1070 > " +O£O: 60 0 (plof?p/?f% .
{0001}< 1120 > " +O(L ?;O: 30 0 (plof 2;/:) .2030
Fibre {1010} 30 90 0-90
{1010}< 0001 > 30 90 90
{1010}}< 1120 > 30 90 0
Fibre {1120} 0/60 90 0-90
{1120}< 0001 > 0/60 90 90
{1120}< 1010 > 0/60 90 0
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Figure 1.B.8: Représentation des positions idéales de FDOC dans la structure hcp
[Wang 2003].
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I.B.4 Texture de déformation et recristallisation des matériaux hexagonaux
La texture cristallographique se subdivise en deux types sur la base de la maniére
dont elle a été formée. Le premier type s'appelle texture de déformation, et le second est la

texture de recristallisation ou texture de recuit.

1.B.4.1 Texture de déformation

Les études récentes sur 1’évolution de la texture dans les matériaux a structure
hexagonale aprées déformation plastique sont limitées par rapport aux matériaux cubiques.
Néanmoins, plusieurs chercheurs ont concrétisé leurs recherches sur 1’amélioration des
propriétés des matériaux par la modification de texture a 1’aide des procédés
thermomécaniques.

Les facteurs qui déterminent la texture de déformation d’un matériau sont: le
procéde de mise en forme, la texture initiale, la composition chimique de 1’alliage déformé
et les traitements thermiques. En outre, le bon choix des paramétres de déformation peut
générer une texture aléatoire dans les matériaux hcp tels que les alliages de magnésium
[Basu 2014, Al-Samman 2008].

Jusqu’a aujourd’hui, plusieurs tentatives ont été effectuées dans 1’objectif d’altérer la
texture indésirable du glissement basal et le maclage cristallographique qui sont les plus
dominants a basse température. Nous citons en bref quelques travaux déja effectués sur la
texture de déformation du Mg et ses alliages.

Al-Samman et Gottstein [Al-Samman 2007] ont effectué un travail dans le but
d’évaluer 1’évolution de la texture de Mg pur aprés déformation par PSC. Ils ont observé
que la texture formée est nettement différente de celle obtenue a basse température ou I’axe
cristallographique c devient paralléle a la direction TD simultanément avec la diminution

de la vitesse de déformation et I’augmentation de la température.

Muller et al. [Muller 2006] ont observé que le Mg pur extrudé développe une double
texture fibreuse,< 1010 > et < 1120 > ou ’intensité de celles-ci dépend fortement des

conditions de déformation.

Gottstein et Al-Samman [Gottstein 2005] ont étudié I’évolution de texture de
I’alliage AZ31 apres déformation par PSC avec différentes textures initiales. Ils ont
constaté que I’augmentation de la température de déformation jusqu’a 200° améliore la

ductilité a cause de I’activation thermique du glissement pyramidale < ¢ + a >.
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Xu et al. [Xu 2007] ont réalisé un travail dans I’objectif de voir I’évolution de la texture et
les propriétés mécaniques de 1’alliage Mg—Zn—Y—Zr extrudé a 390°C en ajoutant 1’élément
d’addition Y avec différentes proportions. Ils ont observé que le pole basal était incliné de
la direction normale vers la direction transversale avec 1’augmentation de la proportion de
I’élément Y. Paralléelement, une diminution considérable de 1’élongation de 1’alliage de 16
a 13.1% a été obtenue. Ils ont attribué 1’affaiblissement de la ductilité a la présence des
particules des deuxiémes phases qui sont Mgs-Znz-Y; et Mgs-Zng-Y.

Yang et al. [Yang 2011] ont fait un travail sur I’alliage Mg-12Gd-3Y-0.5Zr (% en
poids) hyper déformé par la technique ECAP jusqu’a quatre passes. lls conclu que
I’amélioration de la ductilité est attribuée a 1’existence de bandes de cisaillements alors que
I’amélioration de la résistance mécanique de 1’alliage est associée a ’affinement de tous
les grains de la matrice ainsi qu’aux particules des deuxiemes phases. Ils ont ajouté aussi
que I’alliage montre une texture aléatoire pendant les quatre passes.

En 2013, Gall et al. [Gall 2013] ont effectué une étude élargie sur deux alliages
AZ31 et ME21 lesquels sont extrudées. D’aprés leurs résultats, ils ont trouvé que le pole
basal respectivement incliné vers TD et ED dans AZ31 et ME21. Le double pic de pble
basal vers ED est attribué a 1’activation des glissements non basaux < ¢ + a > [Agnhew
2005, P-Prado 2004] durant une déformation large et a la croissance de grains. D’autre
part, ils ont trouvé d’apres les tests de tension qu’a température ambiante ’alliage AZ31
montre moins d’anisotropie que I’alliage ME21 grace a ’activation de macle de tension
{1012}< 1010 > dans AZ31 et I’activation de glissement basal < a > dans ME21.

Meng et al. [Meng 2014], ont effectué un travail dans I’objectif d’étudier 1’évolution
de la texture et la microstructure de 1’alliage Mg-3.4Zn (at.%) hyper déformé par la
technique HPT. Ils ont observé qu’aprés trois tours, les valeurs de microdureté et les
intensités des pics relatifs 1/110-10)+(001)+(11-20) S€ Stabilisent. Toutes les intensités des plans
((1010),(0001) et (1120)) I/110-10)+(0001)+(11-20)) S approchent des valeurs de texture aléatoire
avec une petite déviation des valeurs de lintensité des plans (0001) et (1010)
probablement associé a la texture de cisaillement induit par HPT [Beausir 2007, Bonarski
2008].
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1.B.4.2 Texture de recristallisation

Jusqu’a maintenant la grande modification de la texture dans les alliages de
magnésium tels que les alliages qui contiennent les éléments de terre rares RE a été
associee spécialement au changement de la texture de recristallisation et non a celle de
déformation [Al-Samman 2011, Stanford 2008, Mackenzie 2008]. En revanche 1’ajout
des éléments terres rares n’est pas toujours suffisant pour modifier la texture de
recristallisation et méme la texture de déformation. Le niveau de changement de texture de
recristallisation est fortement associé avec la sélection de 1’élément terre rare et la
température de recuit.

Basu et al. [Basu 2013] ont effectué une étude sur 1’évolution de la texture et
microstructure de deux alliages binaire Mg-1%Ce et Mg-1%Gd (% en poids). Apres
laminage sévéere (a 450°C) d’une seule passe de 80% de réduction d’épaisseur et de recuit
thermique a une température variant entre 250 a 450°C. Premiérement, ils ont observé dans
les deux alliages une inclinaison de pdle basal vers RD d’environ + 20° sans distribution
vers la direction transversale TD. Lorsque la température de recuit varie entre 250 a 300°C,
aucun changement significatif n’a été observé, alors que des modifications significatives de
la texture entre 350 et 450°C ont été observées grace a 1’activation de la recristallisation
dans les deux alliages. Pour I’alliage qui contient Ce, le double pic est remplacé par un seul
pic a cause de la présence de la phase Mg;,Ce qui retardait 1’activation de la
recristallisation [Humphreys 2003, Stanford 2010A]. Pour le deuxieme alliage qui
contient 1’élément Gd le double pic a été remplacé par une inclinaison appréciable de pole
basal loin de la direction normale (entre 20 a 60°) vers les deux directions TD et RD
(formation de texture fibreuse). La présence de la texture fibreuse dans le deuxiéme alliage
a été est attribuée a la croissance de grains avec I’augmentation de la température.

Un autre travail effectué par Basu et Al-Samman en 2014 [Basu 2014] avait pour
objectif de compléter leur travail précédent (voir au-dessus) [Basu 2013]. Les auteurs ont
tente, sur la base de résultats précédents, de connaitre les effets des éléments d’addition tels
que Zr et Zn sur la modification de la texture des deux alliages quaternaires Mg-1Zn-1Ce—
0.6Zr et Mg—1Zn-1Gd-0.6Zr (% en poids). lls ont observé une texture fibreuse dans les
deux alliages quand la température de recuit dépasse 300°C avec la disparition de la
composante de texture autour de la direction ND dans le deuxieme alliage (qui contient
Gd). En revanche cette composante dans le premier alliage disparait a 450°C. lls ont relié
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la modification importante de texture dans les deux alliages quaternaires a la trainée du
soluté (Solute Drag) et a I’existence de bandes de cisaillement.

L’évolution de la texture apres extrusion indirecte et recuit thermique de 1’alliage
Mg-1Gd a été examinée par Wu et al. [Wu 2014]. Ils ont observé que toutes les régions
non recristallisées sont orientées de fagon que leurs directions < 1010 > soient paralléles
a la direction d’extrusion ED [Azeem 2010]. Néanmoins, ils ont observé aussi durant le
stade du recuit thermique entre 350 a 500°C une croissance progressive de grains ce qui
induit au développement graduel de la composante de texture RE < 2111 > au détriment
de la composante < 1010 > avec la hausse de la température. Ils ont associé aussi la force
motrice responsable & la croissance des grains recristallisés, d’une part a 1’énergie stockée
entre les grains ayant ’orientation < 2111 > et ceux ayant ’orientation < 1010 > et
d’autre part, a la résurgence de la composante < 1010 > aprés un long temps de recuit
thermique.

Un travail effectué par Zhu et al. [Zhu 2014] qui avait pour objectif de comprendre
I’effet de 1’élément d’addition Yttrium (Y) et Néodyme (Nd) sur la texture de 1’alliage
Mg-5Li-1Al laminé a 473°C. A cet effet, trois alliages ont été déformés (Mg-5Li—1Al,
Mg-5Li-1AI-0.5Nd et Mg-5Li-1AI-0.5Y (% en poids)). lls ont remarqué dans le premier
alliage, que le pole basal incliné d’environ 25-30° vers TD, alors que le pdle basal
respectivement incliné de 70° et 35° dans les deux derniers alliages (qui contenaient Nd et
Y respectivement) [Stanford 2010B]. Cette inclinaison reliée a la recristallisation
dynamique a travers le mécanisme PSN (Particule Stimulated Nucleation) avait provoqué

I’activation de systémes non basaux.

En revanche, le développement de la texture n’est pas assez important dans les
alliages conventionnels de magnésium tels que dans la série AZ. Alili et al. [Alili 2013]
ont effectué un travail sur I’évolution de la texture aprés laminage a chaud et recuit
thermique de l’alliage AZ31. Ils ont mentionné qu’aprés le laminage le pole basal est
incliné d’environ 35° vers la direction de laminage RD. Apreés recuit thermique, la texture
de recuit garde celle de déformation avec une distribution des p6les basaux au alentour de
son orientation idéale grace a la croissance des grains recristallisés dynamiguement.
Abdessameud et al. [Abdessameud 2009] ont mentionné I’existence d’une texture quasi-

identique avec une seule différence dans I’intensité du p6le basal.
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précipitation lors d’une déformation plastique

Introduction

La déformation du matériau que ce soit a froid ou a chaud provoque un changement
important dans la microstructure déformée grace a 1’augmentation de la densité de
dislocations (i.e. augmentation de 1’énergie stockée). Ce changement se développe sous
deux effets. D une part, il y a les conditions de déformation (vitesse, température...etc.),
compositions chimiques et la technique de déformation. D’autre part, il y a les
transformations de phases telles que la recristallisation et précipitations, qui sont aussi elles
mémes, affectées par les conditions de déformation, compositions chimiques. Pour qu’une
transformation de phases puisse avoir lieu, une force motrice lui est nécessaire qui se
traduit par un affaiblissement de 1’enthalpie libre du systéme lors du passage d’un état
donné a un autre et ce par réarrangement des atomes le constituant [Burke 1968].
En conséquence, aprés le traitement thermomécanique du matériau, le contrdle de la
microstructure de I’état déformé et recuit est fréquent pour surveiller I’application pratique

du matériau dans le domaine industriel ou autre.

I.C.1 Microstructure des alliages déformés plastiquement

Lorsqu’un matériau polycristallin subit une sollicitation mécanique extérieure, une
déformation plastique se produit. Celle-ci est engendrée généralement par un mécanisme
de glissement des dislocations et/ou par un maclage mécanique. Cette déformation permet
de créer une évolution importante dans la microstructure qui s’appelle microstructure de
déformation. D’apres le taux de déformation, les grains du matériau se subdivisent et
s’allongent le long de direction de contrainte, ce qui permet de créer une sous-structure de
dislocation [Hughes 1991, Hughes 1995]. La subdivision des grains laisse une
configuration cellulaire (blocs de cellules) constituée de "parois" a forte densité de

dislocations entourant des volumes & faible densité de dislocations (voir fig.1.C.1)

43



Chapitre 1.C: Evolution microstructurale et phénoméne de recristallisation et de
précipitation lors d’une déformation plastique

NMurs denses de
disclocations

Micro-bande
disclocation

Figure 1.C.1: Représentation schématique de la microstructure de déformation et
subdivision de grains avec longe microbandes et mures dense de dislocations
[Hughes 1997].

Tandis que la déformation plastique progresse, il y a une diminution importante de la
taille des grains et des cellules qui sont accompagnées par affinement de parois des cellules
pour former des sous-joints [Hatherly 1979]. Les joints de blocs des cellules sont nommés
des murs denses de dislocations, DDW (Dense Dislocations Walls) [Hansen 1990]. Ceux-
ci aprés de forts taux de déformation se développent en bandes caractéristiques de
dislocation, qui se classifient en, bandes de cisaillement, bandes de transition ou des
microbandes.

e Bandes de cisaillement qui sont inclinées fréquemment d’environ 20 a 40° par rapport a
la direction de déformation ou il y a une grande concentration de contraintes de
cisaillement. Elles sont d’épaisseur d’environ 0,1 a 2 um et de longueur 10 a 100 um
[Humphreys 1995], et dont 1’épaisseur de la bande de cisaillement dépend fortement de
la taille des grains et de I’échantillon.

e Bandes de transition qui souvent sont paralléles a la direction de déformation et elles
sont adaptées a des désorientations supérieures a 20°. Celles-ci composées par un
ensemble de microbandes, séparant des zones adjacentes fortement désorientées d’un
méme grain.

e Microbandes constituées par des cellules de dislocations de tailles plus faibles que la
valeur moyenne des cellules de dislocations au sein du méme materiau.

Quand un matériau est soumis a une déformation plastique, sa microstructure est

caractérisée par une énergie stocké remarquable sous forme de défauts structuraux tels que
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. défauts ponctuels (lacunes et interstices), linéaires (dislocations), surfaciques (défauts
d’empilement, macles et sous grains), et défauts volumiques (amas de lacunes, précipités).

Une certaine énergie introduite (1 a 10%) est a I’intérieur du matériau déformé sous
forme de dislocations. Celles-ci jouent un role trés important grace a la mobilité des joints
de grains pendant le phénoméne de recristallisation lors des traitements thermiques.
L’énergie stockée est donnée approximativement par 1’équation suivante [Humphreys
1995]:

E= Edistocations*Esous-joint (1.C.2)
. _ 2 _ay
avec. Edislocation - Cpr et Esous —joint — TS

Ou pest la densité de dislocations, G est le module de cisaillement, b est le vecteur de
Burgers, c’est une constante sans dimension de 1’ordre de 0.5, R le rayon des sous-grains, o
un facteur géométrique et ys est I’énergie de sous-joints de Read-Shockley donnée par
I’équation suivante [Read 1953]:

Ys = ¥ (%) [1-m (%)] (1.C.2)

Ou y_et Om sont respectivement 1’énergie du joint de grains et la désorientation maximale

pour un joint a faible angle (Gm <15°).

Humphreys et Hatherly [Humphreys 2004] ont mentionné dans leur travail que
I’énergie stockée libérée par analyse enthalpique différentielle (DSC) est 1’aire en dessous
du pic de recristallisation. L’enthalpie de recristallisation correspond a la quantité
d’énergie stockée lors de la déformation. Cette énergie est reliée directement aux défauts
résultants lors de la déformation telles que les dislocations et les lacunes [Humphreys
1995].

I.C.2 Phénomene de recristallisation

Les transformations de phases (la recristallisation a titre d’exemple) par définition
sont des réactions qui s’accompagnent d’une modification trés importante dans la nature
ou/et dans le nombre de phases existantes dans la microstructure du matériau. Au cours de
la déformation ou recuit d’un matériau, le phénomene de recristallisation peut avoir lieu au
sein de la microstructure par la production des nouveaux grains avec des tailles
fréguemment instables. Ce changement entraine un développement considérable au niveau

de la texture cristallographique qui est différente de celle avant la déformation.
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1.C.2.1 Restauration

En général, la restauration est une opération de réarrangement des sous-joints et
d’annihilation de dislocations au cours d’un traitement thermique sans aucune modification
dans la microstructure. La restauration accompagnée par une relaxation de I’énergie
stockée au cours de la déformation (restauration dynamique) ou aprés déformation
(restauration statique). Ce phénomeéne peut étre influencé par le taux de déformation, la
température de recuit et les caractéristiques du matériau (éléments en solution solide,

énergie de faute d’empilement et précipités).

1.C.2.2 Recristallisation

La recristallisation est un phénoméne de formation et de migration des joints de
grains sous 1’effet de 1’énergie stockée [Haessner 1978], qui permet de créer des nouveaux
grains non déformés a coté de grains déformeés. La recristallisation est accompagnée
couramment par une réduction de la rigidité et de dureté, en méme temps une
augmentation de la ductilit¢ du matériau [Doherty 1997]. La figure 1.C.2 illustre les

différentes étapes de restauration et de recristallisation.

ecroul

Figure 1.C.2:1llustration schématique du phénomeéne de restauration et de recristallisation
[Doherty 1997].
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Selon ’ordre du processus de recristallisation, avant ou apres les operations de mise en

forme, on peut en distinguer deux types : statique et dynamique.

- Recristallisation statique

Quand un matériau déforme et subsequemment traité thermiquement (traitement de
recuit) la recristallisation statique peut avoir avec une apparition de nouveaux grains dans
les sites a forte densité d’énergie de défauts, simultanément une migration de joints de
grains a forte désorientation sous I’effet de 1’énergie stockée qui agit en force motrice
[Doherty 1997]. Dans le cas de déformation plastique a froid, la recristallisation statique
peut entrainer d’un coté, I’amélioration de la ductilité apres le traitement de recuit et d’un

autre coté, I’affinement de la microstructure du matériau déformé.

- Recristallisation dynamique

Au cours de deformation a chaud ou a froid, la recristallisation dynamique (DRX)
peut avoir lieu durant la déformation. Une augmentation réguliere de la densité de
dislocations dans les grains et les sous grains, qui permet éventuellement a la formation et
le développement des nouveaux germes (petits grains).

Le processus de recristallisation dynamique (DRX) peut étre classifié en deux
catégories : continue (CDRX pour Continuous Dynamic Recristallization) et discontinue
(DDRX pour Discontinuous Dynamic Recristallization). La premiere catégorie permet la
formation de joints de grains a grande désorientation, HAGBs (High Angle Grain
Boundaries) dont la force motrice réside principalement dans les mouvements ded
dislocations activées thermiquement ce qui permet de faire un réarrangement et
annihilation de dislocations [lon 1982]. Quant a la deuxieme catégorie, les joints a faible
désorientation, LAGB;s (Low Angle Grain Boundaries) sont convertis en HAGBs dont la
force motrice réside dans la différence de densité de dislocation entre la nouvelle structure
et la structure déformée [Gottstein 2004]. D’aprés lon et al. [lon 1982], I’activation de la
recristallisation dynamique dans 1’alliage Mg-8Al (% en pds.) pendant la déformation a
chaud peut étre attribuée a la contrainte imposée et par le manque de systemes de
glissement activés.

