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Introduction generale



Introduction générale

De nos jours, les industries du transport s’intéressent de plus en plus a la conception
de véhicules légers afin de répondre aux exigences rigoureuses en matiere de productivité
du carburant et de réduction de la pollution environnementale. Les alliages légers a base
de magnésium (Mg) sont des candidats attirants pour étre utilisés dans ces industries en
raison de leur rapport en comportement mécanique / poids élevé [1]. Cependant, les
alliages a base de Mg endurent d’une faible formabilité a basse température a cause de la
limitation des systémes de glissement actifs et de la formation d’une forte texture basale
au cours du processus de déformation [2].

L’affinement des grains et la modification de la texture par 1’application des
traitements thermomécaniques ou 1’ajout des éléments d’addition comme les terres rares
(rare-earth, RE) ont prouvé leur efficacité a perfectionner les propriétés mecaniques des
alliages a base de Mg et ont permet la fabrication de nouveaux alliages a base de Mg
présentant des combinaisons requises de résistance et de ductilité [3—7].

A haute température, la formabilité des alliages a base de Mg est accrue et améliorée
en raison de I’activation thermique de systeémes de glissement supplémentaires et de
I’apparition de la recristallisation dynamique. En réalité, la recristallisation dynamique
est le mécanisme principal responsable de I'affinement des grains dans les alliages a base
de Mg au cours du processus de déformation [8-11].

Cependant, la croissance des grains se produit généralement au cours du phénomeéne
de la recristallisation statique et entraine une perte de stabilité thermique [12—14]. Donc,
il est crucial de distinguer les cinétiques de recristallisation statique et de croissance des
grains des alliages a base de Mg.

Généralement, toute évaluation de la cinétique de recristallisation statique et de
croissance des grains est basée sur deux parametres : 1) un exposant phénoménologique
qui caractérise le mécanisme responsable de la recristallisation et/ou de la croissance des
grains et 2) I'énergie d'activation qui détermine l'ampleur de la résistance a toute
croissance des grains. Les énergies d'activation calculées pour la recristallisation et la
croissance des grains pour des alliages a base de Mg sont généralement comparées a
I'énergie d'activation de la diffusion aux joints des grains (92 kJ/mol) ou a I'énergie
d’autodiffusion du Mg au volume (135 kJ/mol) [15].

Des travaux sont encore nécessaires pour bien comprendre la cinétique de la
recristallisation statique et de la croissance des grains afin d’optimiser et de controler les

propriétés physiques et métallurgiques des alliages a base de Mg. En effet, les cinétiques
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de recristallisation statique et de croissance des grains des alliages a base de Mg sont
fortement liées a leurs états métallurgiques et parametres microstructuraux tels que les
¢léments d'alliage, la taille des grains, 1’orientation des grains, la nature et la géométrie
des joints de grains, et la distribution des phases secondaires [16-20].

Dans ce cadre, le but de ce travail est 1’évaluation de la cinétique de recristallisation
statique et de croissance des grains des alliages a base de Mg aprés déformation
conventionnel tel que le laminage et deformation sévére comme le pressage angulaire a
canal égal (Equal Channel Angular Pressing, ECAP).

Premiérement, I’alliage AZ31 (Mg-3Al,1Zn, % en poids) a été laminé a chaud a 350
°C jusqu'a une réduction d'épaisseur de 70 %, puis recuit a 150, 250 et 350 °C pendant 5
min a 24 h. Deuxiémement, 1’alliage Mg-0.3Ce (% en poids) a été déformé apres ECAP
pour N =1, 2, et 4 passes a 300 °C et suivi d’un recuit isotherme a 450 °C pendant 5, 30,
60, et 180 min.

Les résultats sont discutés en fonction de I’effet de la déformation, mécanismes de
recristallisation dynamique, présence de phase secondaire et de 1’état initial.

Donc, ce manuscrit est subdivisé en trois chapitres :

Dans le premier chapitre, nous exposons quelques considérations générales et aspects
théoriques sur les modes de déformation dans les matériaux a structure hexagonale, les
procédés de mise en forme conventuelles et d‘hyper déformation ainsi que sur la
recristallisation et croissance des grains des alliages a base de Mg apres déformation.

Dans le deuxiéme chapitre, nous présentons les alliages étudiés, procédés de mise ne
forme utilisés, et les procédés expérimentaux de caractérisations.

Dans le troisieme chapitre seront présentées les principaux résultats de cette étude et
leurs interprétations et discussions. Enfin, une conclusion et des perspectives seront

présentées.
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I.A.1. Modes de déformation dans les matériaux a structure hexagonale
I.A.1.1. Glissement cristallographique

L’analyse cristallographique des ¢échantillons déformés montre que les
glissements s’operent dans les plans et les directions les plus denses. En effet, le volume
du cristal reste inchangé lors du glissement puisque ce dernier se produit par cisaillement
entre des plans paralléles [1].

I.LA.1.1.1. Activation des systemes de glissement

La déformation plastique se réalise selon un nombre limité de modes de
déformation. Si une force en traction simple F est appliquée sur un échantillon
monocristallin, uniqguement la composante projetée sur un systeme de glissement activé
peut causer une déformation plastique. Avec les annotations présentées dans la Figure
1.A.1, l'expression de la scission résolue de la composante tangentielle t au plan et dans

la direction de glissement est donnée par la formule suivante :

F
T=§c05/1coszc=a.m (1)

Ou m est le facteur de Schmid pour un systeme glissant.

Direction du
glissement

Plan de
glissement

Figure 1.A.1 : Projection de la force appliquée sur un plan de glissement et scission
résolue t dans une direction de glissement [1].
I.A.1.1.2 Systemes de glissement dans le magnésium et ses alliages

Le Tableau I. A.1 montre les différents systéemes de glissement présentent dans

les alliages a base Mg. De toute évidence le glissement, basal {0001}, prismatique

{1011}, et pyramidale du premier ordre {1011} ont le méme vecteur Burger < a>. Seul



glissement pyramidal du second ordre {1122} permet au matériau de se déformer dans
toutes les directions (Figure I. A.2).

Tableau I.A.1 : Systemes de glissement dans les structures hexagonales [2].

Vecteur  Plan de glissement  Direction de  Nombre total Nombre total de
de glissement de systemes systémes de
Burgers de glissement glissement
indépendants
<a> Basal {0001} <1120 > 3 2
<a> Prismatique {1010} <1120 > 3 2
<a> Pyramidal {1011} <1120 > 6 4
<at+c> Pyramidal {1122} <1123 > 6 5
(n) 1€ b "

. // L
'
\ ///’
- - - ' .
L a >
" \\\ Plan prismatique
l;
© sc () .
N .‘
| ®
\ [\ [t-1-123
= | 1.2 A .
L | // % @ vf/ uy
el ® il i
" \ , o O "y ‘/
\ \ \
[-2110] v ’
\ Plan pyramidal $ \
£ R Plan pyramadal L

2% ordre

Figure 1.A.2: Les différents glissements : a) basal {0001} <1120>, b) prismatique
{1010} <1120>, c) pyramidal {1010}<1120> et d) pyramidal {1120}<1123>.



.LA.1.2. Maclage

Lors du maclage une partie du cristal est transformée en une orientation a symétrie
miroir par rapport a la matrice (voir Figure 1.A.3). La direction du mouvement des atomes
est nommeée direction de macles, et le plan commun entre la matrice et la macle est nommé

plan de macles [1].

Direction du
- Plan de maclage
cisaillement ‘—‘\/ . }

[0001]

[10-10]
Figure 1.A.3: Exemple d’une macle dans les alliages a base Mg. Les boules noires
indiguent I’emplacement des atomes dans le cristal avant le maclage et les boules roses
montrent leurs positions apres [1].
Dans le cas des alliages a base Mg, les macles sont classées en 3 groupes selon le

mode de sollicitation :

e Macle de traction {1012} <1012>
Macles de traction {1020} apparaissent lorsque 1’axe ¢ est sollicité en traction. Il
y a ici une rotation des plans cristallographiques de ~ 86° autour de la direction <1120>
(Figure 1.A.4 (a)). Ce type de macles va permettre 1’allongement selon 1'axe ¢ et donc
améliorer I'allongement lors d'un effort de traction [3]. C’est la famille de macles la plus
courante, car elle est la plus facile & activer dans les alliages & base Mg.
e Macle de compression {1011} <1012 >
Macles de compression {1011} apparaissent lorsque l'axe ¢ est accentué en
compression. La désorientation cristallographique est de 57° autour du <1012> direction
(Figure 1LA.4 (b)) [4].
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: ,% (1012)
4 >—‘ az
) = [(1120]

(a) Macle de traction

(b)

Figure 1.A.4 : Schéma représentatif de deux types de macle dans le systeme hexagonal :
(@) macle de traction, (b) macle de compression [4].
e Double Macle {1012} - {1011}

Pour les alliages a base Mg, les doubles macles {1012} - {1011} apparaissent lors
de l'activation simultanée des macles de compression et de traction comme illustré dans
la Figure I.A.5. La désorientation de ces macles sera la conséquence des désorientations
individuelles de chacun des deux macles initiales. L'identification de ces macles peut
préter a confusion, car la double macle formé aura la morphologie d’une macle de

compression classique [4].