Afin d’évaluer 1’énergie d’activation de transformation lors d’un traitement
isochrone, telles que la recristallisation et la précipitation, 1’énergie d’activation de celles-
ci pourrait étre déterminée en utilisant trois méthodes analytiques, Kissinger [Kissinger
1957], Boswell [Boswell 1980] et Ozawa [Ozawa 1992], selon les équations suivantes

respectivement :
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%4 E
lnT—pz = - _RTp (lCS)
N’ =¢—— (1.C.4)
T, RT,
InV=_C-— (1.C.5)
RT,

Ou V est la vitesse de chauffage, T, est la tempeérature correspondant au maximum du pic,
C une constante et R est la constante des gaz parfaits.
A partir de ces équations, on peut facilement déduire 1’énergie d’activation des
transformations a partir des exploitations des thermogrammes DSC. Cette énergie
d’activation est le premier parameétre cinétique.

Lors des recuits isothermes, la cinétique de transformation de phases telles que la
recristallisation et la précipitation pourraient étre évaluées en utilisant 1’équation modifiée
de Johnson—Mehl-Avrami donnée par [Ghosh 2011, Romero 2006]:

Z—T:kof(X)exp{%} (1.C.6)
Ou E est I’énergie d’activation, Ko est un coefficient, T est la température de traitement iso-
thermique, t est le temps et f(X) est la fonction de la fraction transformée.

De plus, I’énergie d’activation et ko pourraient étre facilement déterminées en utilisant
I’équation suivante [Ghosh 2011, Romero 2006]:

dX E
In= =Mk, F O] —— (1.C.7)

De méme, Ligero et al [Ligero 1991]ont proposé une approche mathématique en se
basant sur 1I’équation modifiée de Johnson—Mehl-Avrami, afin de déterminer 1’énergie
d’activation et le mécanisme qui caractérise cette transformation a travers des expériences
non isothermes (isochrone) telle que la technique d’analyse calorimétrique différentielle,
DSC. Cette approche consiste a sélectionner la méme valeur de fraction recristallisée, X
dans chaque expérience a différentes vitesses de chauffage, la il pourrait étre une relation
lineaire entre In (dX/dt) et 1/T, dont la pente donne 1’énergie d’activation, E.

La fraction recristallisée, X pourrait étre déterminée lors d’un traitement isochrone suivant
la relation proposée par Benchabane et al. [Benchabane 2008] ou, le cuivre a été laminé
jusgu'a 70% (voir fig.1.C.3):

_A
X=" (1.C.8)
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Ou At (Ar=St) est I’aire entre le début de pic et la température choisie, T et A c¢’est 1’aire

totale du pic.

-190

-200

dQIdT [WV]

150 . 260 I 250 I 360 ( SEIaO

Temperature [*C]
Figure 1.C.3 : Thermogramme DSC lors de chauffage linéaire & 20°C/min, d'un cuivre
laminé a 70% [Benchabane 2008].

Quand 1’énergie d'activation est déduite, il possible de calculer les valeurs de

In [kof(X)] pour chaque fraction recristallisée a différentes vitesses de chauffage. D’aprés

la courbe de In [kof(X)] en fonction de X, on peut sélectionner plusieurs paires X; et X, qui

satisfont la condition, In [kof(X1)]= In [kof(X2)] [Ligero 1991, Romero 2006]. Le

paramétre d’Avrami qui caractérise la transformation pourrait étre calculé en utilisant
I’expression suivante [Ligero 1991, Romero 2006]:

N In[In(1-X,)/In(L-X,)]
In[(L—-X,)/In(L— X,) /(- X,)/In(1-X,)]

(1.C.9)

I.C.3 Croissance des grains
En tous cas, il ya deux types de croissance des grains, le premier c’est la croissance

normale et la deuxiéme la croissance anormale (appelée aussi recristallisation secondaire).

- Croissance normale

Durant et aprés la croissance des grains, on peut dire qu’il y a une croissance
normale et presque identique des grains recristallisés sous 1’effet de la température. Dans la
littérature, la cinétique de la croissance normale des grains sous des conditions de recuit

isotherme est donnée par I’expression suivante [Haiou 2000]:

d" = dt +kt (1.C.10)
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Ou dgest la taille des grains recristallises, k est une constante dépendant de la température
et n est ’exposant de la croissance de grains, ou n peut prendre la valeur de 2, c’est a dire
qu’il n’y a pas d'effet de ralentissement causé par des particules, ou 3, 4 et 5 dépendant du

mécanisme de croissance des particules par diffusion en volume ou aux joints de grains.

Spécifiquement, la croissance des germes au cours de la recristallisation aux bandes
de cisaillements dépend des criteres suivants [Basu 2014]:
- La force motrice créée par 1’énergie stockée de déformation.
- Pourcentage des joints a grand angle de désorientation HAGB;.
L’effet de trainée du soluté (Solute Drag Effect).

- Croissance anormale

Pendant ce type de croissance, on distingue plusieurs grains recristallisés qui
croissent de facon inhabituelle ou leurs tailles sont plus grandes que les autres grains.

La figure 1.C.4 illustre schématiquement les deux types de croissance normale et

anormale.
C 'A 3 Normal
—’A ——A O— rain growth
(C (A J( C K A) BREE (6

= A = A —/TQ

()Xo @

‘}J>\

Figure 1.C.4 : Illustration schématique de croissance normale et anormale des grains
recristallisés [Wu 2014].

Wau et al. [Wu 2014] ont examiné 1’évolution de la microstructure et de la texture de
I’alliage Mg-1Gd extrudé a 350°C et recuit a une température 500°C pour différentes
durées recuit de 1 jusqu’a 80 min. IlIs ont trouvé quand t < 80 min les grains croissent de
facon normale avec une taille des grains D <40 um, alors qu’a t = 80 min les grains

croissent de fagon anormale avec une taille de grain D > 200 um.

I.C.4 Mécanismes de recristallisation
D’aprés de récents travaux [Hirsch 2013, Al-Samman 2011, Stanford 2008], la

modification de la texture de recristallisation dans les alliages Mg-TR est associée
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principalement au changement de mécanismes de recristallisation. Jusqu’a présent, il y a

cing mécanismes de recristallisation dans les alliages a base de magnésium, qui sont :

- Germination stimulée par les particules (PSN)

Les particules de la deuxieme phase de petites tailles ~ 1 um, peuvent jouer deux
fonctions tres importantes dans la modification de la microstructure et texture du matériau,
par ce qu’elles deviennent comme des sites pour la germination de la recristallisation et
comme des obstacles au mouvements des joints de grains, entrainant un retard de la
recristallisation [Humphreys 2004].

Ce mécanisme a été bien décrit par Al-samman [Al-Samman 2013] qui a effectué
une étude sur deux alliages extrudes a 400°C, le premier est ZK10 (Mg—1%Zn-0.4%Zr, %
en Poids) et le deuxieme ZWEK1000 (Mg-1%2Zn-0.38%Zr-0.2%Nd avec quelques petites
proportions de Ce, Gd et Y. % en poids). Il a trouvé d’une maniere précise dans la
microstructure de I’alliage ZWEK1000, que les grains autour des particules PSN (a
I’extérieur du cercle) ont une taille D ~ 5um, alors que ceux situées a I’extérieur du cercle
(loin de ces particules) ont une taille D ~ 40um (voir fig.1.C.5). Dans un autre travail, Al-
samman et Li [Al-samman 2011] ont trouvé que le recuit de I’alliage ZEK100 (Mg-
0.78%Ce-0.68%2Zn-0.18%Zr, % en poids) laminé a 400°C a provoqué la recristallisation
par PSN.

Le diamétre critique dq des particules qui permet de savoir la présence ou non du

mécanisme de PSN peut étre donné par I’expression suivante [Humphreys 1995]:

_ 4Dy,
97 3y,

(1.C.11)

Ou D est le diametre moyen du sous-grain, Yjest I’énergie du joint a grand angle de

désorientation et Y, est I’énergie du joint du sous-grain.
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Figure 1.C.5 : Microstructure de 1’alliage ZWEK1000 extrudé a 400°C
[Al-Samman 2013].

- Germination aux joints de grain (GBN)

Quand un matériau subit une déformation plastique, la germination des nouveaux
grains s’effectue dans les régions pres des joints de grains (ou le parametre de maille varie
de maniere considérable) qui peuvent recevoir une grande partie de la déformation ce qui

permet I’activation de systémes de glissement non basaux [Ahlborn 1969].

- Germination aux bandes de cisaillement (SBN)

De nombreux types de bandes de cisaillement ont été proposées comme sites de
germination pour la recristallisation dans les alliages a base de magnésium. Les bandes de
cisaillements les plus courantes sont celles qui incluent les bandes en zigzag (Kink bands),
formées par le glissement basal au sein de grains faiblement orientés [lon 1982] et aussi
par maclage de compression {1011} [Yan 2011] ou par double maclage {1011}-{1012}
[Couling 1959].

La recristallisation par mécanisme SBN a recu une attention spéciale par les
chercheurs qui ont travaillé sur les alliages Mg-TR du fait qu’elle provoque une
microstructure hétérogéne ainsi qu’une large orientation des grains recristallisés ce qui
permet de produire une texture non basale [Basu 2013].

Basu et al. [Basu 2014] ont conclu, d’aprés la microstructure des deux alliages a

base de Mg (Mg-Gd et Mg-Ce) laminés, que I’apparence du SBN peut étre interprétée par :

- Latrainée du soluté (Solute Drag),

- Les caractéristiques de la solution solide (Solid Solution Characteristics).

- Germination induite par maclage déformé (DTN)

Appelée aussi en anglais Twinning Induced Dynamic Recristallisation (TDRX),
plusieurs études ont décrit ce mécanisme de recristallisation qui peut avoir lieu dans la
macle ou plusieurs macles déformées et aussi dans les intersections de macle-macle ou
macle-grain [Martin 2011, Li 2009]. La recristallisation par ce mécanisme dépend
fortement du type de maclage (tension ou compression) et de 1’ordre de formation du

maclage (premier ou secondaire) [Al-Samman 2008, Jage 2006].
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Xu et al. [Xu 2009] ont détecté ce mécanisme dans la microstructure de 1’alliage
AZ31 déformé par compression a la température de 300°C et avec € = 0.2 et V= 0.2 s
(voir fig.1.C.6).

Cahn [Cahn 1956] a proposé une expression qui donne la fraction volumique Xg des
grains recristallisés dynamiquement sur la base de la cinétique de germination au joint de
grains, donnée par :

XRzl-exp[(-k)(‘g:C)”] (1.C.12)

Ou k et n sont des parametres dépendants du matériau, ¢ la déformation plastique et ¢, la
déformation critique.

De plus, Tan et al. [Tan 2003] ont utilisé une autre expression dans le but de
déterminer la fraction volumique Vs des grains recristallisés dynamiquement durant des
tests de tension de ’alliage AZ31 (avec la température et la vitesse prises respectivement
entre 200 & 400°C et 10™s™ 4 10%s™), I’expression est comme suivant :

_t4
Y

ou Ags est la surface totale des petits grains avec leurs tailles D ne dépassant pas 10 um et

Vs (1.C.13)

A, est la surface totale de 1’échantillon.

Les mémes auteurs ont trouvé d’un c6té que la valeur la plus grande de la fraction
volumique (92%) des petits grains recristallisés (grand affinement) au cours de la
déformation quand la température atteint 250°C et la vitesse de déformation est de 10™s™.
D’un autre coté, ils ont aussi constaté que I’affinement des grains par recristallisation
dynamique devient moins effectif au-dessus de 400°C gréce a la croissance rapide des

grains.
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Figure 1.C.6: Microstructure de 1’alliage AZ31 compressé a T=300°C avec £=0.2
[Xu 2009].

- Germination parla migration des joints de sous grain (SBM)

L’accumulation de sous grains et le mouvement de leurs joints dans les zones
déformées conduisent a la formation de nouveaux germes pour la recristallisation et il
permet aussi la création des joints a grand-angle de désorientation [Zhu 2005].

Quelques chercheurs [Setman 2008, Hazra 2009] ont mentionné que les agglomérats
simple et/ou double de lacunes sont également parmi les sites favorables pour la

recristallisation.

I.C.5 Phénomene de précipitation

Les éléments d’addition et le contrdle des transformations de phases, telle que la
précipitation et la recristallisation jouent un réle trés important dans la nouvelle
technologie de fabrication des alliages légers. Les traitements thermiques utilisés ont
comme objectif d’améliorer les propriétés mécaniques, mais la relation entre les différentes
transformations de phases (la précipitation a titre exemple) et les différentes propriétés est
trés loin d’étre complétement comprise. Jusqu’a maintenant, les mécanismes de
durcissement par précipitation dans les alliages de magnésium ne sont pas complétement
compris et les détails sur la sequence de decomposition de précipitation pas encore évaluee
[Antion 2003]. Ces corrélations exigent la bonne compréhension de la structure, la nature
de la précipitation qu’elle soit stable ou métastable, les morphologies des précipités et les

différents facteurs qui contrdlent la germination et la croissance de ces précipités [Nie
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2012]. De plus, I’effet des procédures de traitement thermomécaniques et le choix de la
température de traitement thermique (ex. recuit) ont des effets inattendus sur la structure et
les propriétés des alliages de magnésium.

1.C.6 Séquence de précipitation dans les systemes binaires Mg-Nd et Mg-Ce

La premiere version du diagramme de phases indique que la phase intermétallique
d’équilibre dans 1’alliage Mg-Nd est Mg;2Nd, qui a une structure quadratique (groupe
spatial, 14/mmm, a = 1.031 nm, ¢ = 0.593 nm) [Nayeb-Hashemi 1988]. Cependant, des
études recentes ont indiqué que la phase intermétallique d’équilibre est Mg4:Nds (groupe
spatial, 14/mmm, a = 1.474 nm, ¢ = 1.040 nm) [Gorsse 2005, Okamoto 2007]. Cette
controverse peut étre reliée a la solubilité de Nd dans le Mg. La figure 1.C.7 représente la
solubilité de Nd dans le Mg en fonction de la température déduite, expérimentalement et
par modélisation thermodynamique (FactSage) [Kang 2012], par résistivité électrique
[Rokhlin 2003], par métallographie [Kang 2012], par la technique APT (Atom Probe
Tomography) [Kopp 2010]. Il est clair que la solubilitt de Nd augmente avec
I’augmentation de la température. La solubilité maximale de Nd dans le Mg mentionnée
dans la littérature, est 0.32 % (% en atome) (1.87 % en poids) a 520°C et le minimum de

celle-ci est proche de la valeur zéro a 200°C [Kopp 2011].

Nd Concentration (at.%)

0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6
600 T T T T T T
550 - -
500 -
S 450- -
p )
S 400 -
et
5 1
o 3504 _
o 1
£ 3004 -
L 1 FactSage (Kang 2012)
250 + ® Atom probe tomography (Kopp 201 O)‘
1 A Metallography (Drits 1971)
200‘_ m  Electrical resistivity (Rokhlin 2003) 7|
150 T T T T T T T T T T T T T T
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Figure 1.C.7: Solubilité de Nd dans le Mg déterminée par modélisation thermodynamique
(FactSage) [Kang 2012], résistivité électrique [Rokhlin 2003], métallographie [Kang
2012], Atom Probe Tomography [Kopp 2010]
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La décomposition de la solution solide supersaturée quand la température varie
entre 60 a 350°C permet la formation de la séquence: zones GP (Guinier-Preston
Zones), B’’-MgsNd, B’-MgrNd, B —Mg1,Nd [Karimzadeh 1985].

Les zones GP ont éte décrites sous plusieurs formes. Pike et Noble [Pike 1973] ont
rapporté que les zones GP prennent la forme d’ aiguilles le long de [0001] ,, dans 1’alliage
Mg-2.9Nd (% en poids) alors que celles-ci prennent la forme de plaquettes sur la direction
[1010],, dans D’alliage Mg-2.5Di-0.6Zr (% en poids) [Gradwell 1972]. Dans une étude
effectuée par Saito et Hiraga [Saito 2011], ou ils ont observé dans I’alliage Mg-0.5Nd (%
en atome) vieilli a 170°C, un arrangement spécial (en forme de zig-zag) des atomes Nd
sous forme N et V le long de la direction [2110],, qui est regardé comme zones GP.

Parmi les précipités, B>’ (MgsNd) a une structure hcp (P63/mmc, DO, a=0.64 nm, ¢=0.52
nm). La précipité B’ dans ’alliage Mg-Nd vieilli & basse température est plus stable que
les zones GP. Ce précipité a été observe apres traitements thermiques entre 150 a 260 °C
[Pike 1973, Saito 2011]. Le précipité B’’ prend parfois une forme de triade le long de
direction de la matrice [0001] et parfois sous forme de plaques minces qui sont entierement
cohérentes avec la matrice. Un exemple de microstructure contenant le précipité B’ est

présenté dans la figure 1.C.8.

Figure 1.C.8: Exemple de précipité B’ (plaquette mince) dans ’alliage Mg-2.9Nd (% en

poids) vieilli a 240°C pendant 7 heures [Pike 1973].

Saito et Hiraga [Saito 2011] ont utilisé la technique HAADF-STEM (High Angle Annular
Dark Field Scanning Transmission Electron Microscopy) et ils ont rapporté pour la
premiere fois I’existence d’un précipité qui n’a jamais été rapporté dans les alliages Mg-
Nd. Cette phase est B’-Mg;Nd ayant une structure orthorhombique (a= 0.64 nm, b= 1.14
nm, c= 0.52 nm) sous forme lenticulaire. L’orientation de cette phase avec la matrice est
comme suit : (100)p-// (1210), et [001]// [0001], [Saito 2011]. D’un autre coté, Pike et
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Noble [Pike 1973] ont suggére que la phase B’ a une structure hexagonale (a= 0.52 nm, c=
1.3 nm) sous forme de plaquettes qui prend I’orientation, (1210)p // (1010) , et (1014)g://
(0001),, . En revanche, Karimzadeh [Karimzadeh 1985] et Gradwell [Gradwell 1972] ont
mentionné que la phase B’ a une structure cubique a face centrée (a=0.735 nm) avec
(112)p// (1010), et [110]p:// [0001],. Natarajan et al. [Natarajan2016] ont mentionné la
phase B’” (ou By) contenant les deux phases précédentes B°” et 3 .

Une autre phase métastable p;-MgsNd avec une structure cfc (groupe spatiale Fm3m,
a=0.74 nm) a été mentionnée par Saito et Hiraga [Saito 2011]. Cette derniere est suivie par
une autre phase meétastable p—Mg;2Nd ayant structure quadratique (groupe spatiale
[4/mmm, a= 1.03 nm, ¢=0.59 nm) [Kopp 2010, Pike 1973]. Elle est formée comme une
tige de facon que son axe long soit paralléle a [0001] ... L’orientation de cette phase avec la
matrice est: (002)g// (1010), et [100]g/ [0001],[Wu 2014]. Quelques travaux
[Humphreys 1995, Read 1953, Haessner 1978] ont indiqué que la phase Be-Mgs1Nds
(groupe spatial, 14/mmm, a = 1.474 nm, ¢ = 1.040 nm) est une phase métastable alors que
d’autres [Gorsse 2005, Okamoto 2007] ont mentionné qu’elle est stable. Cet écart peut
étre lié d’un coté a la température de traitement et d’un autre cO6té au pourcentage de
1’élément de soluté Nd.

Concernant les phases stable et métastable dans les alliages binaires Mg-Ce, Saito
et Kaneki [Saito 2013] ont rapporté dans leur travail, que la séquence de précipités dans
I’alliage Mg-0.5Ce (% en atome) durant un traitement de vieillissement dont la
température est comprise entre 180 a 250°C pourrait étre présenté sous forme: SSS
(Solution Solide Surstaurée), zones GP, B; (MgsCe, type BiFs, a= 0.742 nm) et  (Mg1,Ce,
type Mny,Th, a= 1,033 nm, c= 0.596 nm). L’orientation des deux phases avec la matrice a
été rapportée comme suit : [001],//[110]3://[100]p et (110),//(111)g,//(010)p. Les zones GP
prennent une forme de chaine en zigzag d’extension 20 nm, alors que les deux précipités
prennent une forme de fleches [Saito 2013].

Evdokimenko et Kripyakevich [Evdokimenko 1963] ont mentionné deux phases
dans le méme alliage mais avec une autre structure de la phase B, Mg;7Ce; (type Thy Niyz,
a= 1.035 nm, c= 1.026 nm). La séquence de précipitation dans I’alliage Mg-1.3%MM (%
en poids) (MM : mischmetal riche en Ce et Nd) a été etudiee par Wei et al. [Wei 1996] et
Hisa et al. [Hisa 2002]. Les auteurs ont rapporté que les précipités dans les alliages Mg-Ce

et Mg-MM (MM : mischmetal riche en Ce et Nd) devraient étre les mémes que celles de
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Mg-Nd. En conséquence, la structure cristalline de la phase B et la séquence de
précipitation dans I’alliage Mg-Ce n’est pas encore claire.
La cinétique de transformation de la précipitation et sa croissance lors du traitement
isotherme est décrite par 1’équation de Johnson-Mehl-Avrami, JIMA [Avrami 1941]:
X =1-exp(-kt") (1.C.14)
ou X est la fraction transformée, t est le temps de recuit, k est une constante du temps et n
est le coefficient d’Avrami qui caractérise la procédure de transformation.

La fraction transformée, X pourrait étre définie lors d’un traitement isotherme par la
relation suivante [Avrami 1941, Azzeddine 2014]:

=— (1.C.15)

ou I(t) est 'intensité du pic I’instant t et If est ’intensité du pic quand la phase est

totalement transformée.
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Chapitre 1.D: Considérations théoriques sur la spectroscopie d'absorption (XAS,
EXAFS)

Introduction

La spectroscopie d’absorption des rayons X étendue de la structure fine (EXAFS
pour Extended X-ray Absorption Fine Structure) permet d’extraire des informations
structurales d’un matériau par I’analyse de son spectre d’absorption. Elle rend possible la
détermination de I’entourage chimique d’un élément en termes de : type et de nombre de
leurs voisins (neighbors), distance interatomique et le désordre structural. D’aprés quelques
travaux [Teo 1986, Koningsberger 1988, Fornasini 2003], cette détermination est limitée
jusqu’a 10 A de rayon dés 1’élément absorbant. Ce qui fait de ’EXAFS une technique
puissante pour la caractérisation locale de la structure autour de quelques atomes (structure
fine).

Puisque I’EXAFS est une technique sélective d’un élément particulier et sensible a
faible distance de 1’ordre d’Angstrom, elle est parmi les techniques les plus appropriées
pour la caractérisation des cas suivantes : solides amorphes, liquides comme les solutions
ioniques et biomolécules. Ainsi, dans les paragraphes qui suivent, nous donnons un bref
apercu sur le principe de la spectroscopic d’EXAFS et des procédures d’analyse des

données.

I.D.1 Physique de la spectroscopie d’absorption des rayons X (XAS)

Quand un photon incident d’énergie Ex percute un électron relié & un atome par une
énergie de liaison, Eo, il y a une probabilité d’absorption de ce photon dans une couche (Si
Ex=Eo) bien déterminée (K, L, M, ...) donnant un photoélectron qui produit un pic
d’absorption appelé énergie de bord (Edge energy).

La figure 1.D.1 présente un spectre d’absorption du plomb, Pb [Stern 1974]. Il est
évident que quand 1’énergie de rayon X est balayée autour de 1’énergie de liaison d’un
niveau, il y a une augmentation abrupte de 1’absorption. Ceci nous donne un bord
d’absorption suivant le niveau d’énergie de I’¢lectron absorbant (couche et sous couche
L1, L2, L3, comme le montre en exemple I’insert de la figure I.D.1).

Si un atome absorbant est isolé dans 1’espace, le photoélectron propage comme une
onde non perturbée, mais dans la plupart des cas il y a plusieurs autres atomes autour de
I’atome absorbant ce qui fabrique une diffusion (dispersion) du photoélectron donnant un
signal spécial appelé signal de PEXAFS. Ceci physiquement est la somme des ondes
originales et diffusées. Les interférences constructives et destructives augmentent et
diminuent respectivement avec le coefficient d’absorption. Le phénomeéne d’interférences

est aussi dépendant de la distance entre 1’atome émis et absorbé et leurs nombres
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atomiques. La figure 1.D.2 montre un exemple sur 1’évolution du signal de ’EXAFS du Rh

au seuil K [Vlaic 2004].
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Figure 1.D.1: Spectre d’absorption du plomb, Pb [Stern 1974].
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Figure 1.D.2: Signal de ’EXAFS du Rh au seuil K [Vlaic 2004].

1.D.2 Description théorique de PEXAFS
Généralement, le signal d’EXAFS commence a 30 eV au-dessus du pic de bord

jusqu’a 1000 eV [Vlaic 2004]. A cet intervalle-13, le photoélectron excité a une longueur
d’onde de Broglie qui est pratiquement comparable aux distances interatomiques.
Le signal EXAFS est modulé sur la base de I’interférence entre les ondes sortantes

et rétrodiffusées du photoélectron. L’énergie cinétique de celui-ci est donnée par :
E=Ex - Eo (1.D.1)
ou Exest I’énergie de la photo incident et Eg est 1’énergie de liaison de 1’électron excité.

Son vecteur d’onde est donné par [Vlaic 2004]:
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2
k=2E= \/8’;—2’” (E, — Ey) = V0.2624.E (1.D.2)
L’oscillation EXAFS en fonction du vecteur d’onde est donnée comme suit [Vlaic 2004] :

_ m(k)—po(k)
x(k) = — @) (1.D.3)

Ou u(k) est le coefficient d’absorption expérimental et py(k) est celui sans atomes

Voisins.

Selon, Stern [Stern 1974], I’expression analytique de I’EXAFS est donnée comme

suivant :

x(k) = %sg z% (—262k?). exp (%) If,(K)|. sin[2kR + ¢; (k)] (1.D.4)

ou N; est le nombre d’atomes a une distance i de I’atome absorbant, o est le facteur de

Debye-Waller qui représente la racine moyenne carrée de la distance absorbeur- diffuseur,
S¢ est I’'amplitude moyenne du facteur de réduction et prend usuellement une valeur de
0.8-0.9, ¢;(k) représente le déphasage du photoélectron dii a son passage a travers un
champ d’atomes, absorbants et diffusants, f; (k) est la fonction de I’amplitude de diffusion

et R; est la distance interatomique entre 1’absorbeur-diffuseur dans I’espace réel.

1.D.3 Analyse des résultats expérimentaux
Le but de ’EXAFS est toujours de déterminer les paramétres locaux d’une
structure. Expérimentalement, la loi de Beer-Lambert permet de relier les intensités
incidente Iy et sortante I, d’un rayonnement avec le coefficient d’absorption @ par la
relation suivante :
In (1o/1) = ux (1.D.5)
ou x représente la largueur de la cuve portant 1’échantillon.
Apres I’obtention du signal, il est nécessaire de faire les étapes suivantes :
- Convertir les intensités mesurées en u(E).
- Soustraire le background.
- Déterminer le coefficient d’absorption y, Sans atomes voisins.
- Normaliser le signal de 0 a 1.

- Déterminer le seuil d’énergie Eg et la convertir en 1’espace k.
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- Multiplier le signal y(k) par k* ou k*afin d’éviter son détérioration.

- Faire la transformation de Fourier pour passer de I’espace k a l’espace R en

utilisant la formule suivante :

X(R)=FT [x()] = 5= [77 dke ™ k¥ x (k)0 (k) (1.D.6)
ouQ (k) s’appelle la fonction fenétre (window) et w est le facteur de multiplication qui
prend souvent les valeurs 2 ou 3.

La figure 1.D.3 présente un exemple du signal d’EXAFS expérimental et calculé au
bord-k de Ni d’un alliage Cu-2.5Ni-0.6Si (% en poids) hyper déformé par la technique
ECAP jusqu’a 8 passes et revenu a 700 °C [Azzeddine 2015]. La figure 1.D.3.a représente
un exemple sur 1’évolution de k*x(k) en fonction du vecteur d’onde, k pour I’alliage Cu-
2.5Ni-0.6Si hyper déformé et revenu, alors que la figure 1.D.3.b représente le signal
d’EXAFS apres la transformation de Fourier (Magnitude). Le grand pic correspond au

premier voisin, le deuxiéme autour de 3.5 A représente le deuxiéme voisin et ainsi de suite.

(b)

(a)

ECAP 8 AGED

ECAP 8 AGED

K'z(k)

Magnitude (FT)

ECAP 8

b
-
b
-

b

3 4 5 6 7 8 9 10 0 1 2 3 4 5 6 7 8
k(A™) R (A°)
Figure 1.D.3 :Evolution de : a) k®x(k) en fonction du vecteur d’onde, b) Magnitude en
fonction de la distance interatomique; au seuil k de I’atome Ni de 1’alliage Cu-2.5Ni-0.6Si
(% en poids) apres 8 passes d’ECAP et revenu [Azzeddine 2015].
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Introduction
Durant la derniére décennie, le magnésium et ses alliages ont recu une attention
remarquable pour leurs potentielles utilisations dans I’industrie automobile, électronique et

méme dans I’industrie aérospatiale [Schumann 2003].

I.E.1 Caractéristiques du magnésium

Le magnesium cristallise dans le systeme hexagonal compact (Hexagonal close-
packed hcp), il est connu comme un matériau léger avec une faible densité 1.74g/cm®. La
figure 1.E.1 représente les deux structure hexagonale compacte hcp et cubique a face centré
cfc. Dans la premiere structure, on peut ranger 7 sphéres de type A sur le premier plan et
puis au-dessus de celui, on peut disposer au maximum 3 sphéres de type B (deuxiéme plan)
et apres ca, un arrangement de 7 spheres de type A dans le troisieme plan (séquence
d’empilage ABAB...), ce qui nous donnera une structure hexagonale hcp. Dans la
deuxiéme structure (cfc) un arrangement de 7 spheres de type C dans le troisieme plan
(d’empilage séquence ABCABC...), celles-ci permettent de nous donner une structure

cubique a face centré cfc.

hcp

Figure I.E.1:Représentation de deux structures hexagonale compacte ( hcp) et cubique a
faces centrées (cfc).

Les parameétres cristalline du Mg pur a 25°C sont a = 0.32nm et ¢ = 0.52nm avec

a = B =90°t y = 120°. Si les spheres touchent ’'une de 1’autre dans le plan basal et les

autres plans, le rapport c/a =,/8/3 = 1.633.

|.LE.2 Les éléments d’addition au magnésium
Le magnésium pur montre une faible ductilité a température ambiante et aussi une

faible résistance a la corrosion, a pour cela 1’addition de d’autres éléments au Mg peut
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améliorer leurs propriétés telles que les propriétés mécaniques apreés les opérations de mise
en forme et/ou de traitements thermiques.

Le tableau I.E.1 [Kainer 2003] représente les codes des éléments d’additions
(Alloying Elements) dans le magnésium développés par la société américaine pour les tests
des matériaux, ASTM (American Society for Testing Materials) qui a proposé un systéme
des lettres et des chiffres pour la dénomination des alliages. A titre d'exemples, 1’alliage
AZ31 contient 3% d’Aluminium (A), 1% de Zinc (Z) et le reste (96%) Mg. L’alliage AZ91
contient 9 % d’Aluminium (A), 1% de Zinc (Z) et le reste Mg. Le probléme de ce systeme
c’est qu'il ne nous donne pas aucune information concernant les autres eléments (au-dessus
de 2 lettres et 2 chiffres) par ce qu’il nous donne seulement deux éléments avec leurs

concentrations.

Tableau 1.E.1:Codes ASTM des éléments d’additions dans le Mg [Kainer 2003].

Code Elément Code Elément
A Aluminium N Nikel
B Bismuth P Plomb
C Cuivre Q Argent
D Cadmium R Chrome
RE Terres rares S Silicium
F Fer T Titane
H Thorium W Yttrium
K Zirconium Y Antimoine
L Lithium Z Zinc
M Manganése

Le tableau 1.E.2 représente le code et la nomination scientifique des éléments terres

rares qui ont été décrits par ASTM.
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Tableau 1.E.2: Les éléments terres rares.

Code Elément Code Elément
Sc Scandium Sm Samarium
Y Yttrium Eu Europium
La Lanthane Gd Gadolinium
Ce Cérium Tb Terbium
Pr Praséodyme Dy Dysprosium
Nd Néodyme Ho Holmium
Pm Prométhium Er Erbium

m Thulium Yb Ytterbium
Lu Lutécium

LLE.3 L’influence des éléments terres rares sur le magnésium et ses alliages

Avant 1980, les chercheurs russes étaient les premiers a travailler sur les alliages de
magnésium avec les éléments d’additions terres rares. Toutes leurs investigations ont
concreétisé sur I’influence des éléments RE sur les évolutions des propriétés de magnésium,
diagrammes de phases, décomposition de solution solide et autres caractéristiques des
alliages [Rokhlin 2003]. Dans le méme temps plusieurs suggestions ont été obtenues pour
améliorer les propriétés des alliages Mg-TR, Drits et al. [Drits 1972, Drits 1976] ont
rapporté une augmentation de la plasticité dans les alliages binaires Mg-Y et Mg-Sc
extrudé a chaud. Sviderskaya et al. [Sviderskaya 1965] ont fait un rapport sur les alliages
Mg-Nd binaire extrudé et recuit en fonction de 1’augmentation du contenu Nd. Ils ont
atteint une ductilité remarquable a petite valeur de Nd (0.16 % en poids).

Dans les derniéres décennies, les alliages Mg-TR ont beaucoup attiré 1’attention des
chercheurs, dans 1’objectif de comprendre le développement de texture et de microstructure
de déformation et de recristallisation avant et/ou apres la déformation plastique.

Ball et Prangnell [Ball 1994] sont probablement les premiers chercheurs qui ont
rapporté que la texture aléatoire trouvée dans les alliages Mg-TR extrudé peut étre
attribuée a I’existence des éléments terres rares tel que le Néodyme.

Lorimer et al. [Lorimer 2005] et Mackenzie et al. [Mackenzie 2007] ont trouve que
la texture aléatoire dans la série WE (a forte concentration d’Yttrium et autres éléments

RE) est attribuée a la recristallisation par mécanisme PSN (Particle Stimulated Nucleation).
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Dans une autre étude, Laser et al. [Laser 2008] ont montré que la modification de texture
est possible dans I’alliage conventionnel AZ31qui contient des micros éléments de cérium
et calcium. Bien précisément, ils ont trouvé que 1’ajout de micro éléments de Ce et Ca
(avec un pourcentage inférieur a 1% (% en poids)) a I’alliage AZ31 laminé peut affaiblir
I’intensité du pic basal jusqu’au 3 mrd au lieu de 9 mrd au AZ31 sans les éléments Ce et
Ca.

Dans un autre travail effectué par Hantzsche et al. [Hantzsche2010] ont attribué
I’affaiblissement de la texture dans le magnésium durant recuit a I’accroissement du
contenu des éléments Ce, Nd et Y qui provoquent 1’apparition de bandes de cisaillements.

L'effet le plus important dans les alliages a base de Mg-TR est associé a la présence
des autres phases qui sont beaucoup plus dures que la matrice Mg. Parmi celles-ci les plus
connues: Mgi,-RE, Mgi7-RE,, Mgs-RE et Mg,-RE [Rokhlin 2003]. Tous ces précipités
peuvent engendrer des effets considérables sur le comportement mécanique ainsi que sur
les évolutions de la texture de déformation et de la recristallisation du matériau.

L’influence de la morphologie de ces précipités sur les propriétés mécaniques du
matériau reste insuffisamment claire a cause de manque de clarifications et données sur les

interactions entre les précipités et les dislocations.

ILE.4 L’influence des éléments non terres rares sur le magnésium et ses alliages
Plusieurs chercheurs [Hirsch 2013, Basu 2014] ont effectivement dirigé leurs
recherches sur le r6le des éléments non terre rares sur la modification de la texture et de
microstructure des alliages a base de Mg. Des résultats préalables sur les alliages Mg-TR
indiquent que I’addition des éléments non terres rares, tels que Zirconium et Zinc qui
peuvent affecter considérablement sur la texture de déformation et de recristallisation, de
telle fagon que I’affaiblissement de 1’intensité du pdle basal peut atteindre la moiti¢ de
’intensité en comparant avec les autres alliages avant ’ajout des ¢éléments non RE. En
plus, [Hirsch 2013, Basu 2014] ont constaté que la modification de la texture durant le
phénomeéne de recristallisation dépend fortement de la nature des particules de deuxiéme

phase, de leurs compositions et leurs tailles.
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I1.1 Présentation des alliages étudiés

Durant ce travail, deux alliages binaires a base de magnésium-terre rares ont été
étudiés, Mg-1.44Ce et Mg-1.43Nd (% en poids). Ceux-ci nous ont été élaborés et fournis
par des collaborateurs Allemands (Université d’Aachen) sous forme de blocs de
dimensions 47x47x30mm°. Afin d’homogénéiser la microstructure, les deux alliages ont
été mis en solution solide a 535°C pendant 6heures suivie d’une trempe dans un bain

d’eau. La figure II.1 est une photographie des alliages étudiés

Figure I1.1:Photographie représentant les blocs des échantillons utilisés dans ce travail

11.2 Déformation plastique sévere par HPT

Des cylindres de diameétre 9.7 mm et de longueur 42 mm ont été découpés des blocs
d’alliages par usinage chez le tourneur. Les échantillons destinés a I’hyper déformation par
HPT sont des disques de dimensions 9.7mm de diamétre et 1.2 mm d’épaisseur ont été
découpés des cylindres. Le découpage des échantillons a été effectué par électroérosion
(Spark Erosion). Aprés I’opération de découpage, les échantillons ont été polis a 1’aide de
papiers abrasifs et de feutres jusqu’a une épaisseur finale égale 0.85mm au sein du
Laboratoire de Physico-Chimie de I’Etat Solide — Université de Paris de sud-France. Les
échantillons sous forme de disques ont été hyper déformés au sein de la Faculté
d’Ingénieur et de I’Environnent, Université de Southampton, Angleterre.

Les hyper déformations HPT ont été effectuées a température ambiante. Les
conditions de I'nyper déformation étaient : nombre de tours, n = 1/2, 1, 5 et 10 tours,
Pression imposée égale a 6GPa et sous une vitesse de rotation de I’enclume inférieur qui
égale une rotation par minute (1rpm).

La figure 11.2 présente le dispositif de HPT utilisé dans le présent travail.
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Figure 11.2 :Photographe de la machine HPT utilisée dans la présente investigation

(Faculté d’Ingénieur et de I’Environnent, Université de Southampton, Angleterre).