Primary {101 1} twin

56.2°

Secondary {1012} ]
twin

Figure I.A.5 : Schéma du principe de la double macle [5].

Les macles ont des morphologies différentes comme le montre la Figure 1.A.6.

Les macles de traction ont tendance a étre plus larges, plus lenticulaires que les macles
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de compression, qui ressemblent davantage a des aiguilles [6]. Les axes et angles de
désorientation des différents types de macles sont présentés dans le Tableau I.A.2.

Figure 1.A.6 : Micrographie SEM d'un échantillon de Mg pur qui a subi une compression
le long de la direction normale, (a) présence de macles de traction {1012}, (b) présence
d'une macle compressive {1011}, et (c) présence de macles doubles {1012} - {1011} [7].
Tableau 1.A.2 : Axes et angles de désorientation des différents types de macles [2].

Type de macle Angle/axe de désorientation
{1011} 56°(1210)
(1012} 86°(1210)
{1013} 64°(1210)

{1011} — {1012} 38°(1210)

{1013} — {1012} 22°(1210)

I.A.2. Facteurs influengant sur ’activation des systémes de glissement et de maclage
dans Mg et ses alliages
1.A.2.1 Effet de I’élément de soluté

L’élément d’ajout peut changer considérablement les activités relatives des
différents modes de déformation. Le Tableau 1.A.3 montre les valeurs de scission
critiques résolues (CRSS) des différents systemes de glissement et macle en traction pour
Mg pur, et les alliages AZ31, ZK60A et WE43.
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Tableau 1.A.3 : Valeur de CRSS (en MPa) des différents systemes de glissement et macle

en traction pour les alliages a base Mg [7].

Matériau  Systeme basal Systéme Systéme Macle de traction
prismatique pyramidal
Mg pur 3.3 35.7 86.2 20
AZ31 18 75 90 33
ZKG60A 40 115 125 56
WE43 68 145 210 130

1.A.2.2 Influence de la taille des grains

Figure 1.A.7 montre I’existence d’une taille de grain critique de 2.7 um en dessous
de laquelle la transition du maclage de déformation au glissement de dislocation se
produit [8].

600 — — —
500 A Twinned polycrystals -
4002 A — = = — Power-Law Fit (n =0.75) ]
—-‘; \:\ } . Untwinned polycrystals
Q. 300
=
S
S 200
: ]
g !
o i
2 i
o 10 .
R4 :
> . : . . I .
Dislocation slip dominated ! Twin growth
i dominated
)
1 L : s M TR PR SR e Fwwe
1 2 3 4 5 6

Grain Size (um

Figure 1.A.7 : Limite d'¢élasticité en fonction de la taille de grain d’un matériau maclé et
non- maclé [8].
1.A.2.3 Influence de la température de déformation

Le glissement basal et les macles sont les modes de déformation dominants a
température ambiante [5]. La Figure I-A.8 montre que l'activation du prismatique et
pyramidal dépend fortement de la température de déformation. Leur valeurs CRSS sont
plus faibles en augmentant la température. Cela indique que la déformation a chaud est

plus appropriée pour les alliages a base Mg.
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Figure 1.A.8 : Effet de la température de déformation sur les valeurs CRSS des systemes

de glissement dans les alliages a base Mg [5].
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Partie B :Processus de

déformation



Introduction
Le choix des métaux et alliages a utiliser pour tout type de fabrication est
souvent le résultat d'un compromis entre plusieurs propriétés mécaniques. Parmi eux on

cite la ductilité qui permet de faconner les métaux sans se rompent.

I.B.1. Différentes techniques de déformation plastique conventionnelle
La déformation plastiqgue conventionnelles par exemple par extrusion,
compression et laminage entraine des modifications maitrisees a la matiere usinée, donc

provoque des changements au niveau de de la microstructure.

I.B.1.1. Laminage

La Figure 1.B.1 illustre le principe du procéde de laminage classique dans le but
de réduire I'épaisseur de la matiére et 1’obtention des toles plates. L’expression du taux

de réduction est la suivante :

L:eo—ef

x 100 1
- &

Ou e, et e, sont I'épaisseur initiale et finale du produit.

Figure 1.B.1: Schéma du Principe de laminage [1].

La Figure 1.B.2 montre 1’effet du laminage sur 1’affinement de la taille des grains
dans I’alliage AZ31 ou on peut voir facilement que la taille des grains diminue de 16.1
um a1’état initial (Figure 1.B.2a) jusqu’a 4 um apres une déformation de 85% a laminage
(Figure 1.B.2b) [2].
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Figure 1.B.2 : Microstructre de I’alliage AZ31 a: (a) I’¢état initial et (b) I’état déformé

par laminage a chaud jusqu’a 85% de réduction d’épaisseur [2].

I.B.2 Différentes techniques de déformation plastique sévere
Les procédés d’hyper déformation (Severe Plastic Deformation, SPD) sont des
procédés de mise en forme dans lesquels une déformation plastique importante est
imposée afin de créer un métal avec une structure a grains ultrafin de I’ordre de nanomeétre
[3]. Les procédés de déformation sévére les plus communément employeés sont :
e Extrusion coudeée a aires égales (Equal Channel Angular Pressing, ECAP) [4]
e Soudage par co-laminage (Accumulated Roll Bonding, ARB) [5].

e Torsion sous pression intense (High Pressure Torsion, HPT) [6].

1.B.2.1 Procédé ECAP

Dans le procédé ECAP, des échantillons sous fourme de billettes sont pressées
avec une forte pression (de I’ordre de 25 tonnes) dans une matrice en forme de L dans le
but d’obtention d’une microstructure a grain ultrafin sans aucune modification de la forme

de I’échantillon [7].

18



Piston

® Route A
W

7

y

— UK
7

V.
/ Z

Route B

:/ %, 180° %:
- B

%/
Route C

N\

A\

i

.

A

7

=

Figure 1.B.3 : Schéma du principe et des différents routes ECAP [8].

La Figure 1.B.3a présente le schéma de procédé ECAP. Le coude d'extrusion présente
deux angles d’intersection : angle externe y, et angle interne 2¢ qui varie entre 90° et

120°. La déformation équivalente peut étre estimée par 1’équation Suivante :

€= %{2 cot ((]) : lp) + cos sec <(l) -|2- lp)} (2)

Les routes les plus utilisées et citées dans la littérature sont [9] :

e Route A : L'orientation de I'échantillon est la méme pour toutes les passes
(voir Figure 1.B.3Db).

e Route B : Apres chaque passe, l'échantillon doit étre tourné
alternativement autour de son axe longitudinal de 90° dans le sens des
aiguilles d'une montre et dans le sens inverse des aiguilles (voir Figure
1.B.3b).

e Route Bc : Apres chaque passe, I’échantillon est pivoté autour de son axe
longitudinal d’un angle de 90° dans le sens horaire.

e Route C : Aprés chaque passe, 1’échantillon est pivoté de 180° autour de
son axe longitudinal (voir Figure 1.B.3Db).
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1.B.2.2 Procédé ARB

La Figure 1.B.4 représente un schéma du principe ARB. Le principe du procédé ARB
consiste & superposer deux toles, et a les laminer généralement & 50% de réduction
d’épaisseur pour obtenir une tole ayant la méme épaisseur que la tole initiale. La tole
obtenue est ensuite coupée en deux pour realiser le cycle suivant (voir Figure 1.B.4. Les
interfaces sont généralement degraissées et brossées pour améliorer la force de liaison.
Le procédé ARB n'est pas seulement un processus de déformation mais également un
processus de soudage [10]. La déformation est donnée par la I’équation suivante :

8=iln(1‘),r=1—£=1—l 3)
V3 to 2n
Ou to est I'épaisseur initiale, t est I'épaisseur finale des deux téles accumulées apres ARB
et r la réduction d'épaisseur par cycle.

1: Découpe
2. Nettoyage

—_—

1 3: Collage 4. Chauffage‘ 5: Colaminage
28 l

Figure 1.B.4 : Schéma des étapes du procédé ARB [11].
La Figure 1.B.5 montre I’effet du ARB sur I’affinement de la taille des grains dans

I’alliage Mg-5Li-1Al ou on peut voir facilement que la taille des grains diminue de 100
~ 200 um a I’état initial (Figure 1.B.5a) jusqu’a 30 um aprés ARB (Figure 1.B.5b) [12].
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Figure 1.B.5 Microstructure de I'alliage Mg-5Li-1Al avant et aprés ARB [12].