Nous montrons dans la figure 11.3, les photos prises des disques aprés la
déformation. Apres tous les essais de déformation par HPT, aucune fissuration ou

endommagement du matériau n’étaient observées apres toutes les rotations.

Figure 11.3:Photographies de tous les disques des alliages Mg-1.44Ce et Mg-1.43Nd (%
en poids) hyper déformés par HPT.
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1.3 Préparation des échantillons pour caractériser la microstructure et la
macrotexture

Les échantillons destinés a 1’analyse par la micrographie optique et macrotexture
ont été polis mécaniquement en utilisant des papiers abrasifs a base de SiC (jusqu’a
N°4000), puis un polissage par la pate diamantée avec un lubrifiant (ethanol) avec une
taille décoissantes de 3 @ 1 um. Les échantillons ont été nettoyés par 1’éthanol en utilisant
un bain ultrasonique et séché a air froid compressé a 1’aide d’un séchoir. Cette opération
est répétée aprés chaque étape de polissage, mécanique ou diamanté afin d’enlever les
débris du polissage et préparer 1’échantillon a 1’étape suivante.

Le polissage par la pate diamantée est suivi d’un polissage électrolytique a
température ambiante dans les conditions, 2 V pendant 30 min dans I’objectif d’enlever la
couche de déformation causée par le polissage et améliorer la qualité de surface de
I’échantillon. Celui-ci est relié avec 1’anode et placé, dans une cellule électrolytique ou une
plaque inoxydable est utilisée comme cathode. Le réactif électrolytique est composé de :

- 75 mlH3PO,
- 125 ml éthanol (C,HsOH).

Afin de visualiser les grains et leurs joints, I’échantillon est immergé jusqu’a 8
seconde dans une solution chimique contenant :

- 10 mIH,0O
- 10 ml acide acétique (CH3COOH)
- 70 ml de Picral.

11.4 Techniques de caractérisation
11.4.1 Analyse de la microstructure

Les micrographies optiques de la microstructure ont été prises au sein de 1’Institut
IMM (Aachen-Allemagne) a 1’aide d’un microscope optique de type Carl Zeiss équipé
d’une caméra Nikon DMX1200 et un logiciel d’analyse d’image a4i.

11.4.2 Mesure de la macrotexture par diffraction des rayons X

Afin d’évaluer la texture cristallographique, une série de figures de poles
incomplétes {(1010), (0002), (1011), (1012) et (1013)} ont été mesurées (ol 5° < a < 75°)
au sein du SP2M , ICMMO, Université Paris-Saclay, a I’aide d’un goniometre Bruker et
d’une source de rayonnement Cu-K, fonctionnant a 30 kV et 25 mA. Toutes les mesures

de texture ont été realisees pres du centre des disques hyper deformes. Les figures de poles

71



Chapitre I1: Techniques expérimentales

directes et indirectes ainsi que les ODF; ont été corrigées et recalculees a I’aide du code
MTEX 3.3.2.

Le figure 11.4 représente le principe de mesure de la macrotexture qui se base sur la
loi de Bragg dont :

2dhk|Sin9 =nA (||.l)

Ou: d est la distance inter-réticulaire, 6 est I’angle de diffraction, n est ’ordre de

diffraction et A est la longueur d’onde des rayons x.

- |
Diffractometer axis; B

Counter RD | ~XB

X-ray source

Figure 11.4: Représentation schématique du principe de mesure de la macrotexture

11.4.3 Diffraction des rayons X a haute énergie in situ (Synchrotron)

Aprés I’hyper-déformation par HPT, les disques ont été traités isothermiquement a
250 °C pendant 6 h (a I’aide d'un four Anton-Paar sans gaz neutre) afin de clarifier la
séquence de précipitation en utilisant un dispositif in-situ de diffraction des rayons X a
haute énergie (dans la ligne DIFFABS, Proposal 20150973) au sein du synchrotron
SOLEIL (L’Orme des Merisiers, Saint-Aubin, 91192 Gif-sur-Yvette, France). Le faisceau
des rayons X utilisé a une énergie de 9 keV et une longueur d’onde égale a 0.1377 nm. Un
détecteur 2D (XPAD-S140) a été utilisé afin d’enregistrer le signal chaque 0.025 s. Les
enregistrements 2D ont été integrés en diffractogramme 1D en utilisant un software fait

maison.

11.4.4 Analyse Enthalpique Différentielle (DSC)

11.4.4.1 Principe de mesure
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Le principe de cette technique est de mesurer 1’énergie libérée ou absorbée par un
échantillon en fonction du temps ou de la température durant un cycle thermique a vitesse
de chauffage constante et sous atmosphére bien contrélée [Gao 2009]. Deux
thermocouples sont utilisés pour contrdler le flux de la chaleur, I’un situé au-dessous de
I’échantillon et 1’autre utilisé comme une référence. La DSC enregistre un pic au-dessus de
la ligne de base (pic exothermique) dans le cas de formation d’une phase, comme la
restauration et la recristallisation. Pour la dissolution d’une phase, elle enregistre un pic au-
dessous de la ligne de base (pic exothermique), indicateur de la dissolution d’une phase.

L’avantage de cette méthode est d’assurer une analyse quantitative (fraction de
recristallisation, debut, fin et température de pic d’une transformation). De plus, 1’énergie
d’activation d’une transformation pourrait étre calculée a partir de décalage des pics
associes a toute transformation de phases durant différentes vitesses de chauffages.

Dans ce travail, nous avons utilisé un calorimétre a balayage différentiel 2920 MDSC
(fig.11.5) au sein de I’Université polytechnique, UPC, Barcelone-Espagne. Les tests ont eté
effectués sous atmospheére d’azote a une pression de 1 Bar. Les échantillons de 18-20 mg
ont été découpés pres de centre des disques et chaque échantillon a été placé dans une
capsule d’aluminium de 6.5 mm de diamétre et 1 mm d’hauteur. Une capsule d’aluminium
vide est utilisée comme référence. Quatre vitesses de chauffage ont été appliquées (5, 10,
20 et 30°C/min) dans les tests de DSC a une température variant entre 80 a 500°C. Les

informations obtenues ont été traitées a 1’aide d'un logiciel approprié.

Figure 1.5 :Photo de, a) L appareil de DSC utilisée dans notre étude, b) Cellule de DSC.

I1.4.5 Spectroscopie d’absorption EXAFS
Les spectres EXAFS au Bord-L3 du Néodyme (6208 eV) ont éeté collectés au sein
de la ligne DIFFABS du Synchrotron Soleil, France. Toutes les mesures I’EXAFS ont été
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effectuées a température ambiante. Les mesures EXAFS des échantillons revenus ont été
effectuées apres que ceux-ci aient été refroidis.
Le traitement des résultats d’EXAFS est effectué¢ a 1’aide des logiciels, Athena et Artemis
qui sont disponibles dans le web. Le premier logiciel est utilisé pour la soustraction du
bruit de fond (background) et la normalisation du signal tandis qu’Artemis est utilisé pour
faire la transformation de Fourier du signal ky(k). Les chemins de diffusion théorique
(Scattering Paths) y compris la diffusion simple et multiple utilisés dans le calcul (fitting)
ont été déterminés en utilisant le programme FEFF6 [Rehr 2000].
11.4.6 Mesure de la microdureté Vickers

Le principe de cette mesure est d’appliquer sur 1’échantillon un pénétrateur de
forme pyramidale avec une charge bien déterminée. Le calcul de la microdureté se fait par
la mesure de I’empreinte laissée par les deux diagonaux et l’utilisation de la relation

suivante :
F
H\,:O.189d—2 (1.2)

ou F est la charge d’application en N et d est la diagonale de I’empreinte.

Les tests de microdureté ont été effectués au sein du Département de Physique a
I’Université de M'sila a I’aide d’un microdurométre de type Zwick 3210. Les mesures ont

été effectuées au centre de disque en utilisant une charge de 100 g pendant 15 s.

74



Chapitre I1: Techniques expérimentales

75



CHAPITRE II1 :

Résultats et discussions



PARTIE A :

Caracterisation de la microstructure
et texture des alliages Mg-TR (TR=
Nd et Ce) a I’état initial et hyper

déforme



Chapitre 111.A: Caractérisation de la microstructure et texture des alliages Mg-TR
(TR= Nd et Ce) a I'état initial et hyper deformé

Introduction

Il est clair que les propriétés mécaniques et physiques du magnésium ne sont pas
remarquables, pour cela I’addition de certains éléments de terres rares tels que Gd, Y et La
peuvent affecter positivement ses propriétés aprés une déformation plastique ou méme
aprés un traitement thermique (recuit) [Lie 2011, Zang 2010]. Aujourd’hui, les alliages
Mg-TR suscitent un engouement certain par la communauté scientifique et industrielle par
les enjeux de gain de poids et de facilité d’élaboration et de mise en forme par rapport aux
alliages conventionnels [Wang 2013, Huang 2012].

Le travail réalisé a pour but de comprendre 1’évolution microstructurale, la texture
et les propriétés mécaniques de deux alliages a base de magnésium aprés déformation
sévere par la technique HPT. Une analyse préalable de 1’état initial a été réalisée.

III.A.1 Microstructure et texture cristallographique de I’alliage Mg-TR (TR= Nd et
Ce) a I’état initial

Les figures IILA.1 et 1I1.LA.2 présentent respectivement les microstructures des
alliages Mg-1.43Nd et Mg-1.44Ce (% en poids) a I’état brut de coulée (a) et mise en
solution solide a 535 °C pendant 6h (b). Les micrographies de deux alliages Mg-1.43Nd et
Mg-1.44Ce (% en poids) a I’état recu montrent une microstructure granulaire allongée avec
un zigzag évident au niveau du joint de grain qui pourrait étre lié¢ a I’inhibition de leur
mouvement lors du refroidissement rapide (trempe). En outre, les figures 1l1.A.l.a et
III.A.2.a montrent I’existence des points noirs presque de fagon quasi-homogene sur la
surface des grains qui sont respectivement reliés a la deuxieme phase précipité Mg;,Nd et
Mg;2Ce. On note aussi la présence d’une quantité importante de macles (fig.111.A.2.a) qui
sont les macles d'extension car ce sont les plus observées dans le magnésium et ses alliages
a basse température. D’apres la figure III.A.1.b la microstructure ne montre aucune trace
de la deuxiéme phase ce qui signifie qu’elle est totalement homogénéisée par une
dissolution complete du précipité Mgi,Nd dans les joints de grains et dans les grains.
Tandis que la figure I11.A.2.b montre une microstructure biphasée de telle sorte que le
précipité se distribue sur les grains de la matrice Mg ainsi que aux joints de grains.

Les figures I11.A.3.a et I1I.LA.3.b présentent respectivement les microstructures
obtenues par EBSD des alliages Mg-1.43Nd et Mg-1.44Ce (% en poids) aprés traitement
de mise en solution solide. Les cartographies OIM des deux alliages montrent une
microstructure granulaire allongée. La taille moyenne des grains a I’état initial est

approximativement 400 um pour les deux alliages. Il n’a pas été jugé opportun de
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caractériser la texture initiale car il y avait un faible nombre de grains (22 grains pour
I’alliage Mg-1.43Nd et ~ 13 grains pour I’alliage Mg-1.44Ce (wt. %)). Il est évident que le
traitement de mise en solution solide des deux alliages a favorisé une texture aléatoire avec
I’absence des textures les plus connues dans le magnésium et ses alliages telles que la
texture basale. Kocich et al. [Kocich 2016] ont rapporté une texture aléatoire de I’alliage
Mg-Dy-Al-Zn-Zr mis en solution solide a 520 °C pendant 8h, et ils ont mentionné que les
traitements thermiques, tel que le traitement de mise en solution solide, ne changent pas la
texture initiale. La méme observation a été rapportée dans le cas de ’alliage Mg-Gd-Y-Nd-
Zr [Xia 2013] et celui conventionnel AZ31 [Xin 2011]. Neanmoins, les traitements

thermiques peuvent influencer 1’homogénéisation de la structure et la taille des grains.

500 ym ! 500 ym !

Figure 111.A.1: Microstructure de 1’alliage Mg-1.43Nd (% en poids) a I’état : a) brut de
coulée et b) mise en solution solide a 535 °C pendant 6h.

Figure 111.A.2: Microstructure de 1’alliage Mg-1.44Ce (% en poids) a I’état : a) brut de

coulée et b) mise en solution solide & 535 °C pendant 6h.
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@ £ T [

Figure 111.A.3: Cartographies OIM- EBSD de I’alliage : a) Mg-1.43Nd b) Mg-1.44Ce (%
en poids); mises en solution solide a 535 °C pendant 6h.

L’identification des phases existantes dans 1’alliage Mg-1.43Nd (% en poids) a été
réalisée par la diffraction des rayons X. Les figures Ill.A.4.a et 11l.A.4.B présentent
respectivement les diffractogrammes des rayons X a 1’état regu et mise en solution solide
de T’alliage étudié. Le diffractogramme des rayons X de I’alliage a 1’état recu montre
I’existence des pics de la matrice Mg avec ceux de la deuxiéme phase précipité Mgi,Nd.
Le diffractogramme de 1’alliage aprés mise en solution solide ne présente que les pics de la
matrice Mg. Cela confirme les observations obtenues sur les micrographies a 1’état recu et

homogénéisé de I’alliage étudié.
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Figure 111.A.4: Diffractogrammes de ’alliage Mg-1.43Nd (% en poids) a 1’état : a) brut
de coulée et b) mise en solution solide a 535 °C pendant 6h. Agrandir mettre sur une page
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Les figures 111.LA.5.a et I1ILA.5.b présentent respectivement les diffractogrammes
avant et aprés le traitement de mise en solution solide de 1’alliage Mg-1.44Ce (% en poids).
Le diffractogramme du présent alliage a 1’état brut de coulée montre la présence de deux
phases, la matrice Mg et la précipité MgioCe. Tandis que le diffractogramme apres mise en
solution solide montre la présence d’une phase supplémentaire (Mg;;Ce;) a celles-ci

identifiées a 1’état brut de coulée.
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Figure I11.A.5 : Diffractogrammes de 1’alliage Mg-1.44Ce (% en poids) a I’état : a) brut

de coulée et b) mise en solution solide a 535 °C pendant 6h. Agrandir sur une page

III.A.2 Texture de déformation de I’alliage Mg-TR (TR= Nd et Ce)

L’évolution de la texture de I’alliage Mg-1.43Nd (% en poids) apres hyper
déformation par la technique HPT a différents tours (1/2, 1, 5 et 10) est présentée dans la
figure 111.A.6 sous forme de, figures de pdles directes recalculées {0001} et {1010} et
FDOC aux sections ¢, = 0 et 30° (fig.ll1.A.7). La texture cristallographique a été mesurée

sur le plan de cisaillement (SD, RD) et plus précisément au centre de disque.

La figure de pole {0001} du présent alliage apres 1/2 tour HPT (fig.Ill.A.6.2)
montre, respectivement, la présence de deux composantes de telle fagon que le pdle basal
est approximativement incliné de fagon non symétrique (Splitting) del15° et 40° par rapport
a direction normale ND (avec une intensité de 4.9 mrd. D’apres la FDOC (fig.111.A.7.a),
I’intensité la plus élevée de deux composantes est respectivement localisée dans
I’orientation {0001}<7520>, p1=15° ®=11° ¢,=0°et {0112}<8173>, 1 =330°, ®
=40 °, 9 ,=0 ° avec une intensité 5.1 mrd pour les deux.
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Aprés 1 tour (fig.l1ll.A.6.b) une fibre basale est formée autour de la direction
normale ND avec une intensité de 4 mrd, alors qu’on peut observer une disparition totale
de la composante {0112}<8173> qui était présente déja aprés ¥ tours. La FDOC qui
correspond a 1 tour (fig.111.A.7.b) montre la formation de la fibre basale ¢;= 0-360 °, ® =
11 °, ¢ , = 0 ° par une chaine continue le long de I’angle ¢; avec une intensité 4.3 mrd
localisée proche 1’orientation {0001} <7520>, p1 =15 ° @& =11 ° ¢, =0 °.
L’¢largissement de la fibre basale autour de la direction normale ND est mis en évidence
dans la FDOC.

Aprés 5 tours (fig.111LA.6.c et 1I1LA.7.c), la fibre basale ¢;=0-360°, ®=11°, ¢,=
0 © reste stable et est toujours située dans I’orientation {0001} <7520>, p1=15°, @ =11°,
¢ =0 ° avec une forte intensité respectivement de 7.9 et 9 mrd pour la figure de poles et la
FDOC. On observe aussi une faible texture basale (I’axe C//ND) avec un renforcement
répétitif de I’orientation {0001} <2110>, ¢; = 15°, @ = 11, ¢ , = 0 ° (C//ND) avec une
intensité 2 mrd au niveau de la FDOC. La composante {0111} <1011>, ¢;= 130°, & = 60°,
@ = 0° est aussi formée avec une intensité de 3.8 mrd au niveau de FDOC. On remarque
aussi la présence d’une fibre supplémentaire <1010>// ND (p; = 0-360 °, @ = 90°, ¢, =
30°) avec une intensité de 2 mrd au niveau de la FDOC.

La poursuite de I’hyper déformation jusqu’a 10 tours (fig.lll.A.6.d et I1lLA.7.d) a
permis d’affaiblir, la composante {0111} <1011>, ¢; = 130°, @ = 60°, ¢ , = 0° et aussi la
fibre basale ¢; = 0-360 °, ® = 11 °, ¢ , = 0 ° avec une intensité de 3.5 et 6.5 mrd
respectivement au niveau de FDOC, alors que les deux fibres <1010>// ND et ¢//ND ont
totalement disparu.

Les figures 111.A.8 et 111.A.9 présentent respectivement la texture de déformation
sur le plan de cisaillement de 1’alliage Mg-1.44Ce (% en poids) sous forme de figures de
poles directes recalculées {0001} et {1010} et FDOC aux sections ¢, = 0 et 30°.

D’apres les figures II1.A.8.a et I11.A.9.a, au premier stade de déformation (apres %2
tour), une forte texture basale ¢; = 0-360°, @ = 11 °, ¢ , = 0 °est formé avec une intensité
8.8 mrd (dans les PFs) qui est localisée auteur de I’orientation {0001} <7520>, ¢; = 15 °,
@ =11° ¢,=0 °. Un faible renforcement de texture basale est aussi mis en évidence
autour de I’orientation {0001} <5760>, p1=45°, ®=0°, ¢,=0°.

Aprés 1 tour, on peut observer un affaiblissement clair de la fibre basale qui est toujours
auteur de {0001} <7520>, p1=15°, & =11°, ¢ ,=0° (6.2 mrd).

81



Chapitre 111.A: Caractérisation de la microstructure et texture des alliages Mg-TR
(TR= Nd et Ce) a I'état initial et hyper deformé

La déformation jusqu’a 5 tours (fig.III.A.8.c et III.A.9.c) montre une texture de
fibre basale presque stable ¢; = 0-360°, @ = 11 °, ¢ , = 0 ° avec une intensité 6.2 mrd.

A haut niveau de déformation (10 tours), on peut voir un affaiblissement évident
dans I’intensité des pOles basaux par une inclinaison presque symétrique vers deux
composantes, la premiére {0001} <7520>, p;= 15°, @ = 11 °, ¢ ,= 0 ° déja observée
précédemment (avec une intensité 4 mrd au niveau de PF) et la deuxieme autour de{0001}
<8710>, 91 =135°, & =11°, ¢, =0 ° avec une intensité 4.2 mrd (au niveau PF). Deux
composantes sont aussi formées, la premiére intense {0112} <2243>, p; =110 °, @ =45 °,
¢ 2= "0 ° avec 4 mrd d’intensité (sur la figure de poles) et la deuxiéme faible {1124} <17
13 41>, 1 =165°, @ =40 °, ¢, =30 ° avec 2.3 mrd.