1.B.2.3 Procéde HPT
Dans la déformation HPT, un échantillon sous forme de disque est mis entre deux
pistons. Comme le montre la Figure 1.B.6, le piston supérieur applique une forte pression

(~ 6 GPa) et le piston inferieur applique une déformation de torsion.

Upper anvil

Ir

Sample

=

Lower anvil

Figure 1.B.6. Illustration schématique du procédé HPT [13].

La déformation équivalente, &4, est donnée par I’équation suivante [14] :
2nNr @
& =
‘" hv3 _ _
Ou N est le nombre de tours, r et h représentent respectivement le rayon et I'épaisseur du

disque.
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La Figure 1.B.7 démontre I’effet du HPT sur I’affinement de la microstructure de
I’alliage Mg-0.41Dy ou la taille initiale des grains baisse significativement de 2 mm

(Figure 1.B.7a) jusqu’a 0.8 um apres HPT a 15 tours (Figure 1.B.7b).

2 mm €4 .
Figure 1.B.7 : Microstructure de I’alliage Mg-0.4Dy a : (a) 1’état initial et (b) aprés 15
tours d’HPT [15].
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Partie C: Phénomene de

Recristallisation



Introduction

Lorsqu'un matériau écrouit due a une deéformation plastique, certaines de ses
propriétés physiques et mécaniques changent. Le matériau n'est plus en équilibre,
I'apparition de dislocations et de défauts ponctuels lors de la déformation consomme de
I'énergie qui reste en grande partie stockée dans le métal. Quand la température est
convenable, cette énergie devient un moteur pour la restauration puis la recristallisation
ce qui conduit a un réamenagement microstructural.
I.C. Recristallisation

La recristallisation est une transformation ou les grains déformés sont évincés par
un nouvel ensemble de grains sans défaut qui germent et croient jusqu'a ce que les grains
déformés soient entierement engloutis. On peut distinguer deux types de recristallisation
dynamique et statique.
I.C.1. Recristallisation dynamique

La recristallisation dynamique (dynamic recrystallization, DRX) est un type de
processus de recristallisation dans laquelle la germination et la croissance de nouveaux
grains se produisent pendant la déformation plut6t qu’aprés dans le cadre d’un traitement
thermique séparé (cas de la recristallisation statique).
I.C.2. Recristallisation statique

La force motrice de la recristallisation statique primaire ou discontinue est
I'énergie de déformation emmagasinée ce qui conduit au développement de nouveaux

grains et la migration de leurs joints de grains [1].

1.C.3. Mécanismes de germination et croissance

e Recristallisation dynamique continue (CDRX)
Les joints a faible désorientation (LAGB) se transforment en absorbant des
dislocations en joints de grande désorientation (HAGB) et forment ainsi de

nouveaux grains [2].
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Figure.l.C.1 Schéma illustrant CDRX.

e Recristallisation dynamique discontinue (DDRX)
La recristallisation dynamique discontinue est marquée par un processus de

germination et de croissance dérivé de I'énergie stockée pendant la déformation

[2].

Figure.l.C.2 Schéma illustrant DDRX.

e Germination induite par maclage
Les zones de macles possedent une énergie de déformation stockée trés élevée
que la matrice et devraient donc étre des sites de germination favorables a la
recristallisation. La Figure 1.C.3 montre un exemple sur la recristallisation

dynamique produite dans les régions occupées par les macles [3].
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an entire twin
with no DEX

Figure.l.C.3. (a) Photo par SEM et (b) photo par micrographie optique de I’alliage AZ31
déformé a 200 °C par compression uniaxiale [3].

e Germination stimulée par les particules (Particule Stimulates Nucléation,
PSN)
Les dislocations se rassemblent au niveau des particules de taille supérieures a 1

KM et de nouveaux grains commencent a se former.

Figure 1.C.4 : Microstructures de ’alliage ZEK100 contenant : a) 1’élément Ce, et b)
I’élément Gd, montrant des indications du mécanismes (PSN) [4].

e Croissance normale des grains
Lorsque le processus initial de recristallisation est terminé, la microstructure
n'est pas complétement en équilibre car les grains recristallisés continuent de grossir sous
I'influence de la température [5].
e Croissance anormale des grains
C'est un type de microstructure grossiére ou certains gros grains poussent
inhabituellement rapidement dans une matrice de grains fins avec un taux de croissance

tres lent.
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Figure 1.C.5 : Microstructure 1’alliage Mg-1Gd (% en pds) apres extrusion et traitement
de recuit a 500 °C pendant : a) 40 min (Croissance normale), b) 80 min (Croissance
anormale) [6].
La Figure 1.C.5 montre le changment de la microstructure de 1’alliage Mg-1Gd
(%. en pds) aprés extrusion et traitement de recuit a 500 °C pour différents temps [6]. Les
résultats dévoilent que lorsque le temps de traitement thermique est inférieur a 80
minutes, la croissance granulaire est normale et la taille des grains est 35 pum. Aprés un
traitement thermique de plus de 80 min, il entraine une croissance anormale des grains,
avec la taille des grains de 200 um [6].
I.C.4. Cinétique de recristallisation statique
Quantitativement, la cinétique de recristallisation statique isotherme peut étre
exprimée par I'équation de Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov (JMAK) [7] :
X =1—exp(—kt™) 1)
Ou X est la fraction recristallisée, k une constante, et n I'exposant d'Avrami.
Tableau 1.C.1 présente les valeurs idéales de I'exposant d'Avrami, n selon la nature
de la germination et de la croissance des grains [8].
Tableau 1.C.1. Valeurs idéales de l'exposant d'Avrami, n selon la nature de la

germination et de la croissance des grains [8].

Géométrie de la croissance Saturation du site  Taux de nucléation constant

Trois dimensions 3 4
Deux dimensions 2 3
Une seule dimension 1 2

k dépend de la température et peut étre exprimée comme suit :
= _e
k = koexp (-2 )
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Ou k, est une constante, Q 1’énergie d’activation pour la recristallisation, R constante du
gaz parfait (8.314 J mol™t K1) et T la température de recuit.

Pour obtenir les valeurs de n et k, il est nécessaire de réécrire I'équation (1) comme suit :

In (In (=)) = Ink + nlnt (3)
Par conséquent, n est la pente de la courbe In(In(1/(1-X))) en fonction de In(t) et

In (k) est I'ordonnée a l'origine.
La fraction recristallisée, X, est estimée a partir des valeurs de la microdureté selon

I'expression suivante :

X = Hvger—Hv;

(4)

- Hvger—Hvy
Ou Hvg,r, Hv, et Hvy représentent respectivement la microdureté de I'échantillon

déformé, recuit au temps t et apres recristallisation compléte.

On peut aussi I'exprimer en fonction de la taille des grains :

_ de—do
T dg-do

(5)
Ou d,; est la taille moyenne des grains de I'échantillon recuit a instant t, d, la taille
moyenne des grains de l'alliage déforme et d; la taille moyenne des grains de I'alliage
entierement recristallisé.

En outre, fréquemment les microstructures déformées a chaud subissent une
recristallisation dynamique. Donc, la fraction réelle de la recristallisation statique est
estimée grace a I’équation :

Xrear = (1= X)X — X, (6)
Ou Xoest la fraction de grains recristallises dynamiquement.

Deux exemples sur I’évolution de la courbe In (ln (ﬁ)) en fonction de In¢t)sont

présentés dans la Figure.l.C.6. Les valeurs n pour les échantillons recuits sont indiquées
dans les graphes. La valeur n de I'échantillon déformé a froid, recensée a partir de la taille
moyenne des grains, est proche de 1’unité (n = 0.91). n = 0.5 a été trouve pour I'échantillon
déformé a 200 °C. On peut constater que les deux techniques, X4 ou Xy, donnent la méme

valeur n.
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Figure.l.C.6 : In (ln (ﬁ)) versus In(t) pour I'échantillon Mg-0.4Dy (% en pds.)
déformé a froid, 200 et 400 °C [9].

Pour I'échantillon déformé & 400 °C, la valeur n diminue a 0.26. Dans ce cas, les auteurs
ont expliqué que la recristallisation se produit préférentiellement sur les joints de grains
et a l'intérieur des macles et des bandes de cisaillement [9].
I.C.5. Cinétique de la croissance normale
La cinétique de croissance des grains lors d'un recuit isotherme peut étre étudiée selon
I'équation générale suivante [10]:

D™ —DI* = ct ()
Ou D est la taille moyenne des grains au moment du recuit t, Do est la taille moyenne
initiale des grains a t = 0 (I'état déformé), m I'exposant de croissance des grains et ¢ une
constante de vitesse de croissance des grains dépendant de la température de recuit.

Elle peut étre exprimée selon I'équation d'Arrhenius :

Q
C = coexp (— R—i) (8)
Ou co est une constante pré-exponentielle et Qq I'énergie d'activation de la croissance des
grains. La vitesse du processus de croissance des grains, dD/dt, peut étre dérivée de

I'équation (7) :

abD c
In (E) =(1—-m)IinD + In (;) 9)

La pente de la courbe In(dD/dt) versus In(D) permet la détermination I'exposant
de croissance du grain m. L'exposant de croissance du grain m suppose que la vitesse de
migration des joints de grains est relative a la pression d'entrainement sur ce joint [12].

Idéalement, dans le cas de métaux sans defaut, m = 2. Cette loi de croissance parabolique
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supposée est censée étre valable pour les microstructures bidimensionnelles et

tridimensionnelles [11].

Le Tableau 1.C.2 regroupe les différentes valeurs de 1’énergie d’activation de la
croissance des grains dans différents alliages a base Mg et sous different conditions de

déformation et traitement de recuit.
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Tableau I.C.2. Cinétique de croissance des grains de certains alliages a base de Mg recueillis dans la littérature.

Alliage Conditions initiales Conditions de recuit Cinétique de la croissance des grains Ref.
Type de déformation Do (1m) T (°C) t (min) m Qg (kd/mol)
AZ31 laminage a chaud 5 250-450 15-120 4 80.8 [12]
AZ31 presse a chaud 0.04 300-400 30-60 5 110 [13]
AZ31 Laminage 53 260-450 15-10080 5 115 [14]
AZ31 accumuler des liens de <1 350-450 10-240 5 105 [15]
compression
29 (<250 °C)
AZ31 0 19 150-500 30-300 2 [16]
92 (>250 °C)
Mg-Al-Zn-Mn-Ca laminage a chaud - 300-400 60-600 1.9-2.2 115.48 [17]
26 (<250 °C)
Mg-1.43Nd HPT 0.6 150-450 60 2 [18]
147 (>250 °C)
Mg-xSc 76 (x=0.2)
x=0.2,0.3,045 laminage a chaud 350-450 60 3 68 (x =0.3) [19]
(wt.%) 100 (x = 0.45)
Mg-5AI-xTi 0.015 (x=0) 7(x=0) 119(x=0)
mécanosynthese 300-500 15-480 [20]
x =0, 10.3 (Wt.%0) 0.022 (x=10.3) 8(x =10.3) 123(x=10.3)
Pure Mg laminage a chaud 16.3 150-450 1-1440 13 95 [21]
Mg-3Gd-1Zn laminage a chaud 14 200-500 15-240 2.19-251 101 [22]
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Chapitre Il :Techniques

experimentales



1.1 Matériaux étudiés
Deux alliages a base de Mg ont été utilisés au cours de ce présent travail.

11.1.1 Alliage AZ31
Une tdle AZ31 d'une épaisseur de 2.2 mm (voir Figure 11.1) a été généreusement regu de
Magnésium Innovations Center (MaglC), Allemagne. La composition chimique de

’alliage AZ31 est donnée dans le tableau I1.1.

Tableau 11.1. Composition chimique (% en pds) de I’alliage AZ31.
Mg Al Zn Mn Fe Cu Ca
Balance 3.45 0.98 0.28 0.004 0.002 0.002

Figure 11.1: Photographie de la téle d'alliage AZ31.
11.1.2 Alliage Mg-RE

L’alliage binaire Mg-0.3Ce (% en pds) a été fourni a I'état brut de coulée par le
Dr. Talal Al-Samman de I'Institut IMM-RWTH, Allemagne. L’alliage a été élaboré par
fusion et coulée par induction sous atmosphere protectrice de gaz Ar/CO; a l'aide d'un
moule en cuivre préchauffé, accompagné d'un traitement thermique a 420°C pendant 20
h. La Figure I11.2 montre une photographie du bloc d'alliage Mg-0.3Ce. Des cylindriques

ont été découpées de dimensions de 10 mm de diamétre et de 55 mm de longueur.
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Figure 11.2: Photographie représentant le bloc Mg-0.3Ce regu.
11.2 Déformation plastique et Traitement thermique

Au cours de cette présente étude les alliages a base de Mg ont subi différents
types de deformations plastiques et sous différentes conditions de déformation.
11.2.1 Déformation plastique par laminage

L'alliage AZ31 a été laminé a chaud a 350 °C pour une réduction d'épaisseur
totale de 70 % avec 10 % de réduction d'épaisseur (0.22 mm par passe) pour chaque passe

afin éviter toute fissuration de I'échantillon (voir Figure 11.3).

Figure 11.3: L’alliage AZ31 aprés le laminage a chaud jusqu’a 70% de réduction
d’épaisseur.
11.2.2 Déformation plastique par ECAP

La déformation par ECAP a été conduit a 150, 250, 300 et 350°C en utilisant une
filiere ayant un angle de canal de 90° et un angle de 37° pour I'arc de courbure extérieur,
comme I’indique la Figure 11.4.

Les Figures 11.4 b et 4c montrent que les échantillons déformés a 150 et 250 °C

ont subi des fissurations macroscopiques lors de la premiere passe a cause d'une forte
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localisation de la déformation par cisaillement. Les échantillons déformés ont 300 et 350

°C ont été pressés jusqu’a 1, 2 et 4 passes via la route Bc et une vitesse de déformation

est de 0.5 mm/s (voir Figure 11.5).

(@)

/‘

—

Die

ND: normal direction
TD: transversal direction
ED: extusion or ECAP direction

Figure 11.4 : (a) Schéma de la matrice ECAP avec axes de référence. Photo et

microstructure de I'échantillon fracturé apres 1 passage a (b) 150 °C et (c) 250 °C.

Figure 11.5: Photographies des échantillons de Mg-Ce déformés par ECAP : Seérie 1:
déformé a 300°C et Serie 2: déformé a 350°C.
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11.2.3 Traitement thermique de recuit

La cinétique de recristallisation statique et de croissance des grains de l'alliage
laminé AZ31 a été évaluée apres un recuit a 150, 250 et 350 °C pendant des durées allant
de 5 min jusqu’a 24 h.

Alors que, la recristallisation statique et de croissance des grains de I'alliage Mg-
0.3Ce a été étudié apres déformation par ECAP a 300 °C pour N =1, 2 et 4 passes suivi
d'un traitement de recuit isotherme a 450 °C pendant 5, 30, 60 et 180 min.

11.3 Préparation des échantillons
Le polissage est D’étape principale de la métallographie pour I'analyse
microstructurale par microscope optique (OM) et par microscope €électronique a balayage
(MEB).
11.3.1 Polissage
» Polissage mécanique d'échantillons avec du papier SiC du P800 au papier SiC
P4000 et avec une pate diamantée 1 pum.
» Electro - polissage dans une solution contenant 3:5 d'acide phosphorique et
d'éthanol. Les conditions d'électropolissage est effectué a température ambiante

pendant 30 min sous 3 volt.

11.3.2. Attaque chimique

La révélation de la structure granulaire des échantillons a été réalisée par attaque
chimique avec une solution constituée de : 10 ml d'acide acétique, 5 g d'acide picrique,
100 ml d'éthanol et10 ml d'eau distillée.

11.4 Techniques de caractérisation
11.4.1 Microscope optique

La microstructure de nos échantillons a été analysée a I’aide d’un microscope
optique de marque HUND équipé d’un appareil photo numérique au sein du Département

de Physique, Faculté des Sciences de I'Université Mohamed Boudiaf, M'sila.

11.4.2 Microscope électronique

Les observations EBSD ont été réalisées sur un microscope électronique a
balayage FEG-SEM SUPRA 55 VP fonctionnant a 20 kV. Le microscope est couplé a un
systéeme d'analyse chimique de surface. Les mesures ont été effectuées au sein du

Laboratoire « ICMMO », Université Paris Sud en France.
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11.4.3. Mesure de dureté Vickers
La réalisation des mesures de la microdureté a été effectuée sur un appareil de
type SHIMADZU au sein du Département de Physique, Faculté des Sciences de

I'Université Mohamed Boudiaf, M'sila.
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Chapitre 111 : Résultats et

discussion



Partie A :Evaluation de la
cinétigue de recristallisation
statique et de croissance des

grains de I'alliage AZ31 lamine

a chaud



I11.A.1. Microstructure de déformation

La Figure Il.A.1 présente respectivement les cartographies en microscopie
d’imagerie d’orientation (OIM) en figure de pdle inverse (TD-IPF), la qualité de I'image
(IQ) avec les joints de grains, dispersion par rapport a I’orientation moyenne du grain
(GOS, Grain Orientation Spread) de I’alliage AZ31 déformé. L’approche GOS permet de
quantifier la fraction des grains recristallisés en supposant une valeur inférieure a 2°[1].
La fraction des grains dynamiquement recristallisés est indiquée sur la partie supérieure
de la cartographie GOS (Figure I11.A.1c).