Les résultats de texture démontrent que I’alliage Mg-1.44Ce (% en poids)
développe une texture faible par rapport a I’alliage Mg-1.43Nd (% en poids) durant HPT.
Stanford [Stanford 2010B] ont rapporté que 1’élément Ce exerce un effet intense sur la
texture et la taille de grains comparativement avec d'autre éléments terres rares tels que, Y
et Gd. Ceci est attribué avec I’interaction de 1’élément Ce avec les dislocations et les joints
de grains [Stanford 2010B]. Néanmoins, les investigations de Al-Samman et al. [Al-
Samman 2011] sur les effets des éléments RE (RE= Ce, La, Nd et Gd) et aussi sur la
modification de la texture apres laminage intense de I’alliage ZEK 100 (% en poids) ont
montré que les éléments Ce et Nd ménent a une évolution assez similaire de la texture.
L affaiblissement de la texture apres 1’addition des éléments RE a été associée a la trainée
de Zener sur les joints de grains causée par les particules des précipités et les solutés, et la
suppression du maclage (interaction particule/macles) [Bohlen 2007, Laser 2008,
Stanford 2009].

En plus, les particules de la deuxiéme phase et leurs distribution/taille pourraient
affecter fortement 1’évolution de la texture. Li et al. [Li 2012] ont rapporté que la présence
de particules de deuxiéme phase dans I’alliage AZ91 mene a une affaiblissement de la
texture de deformation a haut niveau de déformation qui est causé par la réduction de
I’activité du maclage et aussi par la favorisation de la recristallisation dynamique [Li
2012]. La suppression ou I’activation du maclage par I’interaction avec les particules de
deuxiéme phase dépend fortement de leurs taille et distribution dans la microstructure
[Clarke 1965, Mchargue 1963].

L’évolution de la texture dans les deux alliages est différente de celle de torsion typique. A

titre d'exemple, la plupart des plans (0002) des grains ont été orientés de fagon paralléle au
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plan de cisaillement (SD-RD) [Guo 2013]. De méme, Huang et al [Huang 2013] ont

trouvé que la température de déformation par HPT affecte 1’angle entre 1’axe-c et celui de

torsion. Leurs résultats montrent que 1’axe-c est loin de 10° de 1’axe de torsion a 25 et 100
°C alors que seulement de 5° a 200 °C [Huang 2013]. La texture du Mg pur déformé par
HPT a température ambiante jusqu'a 8 tours était typiquement de torsion aprés un tour
[Qiao 2014]. Une texture fibreuse basale faible qui sature avec I’augmentation de nombre
de tours (jusqu‘a 5 tours) a été rapportée dans le cas de I’alliage ZK60A (Mg-6Zn-0.5Zr,
(% en poids)) déformé par HPT a température ambiante [Lee 2015].

La formation de la texture de torsion a été attribuée a I’activation des macles de
tension {1012}<1011> qui causent la rotation des pdles basaux d’un angle de 86.3°
suivant la direction de cisaillement [Lee 2015]. Durant la déeformation par HPT et, des lors
que les grains sont orientés de facon ou le glissement de dislocations sur le plan basal <a>
ou prismatique <a> peut dominer sur le maclage, 1’axe ¢ devient perpendiculaire a la
direction de cisaillement et le facteur de Schmid de dislocation de type <a> n’est pas nul.

Dans la présente étude, la texture initiale est considérée comme aléatoire, donc le
glissement, basal <a>, prismatique <a>, pyramidal <c + a> et le maclage peuvent tous
contribuer & la déformation des matériaux lors de I’HPT [Huang 2013] et il en résulte par
consequence différentes textures de celles rapportées dans les alliages de magnésium apreés
déformation conventionnelle [Qiao 2014, Lee 2015, Huang 2013].

Récemment, plusieurs travaux sur les alliages contenant les éléments terres rares

ont montré une faible intensité de texture par rapport aux alliages conventionnels de
magnésium tels que, la série AZ [Huang 2013, Azzeddine 2012A, Azzeddine 2012B,
Zhilyaez 2008]. En effet, la texture obtenue dans le present travail n'était pas seulement
plus faible, mais le caractere qualitatif de la texture a également été modifié.
On peut dire aussi que le changement du mode de déformation dans le présent alliage et/ou
d’autres peut étre attribué a deux facteurs: 1’affinement des grain et la formation de
précipités durant I’HPT car ceux-ci sont capables a modifier la valeur de scission résolue
critique, CRSS de différents plans de glissement tels que basal {0001}, prismatique
{0111} et pyramidal {1011} [Biswas 2010, Valle 2006].
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Figure 111.A.6: Figures de pbles recalculées de I’alliage Mg-1.43Nd (% en poids) hyper
déformé par HPT jusqu’a : a) 1/2, b) 1, c) 5 et d) 10 tours.
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Figure I11.LA.7: FDOC aux sections ¢ ,= 0 et 30° de I’alliage Mg-1.43Nd (% en poids)
hyper déformé par HPT jusqu’a : a)1/2, b) 1, ¢) 5 et d) 10 tours.
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HPT jusqu’a:a) 1/2, b) 1, ¢) 5 et d) 10 tours.
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II1.A.3 Evolution de la microdureté de I’alliage Mg-TR (TR= Nd, Ce) hyper déforme
par HPT

La figure III.A.10 montre 1’évolution de la microdureté Vickers, Hv au centre des
disque des alliages Mg-1.43Nd et Mg-1.44Ce (% en poids) hyper déformé par HPT jusqu’a
10 tours. La microdureté augmente considérablement avec 1’augmentation de nombre de
tours. Les valeurs maximales, respectivement 65 et 96 Hv, sont approximativement 57%
et plus de 100% supérieures a la microdureté des alliages Mg-Ce et Mg-Nd a 1’état non
déformé.

La microdureté du magnéesium pur en solution solide a 500 °C pendant 1 h est
approximativement de 29 [Edalati 2011]. La microdureté augmente avec 1’addition de
éléments terres rares, RE [Peng 2009, Yang 2011]. De plus, plusieurs travaux [Zong 2012,
Bi 2011, Zhang 2011] ont rapporté que les éléments terres rares ameliorent positivement
les propriétés du magnésium pur via le traitement de mise en solution solide et le
durcissement par précipitation. L’augmentation considérable de la microdureté entre %2 et 1
tour de HPT pourrait étre expliquée par le durcissement par écrouissage et la réduction de
la taille de grain. En effet, quelques auteurs ont rapporté une subdivision intense de grains
aprés un tour de HPT [Qiao 2014, Lee 2015, Khereddine 2013].

Le petit changement de Hv entre 1 et 10 tours est associé, d’un cOté, a la saturation
de la subdivision de grains et la densité de dislocations. D’un autre c6té, a I’annihilation de
dislocations (Static Recovery) [Cizek 2005]. L’état presque stable de Hv a haut niveau de
déformation pourrait s’expliquer par la génération de dislocation (Work Hardening) et leur
annihilation comme 1’ont mentionné Straumal et al. [Straumal 2015]. Les valeurs
présentes de Hv sont supérieures (plus de 20%) a celles trouvées dans les alliages Mg-Ce
et Mg-Nd revenu (Aged) [Rokhlin 2003, Saito 2013]. De plus, la microdureté Vickers du
magnésium pur hyper déformé par HPT jusqu’a 10 tours varie entre 35 et 45 [Edalati
2011].

L’évolution de la microdureté dans la présente investigation suit une tendance
similaire de plusieurs métaux déformés par HPT ou d’autre techniques SPD [Qiao 2014,
Kawasaki 2014A, Edalati 2011].
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Figure 111.A.10: Evolution de la microdureté Vickers au centre de disque de ’alliage Mg-
1.43Nd et Mg-1.44Ce (% en poids) apres deformation par HPT a différents tours %%, 1, 5 et

10 tours. L’incertitude relatif est estimé entre 2.5 < % < 5%.
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Chapitre 111.B : Analyse par DSC de la recristallisation de I’alliage Mg-TR (TR= ND
et Ce) apres HPT

Introduction

Les microstructures des matériaux déformés par les techniques séveéres, SPD avec
des grains ultra fins sont généralement thermiquement instables a cause de la présence de
grandes densité de dislocations et des contraintes résiduelles qui peuvent limiter leurs
applications industrielles [Zakharov 2003, Aikaterini 2010].

Le recuit thermique des matériaux déja déformés est souvent utilisé afin d’atteindre
un ¢état plus ou moins stable sous I’effet de phénoméne de restauration et de
recristallisation. Donc, il est nécessaire d’étudier la stabilité thermique des matériaux hyper
déformés. La recristallisation dans les alliages a base de magnésium a été largement
examinée apres déformation conventionnelle [Yue 2010, Azzeddine 2012], mais pas
beaucoup apres les procédés SPD a haute température [Dumitru 2014B, Straska 2014] et
rarement a basse température [Chao 2011].

Ainsi, cette partie est focalisée sur 1’évolution de la température de la
recristallisation et sa cinétique (fraction recristallisée, énergie d’activation, parameétre
d’Avrami) de deux alliages binaires Mg-1.43Nd et Mg-1.44Ce (% en poids) hyper
déformés par HPT a température ambiante jusqu’a 10 tours en utilisant la technique
d’analyse enthalpique différentielle, DSC.

111.B.1 Présentation des thermogrammes DSC des alliages Mg-Nd et Mg-Ce pour
différents tours et vitesses de chauffage

Les figures 111.B.1 et I11.B.2 présentent des thermogrammes DSC a différentes
vitesses de chauffages (5, 10, 20 et 30 °C/min) des alliages Mg-1.43Nd et Mg-1.44Ce (%
en poids), soumis a %, 1, 5 et 10 tours d'hyper déformation par la technique HPT a

température ambiante.
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Figure 111.B.1: Thermogrammes de DSC de I’alliage Mg-1.43Nd (% en poids) hyper
déformé par HPT jusqu’a 10 tours avec différentes vitesses de chauffage: a) 5, b) 10, ¢) 20
et d) 30 °C/min.
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Figure 111.B.2: Thermogrammes DSC de I’alliage Mg-1.44Ce (% en poids) hyper déformé
par HPT jusqu’a 10 tours avec différentes vitesses de chauffage; a) 5, b) 10, ¢) 20 et d) 30
°C/min.

Tous les thermogrammes enregistrés avec une vitesse de 5 °C/min pour 1’alliage Mg-Nd
(fig.111.B.1.2) montrent 5 pics exothermiques labellisés Rex, B, P1, P et Pe et deux pics
endothermiques D; et D,. Le premier pic exothermique (Rex) autour de 170 °C est associé
a la libération de 1’énergie stockée lors de la recristallisation de la microstructure. Le
deuxiéme pic exothermique est associé a la précipitation de la phase métastable p
(indifférencié B -DO1g-MgsNd et p’-Mg;Nd) [Natarajan 2016] et leur dissolution pourrait
étre reconnue par le pic endothermique D; autour de 250 °C. Le troisieme pic

exothermique correspond a la précipitation de la phase PB1-MgsNd suivie par une
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précipitation de la phase B-Mgi2Nd par ’apparition du quatriéme pic exothermique autour
de 330 °C. Le pic endothermique D, autour de 400 °C correspond a la dissolution des deux
phases B;-MgsNd et B-Mgi Nd. Le dernier pic exothermique pourrait étre associé au
précipité d‘équilibre Be-MgsiNds. Les thermogrammes aux vitesses 5, 10 et 30 °C/min
montrent la méme tendance.

La mise en évidence de cette séquence complexe de précipitation est en bon accord
avec celle déja rapportée dans la littérature [Nie 2012, Natarajan 2016]. On peut conclure
alors que le procédé HPT a froid de notre alliage ne change pas considérablement la
séquence de précipitation.

D’aprés tous les thermogrammes a différentes conditions dans 1’alliage Mg-Ce
(fig.111.B.2), on peut observer 3 pics exothermiques labellisés Rex, Bi1, B et un pic
endothermique D. Le premier pic exothermique (Rex) correspond au phénomene de
recristallisation suivie par un deuxiéme et troisiéme pic exothermiques qui sont associés,
respectivement, aux phases précipités B1-Mgi7Ce; et -Mg1>Ce. La dissolution de la phase
métastable B1-Mgi17Ce, pourrait étre observée par le pic endothermique D. Une telle
séquence de précipitation a été déja rapportée dans la littérature [Evdokimenko 1963]
tandis que Saito et Kaneki [Saito 2013] ont rapportés dans leurs travaux que la séquence
de précipitation dans I’alliage Mg-0.5Ce (% en atome) est comme suite : SSS (Solution
Solide Sursaturée), zones GP, $1-MgsCe et 3-Mgi2Ce dont la température de vieillissement
allant de 180 a 250°C. Alors on peut constater que le procédé HPT sur notre alliage a pu
changer la séquence de précipitation en modifiant la nature du premier précipité.

Basu et Al-Samman [Basu 2014] ont conclu aprés une déformation conventionnelle
par laminage de 1’alliage Mg-1Ce (% en poids) que la germination de la recristallisation a
été initiée dans les bandes de cisaillement et pres des particules de deuxiéme phase. Les
auteurs ont aussi observé qu’il y a une compétition entre la trainée de Zener par les
particules de deuxiéme phase Mg;,Ce et I’événement de la recristallisation stimulée par les
mémes particules. Dans le présent alliage, le procédé HPT a pu changer la séquence entre
la recristallisation et la précipitation.

Le faible effet thermique avant le pic de recristallisation pourrait étre lié au
phénomene de restauration. Suwas et al. [Suwas 2004] ont examiné expérimentalement la
stabilité thermique de deux métaux purs (Cu et Ag) hyper déformés par ECAP suivant la
route A. Dans le cas de cuivre pur, les thermogrammes de DSC ont montré deux pics
distincts qui sont attribués a la restauration et la recristallisation. Usuellement, sous le

régime de chauffage continu (mode statique) des matériaux hyper déformés par ECAP,
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I’évolution du signal calorimétrique montre deux pics exothermiques, le premier petit pic
est associé aux lacunes qu’il n’est pas toujours clairement aisé d’identifier et le deuxieme
pic (plus élargi que le premier) est associé¢ au mécanisme de 1’annihilation des dislocations
et leur mouvement (recristallisation). Cette observation a été déja notée dans 1’alliage Cu-
Cr-Zr [Abib 2015] et Al-Mg [Wang 1996] hyper déforme par la technique ECAP. Celle-ci
a été associée au phénomeéne de restauration (Recovery) qui peut avoir lieu avant la
recristallisation.

L’interaction entre la recristallisation et la précipitation a été examinée et discutée
par Hornbogen et Koster [Hornbogen 1978]. Dans la présente étude, le phénoméne de
recristallisation précede une séquence complexe de précipitation. Une fois la
recristallisation est compleéte, la précipitation peut se produire dans le matériau recristallisé.
Notre observation semble suivre le régime 111 du schéma proposé par Hornbogen et Koster
[Hornbogen 1978]. Durant le régime I, la recristallisation est achevée avant la
précipitation et elle n’est pas affectée par les particules des autres phases (précipités).

Les figures 111.B.3 et 111.B.4 présentent respectivement les valeurs de la température
de recristallisation des alliages Mg-1.43Nd et Mg-1.44Ce (% en poids) en fonction de
nombre de tours de HPT a différentes vitesses de chauffages 5, 10, 20 et 30 °C/min.

D’apres la figure 111.B.3, il est clair que la température de recristallisation est dans
I’intervalle 138-172.5 °C. De plus, il est évident que la température du pic de
recristallisation augmente avec 1’augmentation de la vitesse de chauffage et elle diminue
avec 1’augmentation de déformation introduite par HPT. Des tendances similaires ont été
rapportées dans le cas de cuivre pur déformé par la technique ECAP a température
ambiante [Higuera-Cobos 2013]. Dumitru et al. [Dumitru 2014B] ont rapporté une
observation controversée dans le cas de l’alliage ZK60 séverement déformé par la
technique ECAP a 250 °C. Les auteurs ont observés une légere augmentation du pic de
température quand le nombre des passes ECAP augmente. Cette différence pourrait peut
étre attribuée a la présence de recristallisation dynamique lors de déformation et d’autre
part, une probable recristallisation statique a eu lieu a 250 °C entre les passes. Dans le
présent alliage, la température de recristallisation a été considérablement réduite sous
I’effet de déformation sévére par rapport a la déformation plastique conventionnelle.
Rokhlin [Rokhlin 2003] a rapporté que parmi les alliages Mg-TR, 1’alliage Mg-Nd avait
une température de recristallisation la plus élevée (300 °C). A titre d'exemple, pour
I’alliage Mg-2.65Nd (% en poids) laminé, la température de recristallisation était aux

alentours de 300 °C [Rokhlin 2003]. Plusieurs travaux ont considéré que le phénomeéne de
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recristallisation (sa température) est fortement affecté par une précipitation simultanée
[Azzeddine 2012A, Azzeddine 2012B, Rokhlin 2003]. Le présent résultat montre que la
déformation plastique sévere par HPT influence considérablement la température de

recristallisation en I’absence de toute précipitation simultanée.

Daprés la figure 111.B.4, on peut noter que la température de recristallisation dans
’alliage Mg-1.44Ce (% en poids) varie de 135.6 °C (pour 10 tours a la vitesse 5 °C/min)
jusqu’a 177 °C (pour % tour a la vitesse 30 °C/min). Chao et al. [Chao 2011] ont
mentionné que les alliages conventionnels de Mg (AZ31par exemple) peuvent facilement
subir la recristallisation a 200 °C, tandis qu’il est trés connu que les ¢léments terres rares
retardent la recristallisation a basse température dans les alliages de magnésium [Basu
2013, Humphreys 2003, Humphreys 2004, Stanford 2010]. Basu et al. [Basu 2013] ont
étudié la modification de la texture et microstructure de deux alliages Mg-1Ce et Mg-1Gd
(% en poids) apres deformation a froid par laminage simple et recuit avec une température
allante de 250 jusqu’a 450 °C. Les auteurs ont observé dans la texture de Mg-1Ce et Mg-
1Gd, un début d’élargissement du pdle basal vers les deux directions TD et RD apres 300
et 350 °C de recuit pour les deux alliages. Cet élargissement est traduit au niveau de la
microstructure par la germination de nouveaux grains le long de bande de cisaillement
(SBN) et autour des particules de deuxieme phase (PSN) pour les deux alliages
respectivement. Les hautes températures de recristallisation ne sont pas surprenantes pour
les alliages Mg-Ce et Mg-Gd, car ce fait pourrait étre attribué aux réles des particules de
deuxiéme phase (Mg;,Ce dans le cas de 1’alliage Mg-Ce) et la ségrégation des atomes de
soluté aux dislocations et aux joints de grains (le cas de 1’alliage Mg-Gd) qui empéchent la
recristallisation [Basu 2013]. Nous apportons donc les mémes conclusions que celles pour
1’alliage Mg-Nd.
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Figure 111.B.3: Evolution de température de recristallisation de 1’alliage Mg-1.44Nd (% en
poids) en fonction de nombre de tours de HPT avec différentes vitesses de chauffage; 5,
10, 20 et 30 °C/min.
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Figure 111.B.4: Evolution de la température de recristallisation de 1’alliage Mg-1.44Ce (%
en poids) en fonction de nombre de tours de HPT avec différentes vitesses de chauffage; 5,
10, 20 et 30 °C/min.
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I11.B.2 Evaluation de I’énergie d’activation de la recristallisation des alliages Mg-Nd
et Mg-Ce

Les figures 111.B.5 et 111.B.6 presentent les courbes de Kissinger, respectivement de
Boswell et Ozawa qui correspondent a 1’analyse du pic de recristallisation mesuré par DSC
en utilisant quatre vitesses de chauffages (5, 10, 20 et 30 °C) pour les alliages Mg-1.43Nd
et Mg-1.44Ce (% en poids) hyper déformés a froid par la technique HPT jusqu’a 10 tours.
Toutes les courbes s’alignent sur des droites. Les énergies d’activations pour les deux
alliages Mg-Nd et Mg-Ce ont eté calculées a partir des pentes et elles sont respectivement

représentées dans les tableaux 111.B.1 et 111.B.2.
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Figure 111.B.5: Courbes de : a) Kissinger, b) Boswell et ¢) Ozawa; pour le pic de

recristallisation de I’alliage Mg-1.43Nd (% en poids) hyper déformé par HPT jusqu’a 10

tours.
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Figure 111.B.6: Courbes de : a) Kissinger, b) Boswell et ¢c) Ozawa ; pour le pic de

recristallisation de I’alliage Mg-1.44Ce (% en poids) hyper déformé par HPT jusqu’a 10

tours.

Tableau 111.B.1: Valeurs de [’énergie d’activation (kJ/mole) de la recristallisation

mesurées par trois méthodes en fonction de nombre de tours de HPT de I’alliage Mg-
1.43Nd (% en poids).

Méthode Y tour 1 5 10

Kissinger 84.9 82.1 81.8 80.2
Boswell 88.5 85.7 85.3 83.8
Ozawa 92.1 89.2 88.8 87.3
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Tableau I11.B.2: Valeurs de 1’énergie d’activation, E (en kJ/mole) de la recristallisation

par trois méthodes et en fonction de nombre de tours de HPT de I’alliage Mg-1.44Ce (% en

poids).
Méthode Y tour 1 5 10
Kissinger 80.3 77.9 72.7 72.3
Boswell 83.8 78.3 76.1 75.8
Ozawa 87.5 85.0 79.8 79.4

Pour I’alliage Mg-Nd, on peut noter que les méthodes de Kissinger et Boswell ont
abouti a des valeurs relativement proches et plus faibles que celles déduites de la méthode
Ozawa. La méme tendance a été rapportée par Benchabane et al. [Benchabane 2008] dans

le cas de cuivre pur laminé a froid jusqu’a 70 % de réduction d’épaisseur.

Il est évident que I’énergie d’activation pour la recristallisation diminue
significativement entre % et 1 tour et plus graduellement entre 1 et 10 tours pour 1’alliage
Mg-Nd alors que, dans celui de Mg-Ce elle prend des valeurs un peu stables entre 5 et 10
et elle diminue de fagon significative de 1/2 a 5 tours. L’état stable observé dans les
valeurs de I’énergie d'activation de la recristallisation & haut niveau de déformation
pourrait étre lié a la saturation de la microstructure par les défauts (ponctuels, linéaire et
volumique) nécessaires pour la germination.

Dans les présents alliages, les valeurs de 1’énergie d’activation des deux alliages
sont trés inférieures a celle d’autodiffusion du magnésium (135 KJ/mole) mais elles sont
trés proches de celle de l’autodiffusion dans les joints de grains (92 KJ/mole) du
magnésium [Frost 1982]. Chao et al. [Chao 2011] ont rapporté des valeurs similaires a
celles du présent travail aux alentours de 85.9 kJ/mole dans le cas de I’alliage AZ31
fortement extrudé a froid et recuit. En général, I’énergie d’activation de la recristallisation
d’AZ31 est dans I’intervalle 69-88 kJ/mole [Zhao 2011]. Selon Rokhlin et al. [Rokhlin
1996] I’énergie d’activation de la recristallisation dans 1’alliage Mg-0.42Nd (% en poids)
est d’environ de 121 kJ/mole. Les faibles valeurs de I’énergie d’activation de la
recristallisation dans le présent alliage sont plausibles car les procédes SPD sont capables
d’introduire une grande densité des sites de germination (tels que les joins de grains a
grand angle (HAGB) et hautes concentrations des lacunes (simple et/ou double) et/ou
agglomérats de lacunes) comparativement aux procédés conventionnels [Setman 2008,
Hazra 2009].
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La diminution de 1’énergie d'activation de la recristallisation est favorable avec
I’augmentation de joints a grand angle (HAGBs) qui sont connus parmi les sites propices
pour la germination [Setman 2010, Dumitru 2014A].

Afin de corroborer les valeurs de 1’énergie d’activation calculées par les trois
méthodes classiques (Kissinger, Boswell et Ozawa), une autre méthode a éeté utilisée, dans
le présent travail, qui consiste a utiliser 1’équation modifiée de Johnson-Mehl-Avrami
[Ghosh 2011, Romero 2006], en y intégrant 1’approche mathématique proposée par
Ligero et al. [Ligero 1991]. Avec I'utilisation de 1’expression (I.C.8) (voir chapitre 1)
proposée par Benchabane et al. [Benchabane 2008]. Les figures 111.B.7.a et 111.B.8.a
présentent respectivement 1’évolution de la fraction recristallisée, X en fonction de la
température des alliages Mg-1.43Nd et Mg-1.44Ce (% en poids) hyper déformés par HPT
jusqu’a % tour avec différentes vitesses de chauffages (5, 10, 20 et 30 °C/min). D’autres
courbes qui correspondent a 1, 5 et 10 montrent la méme tendance. Il évident que les tracés
de la fraction recristallisée pour les deux alliages montrent une forme sigmoide avec un net
décalage de température (début et fin) a des valeurs élevées avec I’augmentation de vitesse
de chauffage. Une telle observation a été rapportée dans le cas du titane pur hyper déformé
a chaud par la technique ECAP [Hajizadeh 2013].

Les figures 111.B.7.b et 111.B.8.b présentent la vitesse de recristallisation dX/dt en

fonction du temps respectivement des alliages Mg-1.43Nd et Mg-1.44Ce (% en poids)
hyper déformé jusqu’a % tour par la technique HPT & différentes vitesses de chauffage (5,
10, 20 et 30 °C/min).
On peut souligner que la moindre vitesse de chauffage correspond a une faible vitesse de
recristallisation alors que la plus grande vitesse de chauffage montre la plus grande vitesse.
Le long temps nécessaire pour la recristallisation qui a été observé a 5 °C/min rend la
vitesse de recristallisation plus lente et le petit temps de recristallisation a 30 °C/min.
Cependant, il provoque une recristallisation plus rapide que les vitesses de chauffage plus
faibles.

Les résultats représentés dans les figures I111.B.7 et 111.B.8, confirment que la
recristallisation dans les deux présents alliages a été thermiguement activée et

cinétiqguement contrdlée.

101



Chapitre 111.B : Analyse par DSC de la recristallisation de I’alliage Mg-TR (TR= ND
et Ce) apres HPT

5°C/mi b —#—5°Clmi

L0 _(a) Im min 0,025 _( ) o min
e —a—20 L ——20
el 30
=§ 0.6 <, 0,015
u§ §
5 04 ?é 0,010
g
8
g 02 0,005
i

0,0 U ——— 0,000 . .

110 120 130 140 150 160 170 180 190 200 0 100 200 300 400 500 600
Température (°C) Temps (5)

Figure 111.B.7: Evolution de: a) fraction recristallisée, X en fonction de température, b)
vitesse de recristallisation, dX/dt en fonction du temps; de 1’alliage Mg-1.43Nd (% en
poids) hyper déformé par HPT jusqu’a '% tour pendant différentes vitesses de chauffage (5,
10, 20 et 30 °C/min).
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Figure 111.B.8: Evolution de :a) fraction recristallisée, X en fonction de température, b)
Vitesse de transformation, dX/dt en fonction du temps; de ’alliage Mg-1.44Ce (% en
poids) hyper déformé par HPT jusqu’a % tour pendant différentes vitesses de chauffage (5,
10, 20 et 30 °C/min).
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Les figures 111.B.9.a et 111.B.10.a présentent les courbes de In (dX/dt) en fonction de 1/T

pour la méme valeur de fraction recristallisée, X a différentes vitesses de chauffage
respectivement des alliages Mg-1.43Nd et Mg-1.44Ce (% en poids) hyper déformés par
HPT jusqu’a % tour. Il est clair que ces courbes montrent des lignes droites, suivant Ligero
et al. [Ligero 1991], I’énergie d’activation est obtenue a partir des pentes. Les énergies
d’activations déduites & ¥z tour sont respectivement 88.97 et 87.3 kJ/mole pour les alliages
Mg-1.43Nd et Mg-1.44Ce (% en poids).

La méme tendance a été observée pour les autres tours (1, 5 et 10 tours) pour les
deux alliages et les énergies obtenues sont représentées dans les tableaux I11.B.3 et 111.B.4.

On peut noter que les énergies calculées pour tous les tours sont respectivement
plus proches a celles obtenues par la méthode classique Boswell et Ozawa pour 1’alliage
Mg-1.43Nd et Mg-1.43Ce (% en poids).

Autrement, on peut observer que 1’énergie d’activation de la recristallisation
diminue avec I’augmentation de déformation imposée par HPT pour les deux alliages.
Cette observation confirme celle retrouvée par les trois méthodes classique (Kissinger,

Boswell et Ozawa).
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Figure 111.B.9: Evolution de :a)In (dX/dt) en fonction de 1/T pour les mémes valeurs de
fraction X a differentes vitesses de chauffage, b) In [kof(X)] en fonction de fraction, X a
une vitesse de chauffage 5 °C/min ; de 1’alliage Mg-1.43Nd (% en poids) apres ¥ tour par
HPT.
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Figure 111.B.10: Evolution de: a) In (dX/dt) en fonction de 1/T pour les mémes valeurs de
fraction X a différentes vitesses de chauffage, b) In [kof(X)] en fonction de fraction, X a
une vitesse de chauffage 10 °C/min ; de I’alliage Mg-1.44Ce (% en poids) apres %2 tour par
HPT [Bourezg 2017C].

Les figures 111.B.9.b et 111.B.10.b présentent 1’évolution de In [kof(X)] en fonction
de la fraction recristallisée, X de I’alliage Mg-1.43Nd et Mg-1.44Ce (% en poids) aprés %

tour par HPT a une vitesse de chauffage respectivement de 5 et 10 °C/min.

Aprés I’évaluation de 1’énergie, E et la sélection des paires de fraction X; etX; en
respectant la condition : In [Kof(X1)]=In [kof(X2)], le paramétre d’Avrami pourrait étre
facilement déterminé en utilisant la relation (1.C.9) [Ligero 1991]. Les valeurs de n
calculées pour ces conditions-ci sont respectivement 1.37 et 1.30 pour 1’alliage Mg-
1.43Nd et Mg-1.44Ce (% en poids). De trés proches valeurs ont été obtenues pour les
autres vitesses de chauffage et le moyen de toutes les valeurs de n nous donne une valeur
moyenne a ce nombre de tour utilisé. Les valeurs de n obtenues a différents tours de HPT
pour les alliages Mg-1.43Nd et Mg-1.44Ce (% en poids) sont représentées respectivement
dans les tableaux 111.B.3 et 111.B.4. Dans le présent travail, la valeur du parametre Avrami,
n est proche de 1.5 pour les deux alliages et suivant les valeurs tabulées par Matusita et al.
[Matusita 1985], la recristallisation dans le présent travail s'opére par un mécanisme de
germination dans le volume du matériau controle par la diffusion avec un nombre constant

de germes.
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Tableau I11.B.3: Valeurs de I’énergie d’activation de recristallisation, E et le paramétre
d’Avrami, n de I’alliage Mg-1.43Nd (% en poids) apres hyper déformation par HPT

jusqu’a 10 tours.

Nombre de tours 1/2 1 5 10
(rot/min)
Energie d’activation, E
88.9 87.0 84.3 83.6
(kJ/mole)
Paramétre d’Avrami, n 1.36 1.40 1.04 1.42

Tableau 111.B.4: Valeurs de I’énergie d’activation de recristallisation, E et le paramétre
d’Avrami, n de I’alliage Mg-1.44Ce (% en poids) aprés hyper déformation par HPT
jusqu’a 10 tours [Bourezg 2017C].

Nombre d_e tour 12 . c 0
(rot/min)
Energie
d’activation, E 87.2 84.0 81.4 79.0
Paramet-re 137 138 Laa L a6
d’Avrami, n

ITI.B.3 Analyse de la cinétique de recristallisation et évolution de I’énergie stockée des
alliages Mg-Nd et Mg-Ce.

La cinétique de la recristallisation pourrait étre évaluée par 1’analyse calorimetrique
en isothere (DSC), en utilisant I’expression (I.C.8) proposée par Benchabane et al.
[Benchabane 2008] (voir le chapitre 1).

Les figures I111.B.11 et I11.B.12 présentent 1’évolution de la fraction de
recristallisation, X des alliages Mg-1.43Nd et Mg-1.44Ce (% en poids) apres différents
tours par la technique sévere HPT (1/2, 1, 5 et 10 tours) calculée a partir de DSC pour
différentes vitesses de chauffage (5, 10, 20 et 30 °C/min).

Il est clair que toutes les courbes prennent une forme sigmoidale et elles montrent
un décalage évident a des températures plus basses qui ont eu lieu quand la déformation
imposée par HPT augmente. De plus, il est remarquable que I’état d’avancement de
recristallisation, X passe par trois stades, le premier tres lent a basse température (quand X
< 0.2) suivi par une progression trés rapide a des températures intermédiaire jusqu’a un état

stable qui correspond une valeur maximale, 1. Ce comportement s’accorde avec une
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germination de nouveaux grains suivie par leur croissance jusqu’a une microstructure
pleinement recristallisée.

Il apparait aussi que la fraction de recristallisation pour le méme tour (A titre
exemple 2 tour) s’éloigne a haute température avec ’accroissement de la vitesse de
chauffage. Une telle observation a été rapportée dans le cas de cuivre pur déformé a froid

par laminage simple [Benchabane 2010].
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Figure 111.B.6: Evolution de la fraction de recristallisation de ’alliage Mg-1.43Nd (% en

poids) apres hyper déformation par HPT jusqu’a 10 tours a différentes vitesses de

chauffage : a)5, b) 10, c) 20 et d) 30 °C/min.
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Figure 111.B.12: Evolution de la fraction de recristallisation de 1’alliage Mg-1.44Ce (% en
poids) apres hyper déformation par HPT jusqu’a 10 tours pour différentes vitesses de

chauffage : a) 5, b)10, ¢) 20 et d) 30 °C/min.

La restauration dynamique et statique et/ou la recristallisation ont été observées lors
et aprés les procédés SPD [Zehetbauer 2006]. En dehors de I’abaissement de la
température de recristallisation et ainsi 1’énergie d’activation, 1a figure 111.B.6montre un
décalage évident de la fraction de recristallisation a des températures plus basses apres la
progression de déformation par HPT. Malheureusement, des travaux trés rares ont éte
consacrés a 1’examen de la cinétique et la croissance de grains lors de recristallisation
statique, SRX (Static Recrystallization) dans les alliages de Mg en général et Mg-TR en
particulier [Azzeddine 2012A, Abdessameud 2009]. Donc, il est difficile de faire une

comparaison de nos résultats avec la littérature. Contrairement, le phénomeéne de
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recristallisation dynamique (DRX) est un processus qui a été observe couramment lors de
déformation a chaud dans le magnésium et ses alliages [Cottam 2008]. Dans les alliages
de magnésium, la DRX a fait ’objectif de plusieurs recherches [Galiyev 2001, Galiyev
2003, Yang 2004] qui visaient a comprendre les mécanismes fondamentaux de ce
phénomene ainsi que sa cinétique.

Solas et al. [Solas 2001] ont étudié expérimentalement et théoriquement par la
construction d’un modéle de simulation de la recristallisation statique du zinc déformé par
compression plane. De plus, leurs travaux ont été effectués dans le but de supprimer le
maclage durant la déformation. Leurs résultats expérimentaux obtenus étaient en bon
accord avec la cinétique de recristallisation simulée [Solas 2001]. Leurs predictions et les
résultats expérimentaux sont compatibles avec un mécanisme dans lequel la germination
contréle la cinétique de recristallisation et se produit dans des domaines trés déformes. Les
auteurs ont aussi conclu que pendant la recristallisation statique, les grains moins déformés
disparaissent ce que signifie que les grains déformés avaient germé et consommeé les grains
moins déformés [Solas 2001].

D’autres investigations ont été menées afin d’étudier les corrélations
recristallisation/maclage dans les alliages a base de magnésium [Solas 2001,Basu 2015].
La macle de compression et double macles ont été identifiées comme des sites effectifs
pour la germination [Sandlobes 2011, Sanjari 2014]. En général, trois aspects peuvent
modifier le comportement de recristallisation et sa cinétique, qui sont : (1) préexistence de
sites de germination, (2) I’énergie stockée par déformation et (3) la mobilité des joints de
grains [Jung 2015]. En dehors des macles qui favorisent la germination, les bandes de
cisaillements, joints de grains et jonctions triples jouent aussi un réle considérable pour la
recristallisation dans les alliages de magnésium [Sandlobes 2011, Abdessameud 2009].
Serre et al. [Serre 2011] ont assumé que le développement de bandes de cisaillements dans
les matériaux est une caractéristique tres importante pour les alliages a base de Mg hyper
déformés par la technique HPT.

L’énergie stockée libérée pendant la recristallisation lors des expériences de DSC
est I’aire au-dessous du pic de la recristallisation [Humphreys 2004]. Les tableaux 111.B.5
et 111.B.6 présentent respectivement les valeurs de 1’énergie stockée, Es des alliages Mg-
1.43Nd et Mg-1.44Ce (% en poids) en fonction de nombre de tours de HPT obtenues a
partir des courbes DSC a une vitesse de chauffage respectivement 5 et 20 °C/min. Nous
notons que 1’énergie stockée dans 1’alliage Mg-Nd augmente de %2 & 1 tours (1.64 et 1.95

J/g respectivement) et apres elle diminue de 1 & 10 tours jusqu’a une valeur de 1.33 J/g.
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Alors que dans I’alliage Mg-Ce, nous observons une diminution continue dans les valeurs
de I’énergie stockée de 5.50 a 1.09 J/g. Zhang et al. [Zhang 2008] et Dumitru et al.
[Dumitri 2014B] ont étudié deux materiaux, le cuivre de haute pureté et 1’alliage ZK60
étaient hyper déformés jusqu’a 8 et 4 passes d’ECAP. Les auteurs ont observé la méme
tendance que celle de I’alliage Mg-Nd de la présente étude. La grande valeur de 1’énergie
stockée dans notre alliage Mg-Ce a 1/2 tour pourrait s'interpréter par le grand stockage
(accumulation) de dislocations autour des précipités Mg;,Ce et Mg17Ce, existants dans la

microstructure avant la recristallisation et lors de déformation.

Tableau I11.B.5: Valeurs de 1’énergie stockée, Es de 1’alliage Mg-1.43Nd (% en poids) en
fonction de nombre de tours de HPT obtenues a partir des courbes DSC a une vitesse de

chauffage 5 °C/min.