[ e
o e I

Figure I11.A.1 : Cartographies (a) TD-IPF, (b) IQ et (c) GOS montrant la microstructure
de ’alliage AZ31 déformé et (d) cartographie IQ montrant les types de macle existant

dans le cadre jaune indiqué dans la Figure 111.A.1b.
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La cartographie TD-IPF montre que la microstructure est formée de grains équiaxes
avec une valeur moyenne de 9.2+1.2 um dans lesquels plusieurs macles sont présentes
comme indiqué par les fleches. Cependant, la cartographie IQ démontre 1’hétérogénéité
de la microstructure déformée par la formation de bandes de cisaillement inclinées
d’environ 30-36° par rapport a la direction du laminage RD. Dans les alliages a base de
Mg, les bandes de cisaillement sont formées a cause de 1’activation des macles [2] ou la
recristallisation dynamique le long des joints de grains [3]. La cartographie GOS montre
que seulement 10 % des grains sont recristallises dynamiquement au cours du laminage
a chaud et qu'il n'y a pas de preuve de la formation de grains recristallisés le long des
joints de grains. Alors que les macles d’extension (86°<11-20> en vert), de contraction
(56°<11-20> en rouge), doubles (38°<11-20> en bleu) et 22°<11-20> (en jaune), existent
a ’intérieur des bandes de cisaillement comme le montre le zoom dans la Figure II1.A.1d
(le cadre jaune dans la Figure 111.A.1b). Il est remarquable qu’a l'intérieur des bandes de
cisaillement (Figure I111.A.1b) existe une quantité considérable de sous-joints et de joints
a faible desorientation (Figure 111.A.1b), indiquant la formation de sous-grains qui se

transformeront en nouveaux grains recristallisés lors d’un recuit ultérieur.

I11.A.2. Cinétique de recristallisation statique

La Figure 111.A.2 montre les évolutions de la micro dureté en fonction du temps
de recuit de I’alliage AZ31 recuit a 150, 250 et 350 °C. La valeur de micro dureté de
I'échantillon déformé est de 73.0+1.2 Hv. La micro dureté diminue avec I'augmentation
du temps de recuit et peut étre divisée en trois stages : stage | observé uniquement dans
les échantillons recuits a 150 et 250 °C ou la micro dureté ne change pas avec le temps
de recuit (72.5£1.5 et 70.9£1.1 Hv aprés 5 min de recuit respectivement a 150 et 250 °C)
indiqguant un processus de restauration. Stage Il ou la micro dureté diminue
continuellement avec l'augmentation du temps de recuit en raison du processus de
recristallisation. Au stage 11, la micro dureté diminue légérement avec l'augmentation du
temps de recuit, indiquant I'achévement du processus de recristallisation. La micro dureté
atteint respectivement des valeurs de 63.9+1.4, 62.9+1.3 et 58.8+1.9 Hv apres 24 h de
recuit a 150, 250 et 350 °C.
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Figure 111.A.2 : Evolution de la micro dureté de I’alliage AZ31 recuit a 150, 250 et 350
°C en fonction du temps de recuit.

Les cartographies GOS présentées dans la Figure I11.A.3 montrent que la fraction
de recristallisation aprés 24 h de recuit a 150, 250 et 350 °C est respectivement 48, 67 et
93%. Sur ce, la valeur Hyf a été prise celle de I’echantillon recuit a 350 °C pendant 24h.

En plus, I’état déformé présent 10% de recristallisation dynamique.

: o e
o] -4l ND
Figure 111.A.3 : Cartographies GOS de l'alliage AZ31 recuit pendant 24 h a : (a) 150, (b)
250 et (c) 350 °C.

La Figure I11.A.4a montre 1’évolution de In (In(1/(1-X))) en fonction de In (t) pour
I'alliage AZ31 recuit respectivement a 150, 250 et 350 °C. Comme on peut le remarquer,
les données expérimentales se situent dans deux lignes droites pour chaque température
indiquant la production de deux régimes avec leurs propres valeurs de n et k. Les deux

régimes coincident avec les stages II et III observés dans 1I’évolution de la micro dureté
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en fonction du temps de recuit (Figure 111.A.2). Le Tableau I11.A.1 résume les valeurs de
n et In (k) pour les deux régimes dans les différents échantillons. De plus, 1’énergie
d’activation des régimes I et II ont été calculées en tragant In (k) en fonction de 1000/RT
comme présenté dans la Figure I11.A.4b et leurs valeurs sont également notées dans le
Tableau I11.A.1.

@ o b)

Regime | . Regime I

o =N

Q, = 14.8+ 0.7 kJ/mol

T -2
N Q, = 74.1% 5.7 kJ/mol
1= -3+ I mol
£ 47

-Sr & Regmel| PN

-6 . . I 9 __® Regime Il ] .

1 2 3 4 5 6 7 8 0.18 0.21 0.24 0.27 0.30
In(t) 1000/RT

Figure I11.A.4 : Evolution de : (a) In (ln (LX))en fonction de In (t) et (b) In (k) en

1—

fonction de 1000/RT pour I’alliage AZ31 recuit respectivement a 150, 250 et 350 °C.

Tableau I11.A.1. Exposant d’Avrami n, In(k) et valeurs d’énergie d’activation Q, dans

les deux régimes trouvés pour I’alliage AZ31 recuit respectivement a 150, 250 et 350 °C.

Regime | Regime 11
n In (k) Qi (kJ/mol) n In (k) Qu (kJ/mol)
150°C 1.52+0.13 -7.76 £0.41 0.18£0.02 -1.76+0.17

250 °C 0.62+0.03 -2.30+0.11 74.1+5.7 0.10 +0.01 -1.01+0.08 14.8+0.7

350°C 0.35+0.02 -1.05+0.01 0.12 +0.01 -0.40+0.08

L’exposant d'Avrami du régime | diminue avec I'augmentation de la température
de recuit, passant de ny = 1.52 pour 150 °C, n1 = 0.62 pour 250 °C et ny = 0.35 pour 350
°C indiquant une forte dépendance des mécanismes de recristallisation a la température
de recuit. Alors que pour le régime II, I’exposant d'Avrami dans les trois conditions de

recuit est tres similaires autour de 0.1-0.2 et relativement inférieures a celles du régime I.
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D’aprés le Tableau 1.C.1, on peut supposer que la géométrie de croissance des grains
recristallisés est unidimensionnelle.

La présence de deux régimes dans les trois conditions de température de recuit
démontre que la cinétique de la recristallisation statique est fortement liée a la
microstructure de déformation. L'ajustement du modéle JIMAK en deux régimes avec
deux exposants d'Avrami est rarement rapporté pour les alliages Mg-Al.[4, 5] mais il a
été utilisé pour différents metaux déformés tels que le cuivre a haute conductivité sans
oxygene (OFHC) [6], acier a faible teneur en carbone [7]et du fer [8]. Ce comportement
a deux régimes s'explique par I'hétérogénéité de la germination des grains recristallises
[7].Apparemment, pendant le premier régime, la région a forte énergie stockée sera
rapidement consommeée par les noyaux de recristallisation. Par la suite, la région restée
déformée avec une énergie stockée plus faible sera progressivement recristallisée, ce qui
correspond au deuxiéme régime [7].

L'approche Kernel average misorientation (KAM) permet de quantifier la densité
de dislocation (c'est-a-dire I'énergie stockée) générée par des dislocations
géométriquement nécessaires en quantifiant la désorientation moyenne entre un point
donné et ses voisins les plus proches qui appartiennent au méme grain [9, 10]. La Figure
I1ILA.5 présente les cartographies KAM de I’alliage AZ31 recuit a 250 °C pendant
respectivement 5 min, 30 min et 24 h. Dans le cas présent, le paramétre KAM a été calculé
a partir de l'angle de désorientation moyen entre le point et ses troisiemes voisins en
excluant les désorientations supérieures a 5°. Comme le montre la Figure 111.A.5, les
grains formés dans les bandes de cisaillement ont la plus faible énergie stockée, c'est-a-
dire une densité de dislocation inférieure (couleur bleue), par rapport aux autres régions,
ce qui signifie que la recristallisation a eu lieu d'abord dans les bandes de cisaillement,

puis avec I'augmentation progressive du temps de recuit dans le reste de la microstructure.
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Figure 111.A.5 : Cartographies KAM de l'alliage AZ31 recuit a 250 °C pendant : (a) 5
min, (b) 30 min et (c) 24 h.

En général, les valeurs n obtenues dans la présente étude sont inférieures aux
valeurs théoriques (Tableau I.C.1), sauf pour 1’échantillon recuit a basse température (150
°C). De nombreuses études expérimentales sur différents métaux ont rapporté la déviation
de l'exposant d'Avrami par rapport aux valeurs théoriques. Par exemple, I’exposant
d’Avrami a été trouvé dans la gamme de 0.27-3.4 pour l'alliage AZ31 dans différentes
conditions de déformation et de recuit. [11, 12, 13, 4, 14-15, 16]. De plus, une gamme
inférieure de n (0.6-0.9) a également été signalée dans les alliages Mg-RE déformés et
recuits [16, 17].