Nombre de tours Energie stockée, E
(rot/min) (J/9)
Y 1.64
1 1.95
5 1.73
10 1.33

Tableau 111.B.6:Valeurs de 1’énergie stockée, Es de ’alliage Mg-1.44Ce (% en poids) en
fonction de nombre de tours de HPT obtenues a partir des courbes DSC a une vitesse de
chauffage 20 °C/min.

Nombre de tours Energie stockée
(rot/min) (J/9)
12 5.50
1 2.45
5 2.08
10 1.09

La diminution de I’énergie stockée peut étre corrélée avec le décalage de
température de recristallisation a des valeurs plus basses avec le développement de
déformation par HPT. L’énergie stockée introduite par SPD est connue pour augmenter la

force motrice de germination de nouveaux grains libres de contraintes (new Strain-free
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grains) donc, la germination a été achevée a basse température et pour cette raison la
température et 1’énergie stockée baissent [Doherty 1997]. Par conséquence, le mécanisme
de formation de nouveaux grains & travers la recristallisation fait diminuer 1’énergic
stockée globale du matériau et celle-ci est la clé pour comprendre le comportement
inhabituel de I’évolution de 1’énergie stockée en fonction de la déformation imposée par
HPT dans notre alliage.

Quelques chercheurs ont constaté que la proportion de joints de grains a grand
angle (HAGB) augmente quand la recristallisation a eu lieu, car celle-ci est définie comme
la formation et la migration des HAGBs provoquées par 1’énergie stockée [Dumitru
2014A, Doherty 1997], donc la diminution de 1’énergie d’activation avec 1’augmentation
de la déformation imposée dans le présent alliage est en relation avec I’augmentation de

joints de grains a grande angle.
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Chapitre II1.C: Séquence et cinétique de précipitation de 1’alliage Mg-RE (Nd et Ce)
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Introduction

Les techniques de déformation plastique sévere telles que la torsion a haute
pression, HPT et le colaminage accumulatif, ARB n’ont pas seulement le potentiel de
produire des microstructures avec des grains ultra fins (UFG) [Tirsatine 2014, H-Larbi
2015], mais aussi sont capables d’affecter significativement la taille et la distribution des
précipités dans la matrice [Gubicza 2007]. Elles ont une influence remarquable sur la
séquence et la cinétique des précipités dans les alliages en général [Azzeddine 2014]. Cela
a été associé a la quantité de dislocations introduites dans la matrice par la déformation
plastique sévere, qui fournit des sites de germination supplémentaire pour les précipités. La
morphologie et la composition chimique des phases métastables dans les alliages Mg-TR
lors du vieillissement ont fait 1’objet de plusieurs travaux scientifiques [Saito 2011].
Néanmoins, peu de travaux ont été consacrés a quantifier la cinétique de pré-précipitation
et précipitation dans les alliages a base de Mg-Nd et Mg-Ce aprés une déformation
conventionnelle ou sévére. Donc, le but de cette partie est d’étudier la séquence et la
cinétique de précipitation dans deux alliages Mg-1.43Nd et Mg-1.44Ce (% en poids) hyper
déformés par HPT en utilisant la diffraction des rayons X a haute énergie (Synchrotron) in-

situ et la technique d’analyse DSC.

III.C.1 Séquence de précipitation de I’alliage Mg-Nd avant et aprés HPT lors de
traitement de revenu

La figure 111.C.1 présente les images 2D (fig.l11.C.1.a) et les diffractogrammes des
rayons X intégrés (fig.I11.C.1.b) de I’alliage Mg-1.43Nd (% en poids) non déformé lors de
traitement de revenu in situ a 250°C pendant 5 h [Bourezg 2017D]. 1l est évident que tous
les pics et leur évolution existant dans les diffractogrammes sont visibles dans les images
2D associées. L’état de 1’alliage avant recuit montre la présence des trois pics de la
matrice, Mg en présence d'un autre pic de faible intensité (206 = 24.5°) qui appartient a la
phase B-Mg;2Nd. Quand le temps de traitement de revenu atteint 6 min, les
diffractogrammes in situ ont montré un nouveau pic a 26 = 21.45° qui est indexé comme
étant celui de la phase Bi;-MgsNd. Il est évident que la quantité de la phase p-Mg:.Nd
augmente avec la progression du temps de revenu par le developpement de deux autres
pics a 20 = 21.67 et 29.32° au-dessus de 160 min. Tous les pics des deux phases précipitées

subsistent méme aprés 5h de revenu [Bourezg 2017D].
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Figure 111.C.1: a) Images 2D b) Diffractogrammes des rayons X intégrés; de 1’alliage Mg-
1.43Nd (% en poids) non déformé lors de revenu in situ a 250 °C pendant 5 h.
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Les figures 111.C.2 et 111.C.3 montrent les images 2D et les diffractogrammes des rayons X
intégrés de D’alliage Mg-1.43Nd (% en poids) aprés 1 et 10 tours de déformation
respectivement, lors de traitement de revenu in situ a 250°C pendant 5 h [Bourezg 2017D].
Il est remarquable que tous les pics et leur développement indexés dans les
diffractogrammes soient bien apercus dans les images 2D associées. On peut observer que
les phases B1-MgsNd et B-Mgi.Nd se développent plus rapidement apres le procédé HPT
par rapport a 1’état non déformé et leurs quantités (qui sont directement proportionnelles a
I’intensité) augmentent avec 1’augmentation de la déformation introduite par HPT. Aprés 1
tour de HPT, les pics du précipité B1-MgsNd apparu apres 5 min de revenu et leur intensité
augmente jusqu’au temps 98 min, ensuite elles diminuent et subsistent jusqu’a la fin de
traitement (5h). Les mémes pics, se sont développés plus tot (3 min) pour I’alliage déformé
a 10 tours par HPT et leur intensité diminue a partir de 67 min. La dissolution compléte de
la phase B;-MgsNd a été observée apres 5 h de revenu. Concernant la phase B-Mgi2Nd, les
figures 111.C.2 et 111.C.3 montrent que les pics associés sont apparus aprés 56 et 50 min de
revenu pour 1’alliage hyper déformé jusqu’a 1 et 10 tours de HPT respectivement. Leurs
intensités montrent une augmentation continue avec la progression du temps de revenu
[Bourezg 2017D].
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Figure 111.C.2: a) Images 2D et b) Diffractogrammes intégrés; de I’alliage Mg-1.43Nd (%
en poids) aprés 1 tour de HPT obtenus lors de traitement de revenu in situ a 250 °C

pendant 5h.
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Figure 111.C.3: a)Images 2D et b) Diffractogrammes intégreés; de 1’alliage Mg-1.43Nd (%
en poids) aprés 10 tours de HPT obtenus lors de traitement de revenu in situ a 250 °C

pendant 5h.
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Les diffractogrammes des rayons X a haute énergie (Synchrotron) de 1’alliage Mg-1.43Nd
(% en poids) non déformé, déformé et revenu a 250 °C pendant 5 h (fig.111.C1-3) ne
détectent pas les pics des deux phases B -MgsNd et B’-Mg;Nd durant la période de
traitement de revenu, tandis que pendant cet intervalle de température, 1’analyse isochrone
par DSC (voir fig.111.B.1 et 111.B.2) révele une séquence de précipitation conforme a celle
proposée recemment par Natarajan et al. [Natarajan 2016]. Cela, peut étre dd a leur faible
fraction volumique (inférieure a 1%) ou elles ne sont pas méme apparues a cette
température de revenu.

Par le passé, plusieurs travaux ont été effectués dans le but de déterminer
I’évolution de la précipitation dans les alliages Mg-Nd lors de traitement thermique de
revenu isotherme ou la température variait de 170 jusqu’a 190 °C [Saito 2011, Natarajan
2016, Solomon 2016, Choudhuri 2014]. Saito et Nobel [Saito 2011] ont rapporté que
pour un revenu a une température égale 170 °C pendant 100 h, la microstructure de
I’alliage Mg-0.5Nd (% en atome) contient la phase p’-Mg;Nd qui coexiste avec les zones
GP. Les mémes auteurs ont rapporté que le revenu a une température supérieure a 200 °C
du méme alliage cause une dissolution trés rapide des zones GP et la phase B’-Mg;Nd,
tandis des précipités relativement gros de la phase B;-MgsNd ont été formeés [Saito 2011].
Par conséquence, la détection des phases B’ et B1 pourrait avoir lieu seulement en dessous
de 200°C.

Il est intéressant aussi de noter que la phase d‘équilibre Be-MgsiNds n’a pas été
détectée par la diffraction des rayons x in-situ lors de revenu a 250 °C jusqu’a 5 h. Easton
et al.[Easton 2012], ont rapporté que la phase Be-Mgs1Nds n’est détectable qu’apres un
traitement thermique au-dessus de 500 °C. La méme chose pour les diffractogrammes
DRX publiés pour I’alliage Mg-0.5Nd (% en atome, ~2.35 % en poids) mise en solution a
530 °C pendant 12 h qui n‘ont montré aucun pic de la phase Be-Mgs1Nds [Su 2016], ce qui
signifie sa dissolution a haute température. Cependant, Rokhlin. [Rokhlin 2003] a
mentionné que la température associée a la limite de la solubilité pour 1’alliage Mg-1.43Nd
(% en poids) est autour de 480 °C. Cela indique que la précipitation de la phase Be-
Mga1Nds est possible a des températures plus moins proches a 500 °C, comme on I’a
prouvé par la technique isochronique DSC. Donc, il est impossible de détecter cette phase
a des temperatures peu inférieures a 500 °C.

Quelques travaux ont consideré que la phase B-Mgi;2Nd est effectivement la
derniére phase (phase d’équilibre) au lieu de la phase Be-Mgs1Nds au cours de séquence de
précipitation dans les alliages Mg-Nd [Pike 1973, Choudhuri 2014 et Wei 1996], alors
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que, Can et al. [Can 2011] ont rapporté un résultat contradictoire d’apres leurs prédictions
théoriques sur la stabilité des phases dans les alliages Mg-Nd. Les valeurs des énergies
prévues des composants intermétalliques révélées que la phase B-Mg;oNd est plus instable
[Can 2011]. D’apres les figures I11.C.2-3, le présent alliage montre que la phase B;-MgsNd
est instable alors que la phase -Mgi2Nd est plus stable durant un traitement de revenu
isotherme a 250 °C. Néanmoins, les résultats des tests isochrones par DSC montrent que la
précipité Be-Mgs1Nds est la derniére phase dans ’alliage Mg-1.43Nd (% en poids) hyper
déformé par HPT jusqu’a 10 tours [Bourezg 2017D].

Sha et al. [Sha 2009] ont mentionné que les procédés SPD des alliages mis en
solution solide pourraient produire une précipitation tres rapide. En effet, il est connu que
I’application de la déformation sévere produit un affinement considérable des grains, une
grande densité des dislocations et des lacunes, qui pourraient améliorer la mobilité
atomique et agir comme des sites de germination pour la précipitation. Choudhuri et al.
[Choudhuri 2014] ont cité que la présence de grande quantité de dislocations accélere
significativement la cinétique de formation des précipités [Choudhuri 2014]. En outre, un
abaissement dans la tempeérature de précipitation apres ECAP a été mentionné dans le
systeme Cr-Zr [Vinogradov 2004]. Dans ce cas, la précipitation de la phase CusZr a été
observée a 370 °C au lieu de 520 °C dans I’alliage non déformé [Vinogradov 2004].
Neéanmoins, dans le travail présent, le procédé HPT jusqu’a 10 tours n’a pas causé une telle
diminution de température de précipitation pour la phase d’équilibre Be-Mga1Nds durant un

traitement de revenu in situ a 250 °C jusqu’a 5 h.

I.C.2 Evaluation de I’énergie d’activation pour les phases p°*°, B1-MgsNd et g-Mg;oNd
apres HPT

Afin d’évaluer les phases existantes dans les thermogrammes DSC de 1’alliage Mg-
1.44 Nd (% en poids), la figure I11.C.4 présente les courbes de Boswell, pour calculer
I’énergie d’activation associée a la précipitation des phases B’*°, f1-MgsNd et B-Mgi2Nd,
dans I’alliage Mg-1.43Nd (% en poids) hyper déformé par HPT jusqu’a 1 et 10 tours
[Bourezg 2017D].
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Figure 111.C.4: Courbes de Boswell de I’alliage Mg-1.43Nd (% en poids) hyper déformé
par HPT jusqu’a 1 et 10 tours pour les phases : a) B’’’ phase, b) B1-MgsNd et ¢) p-Mgi2Nd.

Les valeurs de 1’énergie d'activation obtenues pour les trois phases précipitées (B’*’,
B1-MgsNd et B-Mg;,Nd) sont représentées dans le tableau 111.C.1. Toutes les valeurs de
I’énergie d’activation pour les différentes phases précipitées montrent une diminution avec
I’augmentation de déformation imposée par HPT. Ceci, signifie que le procédé HPT
facilite la précipitation des différentes phases a cause des défauts qui améliorent leurs
germination et cinétique [Choudhuri 2014]. Les valeurs de 1’énergie pour les deux phases,
B>’ et B1-MgsNd sont comparables a 1’énergie d’autodiffusion dans le réseau de
magnésium (135 kJ/mole) [Frost 1982], tandis que la phase B-Mgi>Nd a donné une grande
valeur d’énergie, spécialement aprés 1 tour de déformation qui pourrait étre da a la faible
diffusion d’atomes Nd a ces conditions-1a [Bourezg 2017D]. Pike et Noble [Pike 1973]
ont rapporté des valeurs comparables a celles de B’’ et B; dans le cas de I’alliage Mg-
0.5Nd (% en atome) revenu a température rangée de 300 a 320 °C. lls ont rapporté
également une valeur tres faible pour la phase B. L'énergie d'activation de la phase
obtenue dans 1’alliage WE43 (Mg-4Y-3Nd, % en poids) est 177 kJ/mole [Riontino 2006].
Selon Pike et al. [Pike 1973] la formation de différentes phases précipitées a été effectuée
par diffusion des atomes de solutés dans la matrice Mg [Pike 1973]. A la suite de ces
remarques, le procédé HPT n'a pas changé considérablement 1’énergie d’activation des
deux précipités B’’’ et B, alors que ce procedé a pu changer considérablement celle de la
phase B de I’alliage Mg-1.43Nd (% en poids), plus précisément apres 1 tour. Par
conséquence, pour le présent alliage hyper déformé par HPT et revenu a 250 °C pendant
5h, les énergies d’activations de trois phases B’’’, p et Bi1 indiquent que la diffusion

contréle le processus de la précipitation influencée par les défauts introduits par HPT.
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Tableau I11.C.1: Valeurs de 1’énergie d'activation en kJ/mole des différentes phases
précipitées. Les données de I’alliage Mg-0.5Nd (% en atomes) sont représentées a titre de

comparaison.

Systeme |Conditions| p’>’phase | B1-MgsNd | B-Mg1oNd Références
Ma.L 43Nd 1 tour 140 148 235
g-1.
(% en pds) [Bourezg 2017D]
10 tours 126 147 166
Mg-0.5Nd ] .
(% en at) 153 146 145 [Pike 1973]

111.C.3 Cinétique de précipitation de la phase B-Mgi12Nd lors de traitement de revenu

Dans le but d’identifier le mécanisme qui correspond a la précipitation de la phase
B-Mgi12Nd, nous avons utilisé 1’équation proposée par Johnson-Mehl-Avrami (voir
I’équation 1.C.14) qui décrit I’évolution de fraction de transformation d’une phase avec le
temps de maintien lors de traitement thermique isotherme (voir chapitre | partie C). La
figure II1.C.5 présente 1’évolution de In[In((1-X)™)] en fonction de In(t) de la phase B-
Mgi12Nd durant traitement de revenu in situ & 250 °C pendant 5 h; de 1’alliage Mg-1.43Nd
(% en poids) hyper déformé par HPT jusqu’a 1 et 10 tours [Bourezg 2017D]. La valeur de
I’exposant d’Avrami a €té calculée a partir de la pente des données expérimentales
[Avrami 1941]. L’exposant n calculé prend la valeur 0.96 et 1.10 pour notre alliage hyper
déformé jusqu’a 1 et 10 tours respectivement. Un résultat similaire de la valeur de
I’exposant d’Avrami (1.00 +0.04) a été rapporté par Pike et Nobel [Pike 1973] pour
I’alliage Mg-0.5Nd (% en atome) revenu a température rangée de 300 & 320 °C. Les
auteurs ont expliqué cette valeur par une croissance des particules en 2 dimensions.
Suivant les valeurs théoriques mentionnées par [Christian 1965], et le résultat rapporté par
Pike et Nobel [Pike 1973], la réaction de précipitation de la phase B-Mgi2Nd dans le
présent alliage correspond a un mécanisme de germination aux joints de grains apres
saturation des sites avec croissance des particules en 2 dimensions. En conséquence, la
déformation par HPT ne change pas considérablement le mécanisme de germination tel
que la cinétique de la phase p-Mg;,Nd durant traitement de revenu a 250 °C pendant 5h
[Bourezg 2017D].
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Figure 111.C.5: Evolution de In[In((1-X)™)] en fonction de In(t) pour la phase p-MgiNd
durant traitement de revenu in situ a 250 °C pendant 5 h; de I’alliage Mg-1.43Nd (% en
poids) hyper déformé par HPT jusqu’a : a) 1 et b) 10 tours.

III.C.4 Séquence de précipitation de I’alliage Mg-Ce hyper déformé par HPT et
revenu

Les figures 111.C.6 et 111.C.7 montrent les diffractogrammes et les images 2D
associees apres 1 et 10 tours de déformation par HPT respectivement ; de 1’alliage Mg-
1.44Ce (% en poids) revenu a 250 °C pendant 5 h. |l est évident quand la température
atteint 250 °C (Omin), il y a deux précipités existants (B1-Mgi17Ce; et B-Mgi2Ce) avec des
pics de la matrice Mg dans les deux conditions 1 et 10 tours de HPT de I’alliage Mg-
1.44Ce (% en poids). De plus, on peut observer d’une part, que 1’intensité de tous les pics
des deux phases 1 et f diminue avec 1I’augmentation du temps de revenu ce que signifie la
diminution de leurs quantités et d’une autre part, presque une disparition totale des deux
pics de la phase B1-Mg;7Ce; autour de 35° avec la progression de temps de revenu.