Deux raisons principales ont été proposées pour expliquer les faibles valeurs de n
[18]. La premiére raison est la présence de sites de recristallisation non aléatoires dans
l'alliage déformé. La deuxieme raison est le taux de croissance des noyaux qui n’est pas
constant pendant le processus de recristallisation [18]. Comme on peut le constater, la
microstructure déformée présentée sur la Figure 111.A.1 montre clairement la présence de
grandes zones de bandes de cisaillement et de nombreuses macles. Il est bien connu que
ces caractéristiques de déformation sont des sites parfaits pour la formation de nouveaux

grains recristallisés qui conduiront a une distribution non aléatoire des noyaux et a des
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taux de croissance différents pour les différents grains individuels. En outre, la Figure
I11.A.6 montre clairement que la microstructure est hétérogéne méme aprés un recuit de
24 h a differentes températures de recuit. Les microstructures de tous les échantillons
présentent une distribution bimodale de la taille des grains ou les petits grains sont
principalement situés dans les bandes de cisaillement, comme I’indique les zones
délimitées sur la Figure 111.A.6. On peut observer que les microstructures des échantillons
recuits pendant 5 min a 150 °C et 250 °C contiennent des macles (voir fleches). La
recristallisation des échantillons recuits pendant 5 min a 150 °C est retardee par rapport
aux échantillons recuits a 250 et 350 °C dans le méme temps. La formation de grains
recristallisés est plus visible dans les échantillons recuits a 250 et 350 °C pendant 5 min.
Ceci est attribué a la température relativement plus élevée qui entraine un taux de
germination et de croissance plus important et une cinétique accélérée ce qui explique la
diminution de l'exposant d'Avrami ni avec l'augmentation de la température de recuit.
Apparemment, la dépendance de la cinétique de recristallisation a la température de recuit
n'est observée que pendant le premier régime puisque l'exposant d’Avrami du second
régime ny a été trouvé similaire dans les trois conditions de recuit. Ceci indique que

I’intégralité du processus de recristallisation s’est produite pendant le premier régime.
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Figure I11.A.6 : Cartographies TD-IPF montrant I'évolution de la microstructure de
I'alliage AZ31 recuit respectivement a 150, 250 et 350 °C pendant 5 min et 24 h. Une
distribution bimodale de la taille des grains est mise en évidence. Les fleches indiquent

la présence de macles.

L’énergie d'activation du régime | est égale a 74.1+5.7 kJ/mol, ce qui est inférieur
a I'énergie d'auto-diffusion aux joints de grains (92 kJ/mol) et a I'énergie d'auto-diffusion
dans le volume (135 kJ/mol) [19]. Une faible énergie d’activation de 65-88 kJ/mol a
également été signalée dans l'alliage AZ31 sous différentes conditions de déformation et
recuit [13, 14]. La réduction de 1’énergie d'activation constatée dans 1’alliage AZ31 est
principalement attribuée a I'accélération de la recristallisation statique due a la présence

d'hétérogénéités telles que des bandes de cisaillement. L’énergie d'activation du régime

52



Il est tres faible ~14.8+0.7 kJ/mol par rapport au régime I. On peut supposer qu'a ce stade,
I'achévement du processus de recristallisation ne nécessite plus une forte énergie
d’activation. Ceci peut étre confirmé par la lente diminution de la valeur de micro dureté
(stade I11) montrée dans la Figure I11.A.2, indiquant que la fraction recristallisée est restée
presque la méme.

Une équation JIMAK modifiée qui fait intervenir deux exposants d'Avrami a éte
proposée comme suit [20]:

X = A{1 — exp(=kyt")} + (1 — A){1 — exp(—k,t"?)} (1)

Ou A est la fraction de recristallisation dans le premier régime.

Les résultats de la fraction recristallisée ajustée avec I'équation IMAK modifiée
sont présentés dans la Figure 111.A.7 et les parametres d'ajustement sont indiqués dans le
Tableau I.C.1.
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Figure 111.A.7 : Ajustement de la fraction recristallisée X avec I'équation JIMAK

modifiée.

Tableau I11.A.2. Paramétres d'ajustement de la fraction recristallisée X avec I'équation

JMAK modifiée.

Regime | Regime 11
A N1 In (ky) n2 In (k2)
150°C 0.35 1.5 -6.50 0.7 -7.09
250°C 0.40 0.8 -5.25 0.4 -5.38
350°C 0.35 0.4 -3.47 0.5 -1.51
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Les courbes ajustées a l'aide de I'équation des deux exposants d'Avrami sont en
bon accord avec les courbes expérimentales, en particulier pour le premier régime. Il
semble que le second régime ait commencé lorsque 35-40 % (correspondant aux valeurs
A) de la microstructure est recristallisée.
111.A.3 Cinétique de croissance des grains
La Figure 111.A.8 montre I'évolution de la taille moyenne des grains en fonction du temps
de recuit de l'alliage AZ31 recuit respectivement a 150, 250 et 350 °C. Comme attendu,
la taille des grains augmente avec l'augmentation de la température et du temps de recuit.
La taille de grain de I'échantillon tel que déformé (9.2+1.2 um) augmente respectivement
aenviron 15.1+1.3, 18.2+1.2, et 21.2+1.0 um aprés 24h de recuit a 150, 250 et 350 °C. Il
est évident que pour toutes les conditions de température de recuit, la taille des grains
augmente rapidement jusqu'a 180 min, puis le taux de croissance des grains devient lent

au cours du reste du temps.
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Figure 111.A.8 : Evolution de la taille moyenne des grains en fonction du temps de recuit
de l'alliage AZ31 recuit respectivement a 150, 250 et 350 °C.

La Figure 111.A.9a présente le tracé de In(dD/dt) contre In(D)pour l'alliage AZ31
recuit a différentes températures de recuit. L'exposant de croissance des grains m a été
trouvé égale respectivement a 7.9, 9.5, et 10.3 a 150, 250, et 350 °C. Comme on peut le
remarquer, les valeurs de m trouvées sont trés éloignées de la valeur idéale (m = 2).
Comme pour I'exposant d'Avrami, I'exposant de croissance du grain m est rarement trouve

dans ses valeurs idéales dans le cas de conditions expérimentales réelles. La valeur de m
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a été trouvée dans la gamme de 2-15 dans les alliages a base de Mg sous diverses

conditions de déformation et de recristallisation (voir Tableau 1.C.2).
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Figure 111.LA.9 : Tracé de : (a) In(dD/dt) en fonction de InD et (b) In(c) en fonction de

1000/RT de l'alliage AZ31 recuit respectivement a 150, 250 et 350 °C.

L'énergie d'activation peut étre évaluée en tracant In(c) en fonction de 1000/RT
comme le montre la Figure I11.A.9b. L'énergie d'activation est égale a 109.2 +0.2 kJ/mol.
Elle est 1égeérement supérieure (+ 15 %) a celle trouvée pour 1’auto-diffusion aux joints
de grains (92 kJ/mol) et inférieure (-24 %) a celle rapportée pour la diffusion en volume
(135 kJ/mol). On peut considérer que I'énergie d'activation du présent alliage est
intermédiaire entre la valeur de la diffusion aux joints de grains et la diffusion en volume.

Les valeurs elevées de m et Qg indiquent une bonne stabilité thermique de I'alliage
AZ31 apreés laminage a chaud et recuit. Pour comparaison, le Tableau 1.C.2 présente
I'énergie d'activation de la croissance des grains rapportée dans la littérature de certains
alliages AZ31 et dautres alliages a base de Mg sous différentes conditions de
déformation. Les études rapportées ont trouvé une gamme proche de I'énergie d'activation
de la croissance des grains, sauf pour les alliages AZ31 et Mg-1,43Nd (% en poids)
séverement déformés respectivement par une compression angulaire a canal égal et une
torsion a haute pression. [21, 22]. Cependant, il faut noter que les valeurs de m utilisées
dans ces recherches ont été fixées a priori (m = 2) et non calculées expérimentalement.

Dans le cas présent, la valeur m a augment¢ avec I’augmentation de la température
de recuit. On pense qu’a basse température de recuit, I’annihilation des dislocations
contréle le processus de recristallisation, alors qu'a haute température de recuit, la

croissance des grains est le mécanisme dominant [23].
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Il faut souligner que les exposants de croissance des grains mesures différent de
la valeur théorique de m = 2. Cette divergence est attribuée a deux caractéristiques
principales : 1) la mobilité des joints de grains et 2) I'existence d'une valeur de taille de
grain critique a laquelle la croissance des grains s‘arréte[18]. Ces deux caracteristiques
sont principalement liées a de nombreux facteurs tels que 1’élement de soluté, la texture
cristallographique, la sous-structure des dislocations et les hétérogénéités de la
microstructure. [18, 24].

Parmi ceux-ci, on pense que la trainée des solutés, la texture et I'nétérogénéité
microstructurale sont les principaux facteurs responsables de I'énergie d'activation du
présent alliage. L'énergie d'activation pour la croissance des grains s'est avérée plus élevée
que pour auto-diffusion au joints de grains (95 kJ/mol) [25]. Dans le cas présent, la
ségrégation d'atomes de soluté et d'impuretés (Tableau 1.C.2) dans les joints de grains
pourrait entrainer une diminution de la vitesse de migration des joints de grains et donc
un retard dans la croissance des grains. L'effet de lI'augmentation de la concentration de
I'élément soluté sur le ralentissement de la cinétique de croissance des grains a été
clairement démontré dans les alliages Mg-xSc (x = 0,2, 0,3, 0,45 (% en poids)) [26] et
Mg-5AI-xTi (x =0, 10.3 (% en pds)). [26] et Mg-5AI-xTi (x = 0, 10.3 (% en poids)) [27]
(voir Tableau 1.C.2).

En outre, I'évolution de la texture illustrée a la Figure 111.A.10 montre que I'AZ31
laminé a chaud présente une texture typique basale ou les plans {0002} des grains sont

paralléles au plan de laminage (¢1 = 0-360°, ¢ = 0°, ¢2 = 0-60°) [28].
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Figure 111.A.10: Sections ODF a @2 = 0 et 30° de AZ31 aprés laminage a chaud et recuit
pendant 5 min et 24 h respectivement a 150, 250 et 350 °C.

Il a été signalé précédemment que l'alliage AZ31 tel que recu (avant le laminage
a chaud) présente déja une forte texture basale [29]. Par conséquent, la texture initiale est
conservée apres le laminage a chaud puis aprés les différentes conditions de recuit comme
le montre la Figure 111.A.10. Cependant, elle semble accompagnée d'un affaiblissement
de la texture comme le montre I'évolution de I’indice de texture illustrée a la Figure
I1ILA.11. L'indice de texture a été calculé a l'aide du logiciel MTEX selon I'équation
suivante [30]:

I'=sl; f2(9)dg @

Ou I est l'indice de texture, f(g) est I'intensité ODF a l'orientation g et G est I'espace
d'Euler.
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L'affaiblissement de la texture de recuit peut étre attribué a la faible fraction de la
recristallisation dynamique au cours du laminage a chaud (seulement 10 %) et a la
recristallisation au niveau des bandes de cisaillement qui a conduit a la formation d'une

variété d'orientations comme cela a été rapporté dans plusieurs alliages a base de Mg [31-

32].
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Figure 111.A.11: Evolution de l'indice de texture en fonction du temps de recuit de
I'alliage AZ31 recuit respectivement a 150, 250 et 350 °C.

Le développement de la texture contréle la distribution, I'énergie et la mobilité des
joints de grains, et par conséquent le taux de croissance des grains. La Figure 111.A.12
montre la distribution de la désorientation du joint de grain des échantillons AZ31 laminés
a chaud et recuits. La distribution de la désorientation des joints de grains pour les
materiaux a structure hexagonales compactes orientés de facon aléatoire est superposée

pour comparaison. [33].
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Figure 111.A.12: Distribution de la désorientation des joints de grains des échantillons
AZ31 : (a) laminés a chaud et recuits pendant 5 min et 24 h a (b) 150, (c) 250 et (d) 350
°C.

Comme preuve, ni ’échantillon laminé a chaud ni les échantillons recuits ne
présentent une distribution aléatoire. L’échantillon laminé a chaud présente une fraction
élevée (~ 53%) de sous joints de grains (désorientation inférieure a 5°) résultant de la
génération de dislocations due au processus de déformation. Le recuit a différentes
températures provoque la diminution de ces sous-joints en raison de la formation de
nouveaux grains et un déplacement vers des joints de grains a forte désorientation
(HAGB), comme on peut le voir sur les graphiques. Cependant, une fraction assez
importante de sous-joints est toujours présente méme apres un recuit de 24 heures (30 %
a 150 °C, 26 % a 250 °C et 9 % a 350 °C). La mobilité des sous-joints est contrblée par
la diffusion globale, tandis que la diffusion des joints de grains dans les métaux purs est
responsable de la mobilité des joints a angle élevé [34]. Cela peut expliquer I'énergie

d'activation intermédiaire trouvée dans la présente étude.
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Un pic autour de 30° peut étre clairement distingué dans les échantillons recuits,
correspondant & des joints de grains de 30° <0001> résultant du développement de la
texture basale [61]. Un autre pic notable autour de 86° peut étre vu dans les échantillons
recuits, en particulier aprés 5 min de recuit a 150 et 250 °C. Ce pic indique la présence de
macles d'extension ou l'axe ¢ des grains est réorienté de 86.8°. La présence de macles
dans les échantillons recuits signifie que la microstructure est encore hétérogéne. Pour
identifier les différents types de macles et leur évolution en fonction du temps de recuit,
la Figure 111.A.13 présente les cartographies 1Q montrant les différentes macles : macles
d'extension (86°<1120> en vert), macles de contraction (56°<1120> en rouge) et des
macles doubles (38°<1120> in blue) et 22°<1120> (en jaune) de I'échantillon recuit a 250
°C pendant respectivement 5 min, 30 min et 24 h. La fraction des différentes macles de
I'échantillon laminé & chaud et recuit est également presentée dans la Figure 111.A.13d.
Comme on peut le remarquer, la quantité de macles de contraction 56°<1120> et double
38°<1120> diminuent considérablement avec I'augmentation du temps de recuit tandis
que la fraction des macles double 22°<1120> reste stable tout au long du traitement de
recuit. Cela peut étre di a la faible mobilité de leurs joints. 1l a été récemment démontré
que les éléments solutés d'Al et de Zn peuvent se ségrerer dans les joints des macles
pendant le recuit, ce qui entraine un effet d'épinglage et empéche donc toute croissance
des macles [35, 36]. En revanche, la fraction de macles d'extension 86°<1120> augmente
continuellement avec I'augmentation du temps de recuit.

Une découverte intéressante (Figure 111.A.13e) est montrée dans la zone zoomée
de la cadre jaune dans la cartographie 1Q de I'échantillon recuit pendant 30 min (Figure
111.A.13b). A l'intérieur du grain, on peut remarquer une trace de macle (voir les fleches
noires) dans laquelle la macle spécifique semble disparaitre ou devenir plus étroit pendant
le recuit. Ce comportement est analogue a celui du processus de dé-macle observé lors du
chargement ou déchargement inverse de I'alliage AZ31 maclé [36, 37]. La cartographie
KAM de cette zone montre une énergie stockée élevée (forte densité de dislocation) le
long de la trace des macles (indiquée par des fleches). Cette observation démontre que les
macles sont une source d'hétérogenéité dans la microstructure pendant le traitement de

recuit.
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Figure 111.A.13 : Cartographie 1Q mises en évidence avec différents types de macles de
I'alliage AZ31 recuit a 250 °C pour : (a) 5 min, (b) 30 min, (c) 24 h, (d) évolution de la
fraction des différents types de macles, et () cartographies 1Q et KAM du zoom du cadre
jaune indiqué dans la Figure I11.A.13b.
I11.A.4. Relation Hall-Petch

La micro dureté (Figure 111.A. 2) et les valeurs de la taille moyenne des grains (Figure
I11LA.8) ont été utilisées pour évaluer la cinétique de recristallisation statique et de
croissance des grains. Enfin, il est intéressant de vérifier la validité de la relation Hall-
Petch pour les échantillons AZ31 laminés a chaud et recuits. En pratique, la relation Hall-
Petch peut étre commodément réarrangée en termes de micro dureté Vickers en posant la
contrainte d'écoulement ¢ égale a Hv/3 et cela permet une vérification indirecte et tres
simple de la relation Hall-Petch [38].

Cependant, les valeurs de la micro dureté ont été tracées en fonction des valeurs de la

taille moyenne des grains dans la Figure 111.A.14 en suivant I'équation suivante [38]:

K
H, = H, +FZ (3)
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Ou Hvgp est la micro dureté par friction qui caractérise la résistance du réseau cristallin au
mouvement des dislocations et Ky un paramétre qui refléte le réle des joints de grains
dans le durcissement. Ces deux parametres peuvent étre estimeés a partir d'un ajustement
linéaire de I'équation (3). La Figure I11.A.14 montre que la relation Hall-Petch se
maintient plus ou moins pour les différentes conditions de recuit avec les parametres
d'ajustement suivants : Hvo = 35.4+2.0 et Ky = 113.2 7.5 Hyum™/2,

75 : | ' l
¢ hot-rolled
m 150 °C
e 250°C
70 4 .
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I 65 B T
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Figure 111.A.14 : Evolution de la micro dureté en fonction de la taille moyenne des grains
représentant la relation Hall-Petch pour les échantillons AZ31 laminés & chaud et recuits.