La séquence de précipitation dans l'alliage Mg-0.5Ce (% en at) a bien été étudiée
lors de revenu thermiques par Saito et Kaneki [Saito 2013], aux températures 180-250 °C.
Les résultats de TEM et HRTEM (High Resolution TEM) ont montré la séquence suivante:
Solution solide super-saturée de Mg —»zones GP —»[3;-Mg;Ce—»[-Mg1,Ce. Les zones
GP sont largement développées a 180 °C (apres 70 h), et elles disparaissent totalement
aprés 2 h de revenu a 250 °C, avec une apparition de deux phases f1-Mgs;Ce et f-Mg;2Ce.
Apres un revenu prolongé a 250 °C (plus de 10 h), la disparition de la phase 1-Mgs;Ce a
été observée, tandis que la phase B-Mg;,Ce devient dominante [Saito 2013]. Sur la base de
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ces résultats, on peut constater que le procédé HPT du présent alliage a pu changer la
structure atomique de la phase intermédiaire (métastable). La dissolution totale de la phase

intermédiaire B1-Mg;7Ce; peut nécessiter plus de 6 h de revenu.
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Figure 111.C.6: a) Images 2D, b) Diffractogrammes intégrés de 1’alliage Mg-1.44Ce (% en
poids) apres 1 tour de HPT ; obtenus aprés un traitement de revenu in situ a 250 °C

pendant 5h.
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Figure 111.C.7: a) Images 2D, b) Diffractogrammes intégrés de 1’alliage Mg-1.44Ce (% en

poids) apres 10 tour de HPT ; obtenus apres un traitement de revenu in situ a 250 °C

pendant 5h.
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Chapitre II1.D: Analyse par EXAFS de la structure fine autour de ’atome Nd de
I’alliage Mg-Nd avant/aprés HPT et revenu

Introduction

La précipitation dans les alliages métalliques aprés la déformation et lors de
traitement de revenu a fait ’objet de plusieurs travaux. Les résultats ont indiqué que la
déformation plastique exerce une influence majeure sur la séquence et nature de précipites,
en conséquence il y a une probabilité d’un changement local de la structure atomique
autour d’un atome bien déterminé. Takahashi et al. [Takahashi 2007, Takahashi 2008]
ont étudié I’effet de traitement de revenu et I’addition de 1’élément Fe sur les précipités
dans I’alliage Cu-3.1Ni-1.4Si (% en poids) en utilisant la technique EXAFS au bord-K de
I’atome Ni. Ils ont observé un changement au niveau du spectre EXAFS qui a été lié au
changement local de la structure atomique autour de 1’atome Ni par la formation d'autres
précipités riches en Ni.

Un examen attentif de la littérature nous a permis de constater qu’aucun travail de
recherche n’a été mené dans le but de déterminer la structure fine atomique autour des
atomes de soluté dans les alliages Mg-TR apres déformation plastique conventionnelle ou
sévere. La technique EXAFS implémentée dans un Synchrotron a haute énergie nous
permet de suivre ce genre d’investigations. L’EXAFS est une technique qui se base sur
I’oscillation de I’absorption des rayons X dans un matériau. Elle est souvent implémentée a
coté d'autres techniques de diffraction des rayons X.

Le but de cette partie est d’étudier la structure locale autour de 1’atome absorbant
Nd de I’alliage Mg-1.43Nd (% en poids) avant et aprés une hyper déformation par la
technique HPT et un traitement de revenu en utilisant le rayonnement Synchrotron a haute

énergie.

I11.D.1 Présentation et discussion des spectres d’absorption au Bord-L3 de I’atome
Nd de I’alliage Mg-Nd, apreés le traitement d’homogénéisation

Les spectres d’absorptions au Bord-L3 de I’atome Nd de 1’alliage Mg-Nd, aprés le
traitement d’homogénéisation dans le cas re¢u (non normalisé) et normalisé¢ (I’absorption
d’un seul rayon X) sont représentés dans la figure III.D.1. Comme nous montre cette
figure, un pic autour de 6208 eV correspondant a 1’énergie d’absorption au Bord-L3 de
I’atome Nd. Les autres oscillations au-dessus de 6208 eV correspondent a 1’interaction du
photoélectron (émis de Bord-L3 de 1’atome Nd) avec les proches voisins.
Les spectres des autres échantillons déformés ou/et revenus ont montré la méme évolution

de I’absorption en fonction de I’énergie du rayon X.
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Figure 111.D.1 :Spectres d’absorptions au bord-L3 de I’atome Nd de I’alliage Mg-Nd,

apres I’homogénéisation dans le cas non/et normaliseé.

111.D.2 Présentation et discussion des spectres d’EXAFS de I’alliage Mg-Nd, apres,
I’homogénéisation, HPT et le traitement de revenu

La figure 111.D.2 présente les résultats expérimentaux et calculés de la fonction
k3x(k) au Bord-L3 de I’atome Nd de I’alliage Mg-1.43Nd (% en poids) a
1’état homogénéisé (fig 111.D.2.a), revenu (fig 111.D.2.b) et celui apres la déformation par
HPT &, 1 tour (fig 111.D.2.c), 1 tour-revenu (fig 111.D.2.d), 10 tours (fig 111.D.2.e) et 10
tours-revenu (fig 111.D.2.1).

Il est remarquable que tous les résultats expérimentaux et calculés de tous les
échantillons sont approximativement comparables avec une petite perturbation aux grandes
valeurs du vecteur d’onde, k qui pourrait étre liée théoriquement au champ créé par les
électrons appartenant aux atomes situés a grande distance de I’atome absorbant. On peut
observer aussi qu'il y a une diminution dans les amplitudes des pics allant de 3 4 5.5 A™
dans les échantillons revenus surtout ceux déformes, ce qui signifie une augmentation dans
la magnitude (amplitude) dans I’espace réel. Egalement, un comportement inverse est
visible par rapport & celui observé entre 3 et 5.5 A, pour les pics entre 5.5 et 9 A™.

La figure 111.D.3 montre les spectres EXAFS expérimentaux et calculés au Bord-L3
de I’atome Nd de I’alliage Mg-1.43Nd (% en poids) a 1I’état homogénéisé (fig 111.D.3.a),
revenu (fig 111.D.3.b) et celui apres la déformation par HPT a :1 tour (fig 111.D.3.c), 1tour-
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revenu (fig 111.D.3.d), 10 tours (fig I11.D.3.e) et 10 tours-revenu (fig I11.D.3.f). D’apreés les
calculs optimises, les résultats obtenus sont représentes dans le tableau 111.D.1. La longueur
de liaison théorique R a été tabulée a titre de comparaison. Comme présente ce tableau
I11.D.1, toutes les diffusions sont de type simple avec aucune présence de diffusions triple
ou autres. De plus, les premiers, troisiemes, quatriemes et cinquiemes pics de tous les
échantillons sont liés aux atomes Mg de la matrice avec différente distance entre eux et
I’atome central (absorbant) Nd, tandis que le deuxiéme pic est associé aux atomes Mg de la
phase B-Mgi,-Nd.

Le tableau I111.D.1 nous montre aussi que la longueur de liaison expérimental est
proche de la valeur théorique pour tous sauf que les échantillons 1 tour-revenu et 10 tours-
revenu ont montré des valeurs un peu faibles pour le premier voisin (~ 2.9 A). On peut dire
que la faible valeur de la distance interatomique du premier voisin de ces deux échantillons
(1 tour-revenu et 10 tours-revenu) a été affectée par le grand nombre de coordinations
autour du deuxieme voisin affecté par le procédé HPT.

D’aprés les spectres d’EXAFS dans I’espace réel, il est évident qu’il y a une
différence de signaux entre les échantillons, homogénéisés et revenus. Les résultats
montrent que le traitement de revenu a 250 °C affecte fortement le nombre de
coordinations autour de 1’élément Nd du présent alliage. Il est observé dans les échantillons
revenus que I’amplitude du premier pic situé autour de 3 A (lié au premier voisin Mg de la
matrice Mg) diminue alors que celle du deuxiéme pic disposé autour de 3.7 A (lié¢ au
deuxiéme voisin Mg de la phase p-Mg;,Nd) augmente comparativement a celle dans le cas
de I’alliage homogénéisé, donc le traitement de revenu favorise la précipitation de la phase
B-Mg;oNd.

On peut observer aussi que les échantillons déformés et revenus montrent un
deuxieme pic plus intense que I’échantillon non déformé et on peut noter €galement que la
magnitude du deuxiéme pic augmente au dépend du premier pic avec le développement de
déformation. Hazra et al. [Hazra 2009] ont rapporté que les techniques SPD avaient la
possibilité¢ d’introduire une grande quantité des sites de germination comparativement aux
procédés conventionnels tels que les lacunes (simple et/ou double) et/ou agglomérat de
lacunes. Cela peut signifier que 1’augmentation de la déformation imposée par I’HPT a
permis d’améliorer la mobilité des atomes par la création des sites supplémentaires et
favorables pour la précipitation de la phase B-Mgi2Nd, ce qui rend sa quantité plus grande

a haut niveau de déformation.
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D’apres la partie I1I-C, les diffractogrammes des rayons X in-situ de 1’alliage Mg-1.43Nd
(% en poids) non/et déformé (O min) montrent 1’existence, respectivement, d’un et deux
pics de la phase 3-Mg;,Nd avec une faible intensité. Cela nous explique la faible amplitude
du deuxiéme pic observé dans les spectres des échantillons non/et déformés. Tandis que les
diffractogrammes des rayons X des échantillons non/et deformeés revenus (t > 0 min)
montrent 1’apparence d’autres pics de la phase p-MgioNd et leurs intensités augmentent
avec I’augmentation de nombre de tours par HPT, cela confirme les résultats obtenus par la
technique EXAFS par I’augmentation du nombre d’atomes de Mg liés a la phase -
Mg:2Nd de 3.1 au 4.1 pour les échantillons revenus apres 1’homogénéisation et 10 tours de
déformation.

L’inexistence de la phase métastable 3;-Mg3Nd dans les spectres d’EXAFS (elle est
déja détectée dans les diffractogrammes in-situ des échantillons revenus) pourrait étre liée
a sa dissolution a basse température apres le traitement de revenu. Saito et Hiraga [Saito
2011] ont rapporté que cette phase apparait seulement a une température supérieure a
200°C dans I’alliage Mg-2.35Nd (% en poids).

Le manque données bibliographiques sur ’EXAFS appliqué aux alliages & base de
Mg hyper déformés, exclut toute comparaison des résultats actuels avec d’autres travaux.
Azzeddine et al. [Azzeddine 2015] ont été les pionniers a utiliser la technique EXAFS sur
I’alliage a base de Cu hyper déformé et revenu par les techniques HPT et ECAP. Les
auteurs ont mentionné apres le procédé ECAP et revenu, que le signal d'EXAFS montre
que les premiers, deuxiémes et quatriemes pics sont associés a I’interaction Ni-Cu (Cu de
la matrice), alors que le troisieme pic a été associé a la diffusion Ni-Ni (Ni appartient a
Ni,Si ou NizSi;p). Les mémes auteurs ont signalé qu’apres HPT, tous les pics
appartiennent aux interactions Ni-Cu (Cu de la matrice) alors qu’aprés le revenu, le
premier et le quatrieme pics restent de type Ni-Cu (Cu de la matrice), tandis que le
deuxiéme et le troisieme pic sont liés a I’interaction Ni-Ni (NisSi;). Le nombre de
coordinations et la distance inter-atomique ont été également changés aprées le revenu
[Azzeddine 2015]. En conséquence, le procédé HPT a pu changer I’ordre atomique autour
de I’atome absorbant Ni de I’alliage Cu—2.5Ni-0.6Si (% en poids).

Le procédé HPT du présent alliage n'a pas pu faire un tel désordre, mais le
traitement de revenu a affecté fortement le nombre de coordination du deuxieme pic lié a la
phase Mg;,Nd. Ceci peut étre attribué aux défauts introduits lors de la déformation qui
améliorent la mobilité des atomes notamment appartenant au précipité 3-Mg;,Nd lors de

revenu.
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Figure 111.D.2:Résultats expérimentaux et calculés de k3 y(k) au bord-L3 de Nd de
’alliage Mg-1.43Nd (% en poids) a I’état : a) Homogénéisé, b) Revenu, et déformé par
HPT jusqu'a: ) 1 tour, d) 1T-Revenu, e) 10 tours et f) 10T-Revenu
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Figure 111.D.3: Spectres d’EXAFS expérimentaux et calculés au bord-L3 de Nd de
I’alliage Mg-1.43Nd (% en poids) a I’état : a) Homogéneise, b) Revenu, et deforme par
HPT jusqu'a: c) 1 tour, d) 1T-Revenu, €) 10 tours et f) 10T-Revenu.
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Tableau I11.D.1: Résultats du calcul des manips d’EXAFS de 1’alliage Mg-1.43Nd (% en
poids) au bord-L3 de I’atome Nd.

o Longueur de
_ Liaison Nombre de o
Echantillon _ o Liaison, R Refr (A
atomique coordinations
(A
Nd-Mg (Matrice) 8.0 3.25477 3.18510
Mg-Nd Nd-Mg (Mg12Nd) 1.2 3.70600 3.72190
Homogénéisé | Nd-Mg (Matrice) 4.2 4.59016 4.50440
Nd-Mg (Matrice) 15.0 5.57986 5.52540
5 Nd-Mg (Matrice) 8.1 3.29642 3.18510
S Nd-Mg (Mg1.Nd) 1.1 3.70725 3.72190
& Mg-Nd-1 tour )
- Nd-Mg (Matrice) 3.8 4.52529 4.50440
= Nd-Mg (Matrice) 14.4 5.64804 5.52540
Nd-Mg (Matrice) 8.0 3.29796 3.18510
Mg-Nd-10 Nd-Mg (Mg12Nd) 11 3.72724 3.72190
tours Nd-Mg (Matrice) 3.9 4.29033 4.50440
Nd-Mg (Matrice) 14.8 5.56420 5.52540
Nd-Mg (Matrice) 5.8 3.20172 3.18510
Nd-Mg (Mg12Nd) 3.1 3.75572 3.72190
Mg-Nd-Revenu | Nd-Mg (Matrice) 2.6 4.72610 4.50440
Nd-Mg (Matrice) 14.7 5.56704 5.52540
Nd-Mg (Matrice) 10.5 6.10935 6.07880
Nd-Mg (Matrice) 3.4 2.93946 3.18510
Nd-Mg (Mg12Nd) 4.0 3.71212 3.72190
2 Mg-Nd-1 tour )
o Nd-Mg (Matrice) 5.0 4.42272 4.50440
) Revenu .
o Nd-Mg (Matrice) 14.7 5.56683 5.52540
Nd-Mg (Matrice) 11.1 6.05197 6.07880
Nd-Mg (Matrice) 3.0 2.94882 3.18510
Nd-Mg (Mg12Nd) 4.1 3.81813 3.72190
Mg-Nd-10 )
Nd-Mg (Matrice) 35 4.79770 4.50440
tours-Revenu )
Nd-Mg (Matrice) 14.0 5.52933 5.52540
Nd-Mg (Matrice) 11.6 6.08414 6.07880

131




CONCLUSION GENERALE
ET PERSPECTIVES



Conclusion générale et perspective

Conclusion générale

Nous avons étudié la microstructure et la texture cristallographique ainsi que les
transformations de phases de deux alliages binaires Mg-1.43Nd et Mg-1.44Ce (% en poids)
hyper déformés a froid par la technique sevéere HPT (High Pressure Torsion) jusqu'a 10

tours.

La microstructure de deux alliages Mg-1.43Nd et Mg-1.44Ce (% en poids) apres le
traitement de mise en solution solide montrent une microstructure granulaire allongée avec
une taille ~ 400 um, avec I’existence d’une deuxiéme phase précipitée Mg;,Ce dans
I’alliage contenant 1’¢lément Ce.

La texture initiale est considérée comme aléatoire pour les deux alliages. Une
texture fibreuse basale a été obtenue pour les deux alliages hyper déformés par HPT, et les
résultats démontrent également que 1’alliage Mg-1.44Ce (% en poids) développe une
texture faible par rapport a 1’alliage Mg-1.43Nd (% en poids). Ceci, pourrait étre lié a
I’interaction de 1’élément Ce avec les dislocations et les joints des grains. En effet, la

texture obtenue dans le présent travail est qualitativement modifiée.

Les mesures de microdureté Vickers montrent que les deux alliages ont été durcis
avec 1’augmentation de nombre de tours de HPT. Les valeurs de microdureté obtenues

apres 10 tours de HPT sont 65 et 96 Hv respectivement pour les alliages Mg-Ce et Mg-Nd.

Le phénomene de recristallisation et la séquence de précipitation ont été examinés
lors des traitements isochronique et isothermique par la technique DSC et la diffraction des
rayons X a haute énergie respectivement, et parmi les résultats obtenus, il a été mis en

évidence que :

e La séquence de précipitation dans les deux alliages est en accord avec d’autres
travaux de méme type d’alliages Mg-TR (TR= Nd, Ce).

e Les températures de la recristallisation obtenues pour les présents alliages Mg-Nd
et Mg-Ce sont respectivement dans 1’intervalle, 138-172.5 °C et 135.5-177 °C.

e La température de la recristallisation a été réduite pour les deux alliages sous I’effet
de I’hyper déformation par HPT.

e Les valeurs obtenues de 1’énergie d’activation pour les deux alliages sont proches a

I’énergie d’autodiffusion dans les joints de grain dans le magnésium (92 KJ/mole).
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e Le parametre d’Avrami obtenu indiquant le mécanisme de recristallisation pour les
deux alliages est proche de 1.5, alors la recristallisation a été effectuée par une germination
dans le volume du matériau contrdlée par la diffusion avec un nombre constant de germes.

o Les phases B1-MgsNd et B-MgioNd se développent plus rapidement apres le
procédé HPT par rapport a 1’état non déformé et leurs quantités augmentent avec
I’augmentation de déformation introduite par HPT.

e La cinétique de la phase précipitéep;-MgsNd est plus rapide aprés 10 tours que 1
tour et sa dissolution complete a été observée apres 10 tours de déformation et 5 h de
revenu.

e Les intensités de la phase B-Mgi2Nd montrent une augmentation continue avec la
progression du temps de revenu apres 1 et 10 tours HPT.

e Les valeurs de I’énergie d'activation pour les trois phases précipitées (B’”’°, Pi-
MgsNd et f-Mg;2Nd) montrent une diminution avec 1’augmentation de déformation par
HPT. Ceci signifie que le procédé HPT a rendu la précipitation des différentes phases un
peu plus facile a ’aide des défauts qui améliorent leur cinétique.

e Les valeurs d’énergie d'activation pour les deux phases, B’’ et B1-MgsNd sont
comparables a I’énergie d’autodiffusion dans le réseau du magnésium (135 kJ/mole).

e Le paramétre d’Avrami de précipitation de la phase B-Mg;,Nd est égale 1, ce qui
signifie que la réaction corresponde & un mécanisme de germination aux joints de grains
apres saturation des sites avec croissance de particules en 2 dimensions.

La structure fine autour de I’atome Nd de I’alliage Mg-Nd a été également étudiée
avant/apres HPT et aprés le revenu a 250 °C pendant 5 heures, en utilisant la spectroscopie
d"absorption EXAFS, et les principaux résultats sont comme suivant :

e Les premiers, troisiémes, quatriémes et cinquiemes pics d’EXAFS de tous les
échantillons ont été liés aux atomes Mg de la matrice avec différentes distances entre eux
et ’atome central (absorbant) Nd, tandis que le deuxiéme pic a été associé aux atomes Mg
de la phase précipitée B-Mgio-Nd et sa magnitude relativement liée a 1’état de 1’échantillon
(revenu ou non et déformé ou non).

e Les résultats d’EXAFS confirment ceux de diffraction des rayons X par la détection
de la phase B-Mgi,-Nd et son intensité. L’inexistence de la phase métastable ;-MgsNd
dans les spectres d’EXAFS (elle est déja détectée dans les diffractogrammes des rayons X
in-situ des echantillons revenus) pourrait étre liée a sa dissolution a basse temperature (lors

de trempe).
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Conclusion générale et perspective

e [a distance interatomique n’est pas fortement affectée par la déformation et le
revenu, tandis que le nombre de coordinations surtout celui de deuxiéme pic est affecté par

le revenu.

Perspectives:

Il serait intéressant, afin que 1’étude soit exhaustive et compléte, de réaliser des
caractérisations des défauts ponctuels (lacunes), linéaires (dislocations) et volumiques
(amas de lacunes) afin de mieux comprendre leurs relations et interactions avec les

transformations de phases et surtout leur densité apres hyper déformation par HPT.
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