La valeur Kn est proche de celle rapportée pour d'autres alliages AZ31 déformés
par laminage (~ 66.6-145 Hy pm*/2) [39-40]. En général, la Figure 111.A.14 montre que la
relation Hall-Petch est valable pour une large gamme de tailles de grain, cependant, il
semble que les valeurs au recuit a 150 °C (indiquées par une fleche) s'écartent Iégerement
par rapport a celles au recuit a 250 et 350 °C (ligne en tirets). On peut supposer que la
taille des grains et la densité des dislocations contribuent toutes deux au durcissement
pendant le recuit a basse température (150 °C). Alors que seule la taille de grain affecte
le durcissement a des températures de recuit elevées (250 et 350 °C).

Ce résultat démontre clairement le fort effet du processus de croissance des grains
sur les propriétés mécaniques et l'importance de comprendre les mécanismes de

croissance des grains pour contrdler les propriétés mécaniques des alliages.
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Partie B : Caractérisation
de la microstructure et
texture de ’alliage Mg-Ce
apres ECAP



111.B.1. Etat initial avant le traitement ECAP

La microstructure initiale de 1’alliage Mg-0.3Ce montré dans la Figure 111.B.1a
présente une microstructure typique de brut de coulée avec de gros grains (~ 1 mm)
contenant des phases secondaires distribuées en lignes droites, comme indiqué par les
fleches sur la Figure 111.B.1a. Malheureusement, I'identification de cette phase n'a pas été
possible a cause de leur petite taille mais, sur la base du diagramme de phase du system
Mg-Ce, elle peut étre associée a la phase Mg12Ce [1]. D’autres particules (en blanc) ont
également été observées (point 1) contenant environ 9.2 % en poids de Ce. Le point 2

présente la concentration de 1’élément Ce dans la matrice Mg.

(b)

. Point1

Point 1
Element Poids % Atomique % Err %
MgK 90.79 98.27 3.68
CelL 9.21 1.73 14.9
Point 2
Element Poids % Atomique % Err %
MgK 99.8 99.97 1.35
CeL 0.2 0.03 55.61

0 188Cets  3070kev et Octane Eite 25 Det

Figure 111.B.1:(a) Micrographie optique et (b) micrographie SEM avec analyses EDS de
1’état initial de I’alliage Mg-0.3Ce.
111.B.2. Evolution de la microstructure apres déformation par ECAP

La Figure III.LB.2 montre 1’évolution de la microstructure obtenue par
micrographie optique de 1’alliage Mg-0.3Ce déformé par ECAP respectivement a 300 et
350 °C apreés 1, 2 et 4 passes. Une precipitation dynamique s’est produite au cours de la
déformation par ECAP et elle est plus prononcée dans les échantillons déformés a 300 °C,
tandis que de petits grains se sont développés dans les échantillons déformés a 350 °C

résultant de la recristallisation dynamique.
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Figure 111.B.2: Micrographies optiques de I’alliage Mg-0.3Ce déformé par ECAP
respectivement a 300 et 350 °C jusqu’a 1, 2 et 4 passes, Les fleches indiquent les zones
sans précipitation (Particule free zone, PFZ).

La comparaison microstructurale des deux conditions de déformation (a 300 et
350 °C) montre que la recristallisation dynamique est retardée ou inhibée par la
précipitation dynamique au cours de la déformation a 300 °C. Des observations similaires
ont été rapportées pour l'alliage WE54 (Mg-5Y-4Nd-0.5Zr, % en pds) déformé par
compression uniaxiale et par compression plane a 300 °C [3]et dans I’alliage AZ91 (Mg-
9Al-1Zn, % en pds) déformé par ECAP a 300 °C jusqu’a 4 passes [2]. Dans ce cas, les
précipitées agissent comme une barriére a la migration des joints de grains (Zener
pinning). [3, 2].

Il est intéressant de noter que des zones PFZ se sont formées le long des joints de
grains et des zones de secondes particules stables sous forme de lignes droites, comme le
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montrent les fleches de la Figure 111.B.2. Le développement des zones PFZ sont largement
rapportées dans les alliages a base d'Al [4-5] mais rarement dans les alliages & base de
Mg [6, 7]. Plusieurs mécanismes ont été proposés pour expliquer la formation des PFZ,
tels que l'appauvrissement en lacunes [8, 9], épuisement des solutés [10, 11], et la
dissolution des zones de Guinier-Preston (GP) [12]. L'appauvrissement en lacunes ne
semble pas étre une raison précise pour la formation de PFZ dans le cas présent car il est
bien connu que la déformation ECAP peut introduire une densité élevée de défauts. La
séquence de précipitation rapportée pour la solution solide de Mg-Ce peut étre décrite
comme suit Solution sursaturée de Mg — GP-zone — P1 (MgsCe) — B (Mg12Ce) [13].
Par conséquent, on peut suggérer que le soluté et la dissolution de la zone GP sont les
principaux mécanismes responsables de la formation des zones PFZ dans le présent
alliage. Cependant, la figure 111.B.3 montre que la largeur des PFZ diminue avec
I'augmentation du nombre de passes et la diminution de la température de déformation.
La largeur des zone PFZ est définie ici comme la distance de la zone dénudée de part et

d'autre du joint de grains [14].

16 — - . . : ‘ :
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Figure 111.B.3: Evolution de la largeur des zones PFZ en fonction du nombre de passes
de I’alliage Mg-0.3Ce déforme respectivement a 300 et 350 °C.
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La largeur des zones PFZ diminue avec l'augmentation du taux de déformation,
ce qui indique que la précipitation est renforcée au cours la déformation due a
I'accumulation de défauts tels que les dislocations pres des joints de grains. Il a été
constaté que la largeur des zones PFZ diminue avec la taille des grains dans l'alliage Mg-
8Al-0.5Zn (% en pds) [6]. Il est intéressant de noter que la largeur dees zones PFZ dans
I'alliage Mg-8AlI-0.5Zn (dans la gamme de 0.4-0.6 um) est beaucoup plus petite que celles
obtenues dans le présent alliage (dans la gamme de 8-14 um). Les éléments d'alliage
jouent un roéle important dans la formation des zones PFZ et leur largeur [15].

La largeur des zones PFZ est plus grande dans les échantillons déformés a 350 °C
qu'a 300 °C, ce qui confirme que la précipitation dynamique est moins prononcée dans
les échantillons deformés a 350 °C. La présence de la recristallisation dynamique dans
les échantillons déformés a 350 °C peut également influencer la largeur des zones PFZ.

Afin d'étudier plus en détail I'effet de la recristallisation dynamique sur I'évolution
microstructurale de I'alliage Mg-0.3Ce déformé par ECAP, les figures I11.B.4 et 111.B.5
montrent les cartographies OIM en IPF aprés 1, 2 et 4 passes. Les trais noirs et blancs
indiguent respectivement les joints HAGBs et joints LAGBs. La taille moyenne des

grains est indiquée dans la partie supérieure des cartographies.
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Figure 111.B.4 : Cartographies ED-IPF montrant la microstructure de 1’alliage Mg-0.3Ce
apres ECAP a 300 °C : (a, b) 1 passe, c) 2 passes et d) 4 passes.

Pour les deux températures de déformation, il est évident que la microstructure
aprés 1 et 2 passes est trés hétérogéne. Apres 1 passe a 300 °C, la microstructure contient
toujours de gros grains mais avec la présence sous-joints et de plusieurs macles. Apres 2
passes, une microstructure différente est observée dans laquelle une structure bimodale
est formée, avec des grains allongés déformés entourés de grains fins équiaxes en forme
de collier résultant de la recristallisation dynamique (Figure 111.B.4c).

On peut penser que le début de la déformation est contrdlé par le maclage
mécanique et qu'il se transforme ensuite en déformation par glissement avec
I'augmentation de la déformation. La Figure 111.B.5a montre que le maclage mécanique
est absent dans les microstructures des échantillons déformates a 350 °C. Il est bien connu
que l'activation des systémes de glissement non basal augmente avec la température de
déformation, ce qui rend le maclage mécanique inactif. On s'attend a ce que le
changement des mécanismes de déformation entraine un changement des mécanismes de

germination de la recristallisation dynamique.
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Figure 111.B.5: Cartographie ED-IPF montrant la microstructure de I'alliage Mg-0.3Ce
déformé par ECAP a 350 °C jusqu’a : (a, b) 1 passe, c¢) 2 passes et d) 4 passes.

Aprés 4 passes, une microstructure plus homogene peut étre observée avec la
diminution des grains déformeés allongés et la formation de grains équiaxes plus fins. La
formation de la microstructure fine est plus rapide aprés la déformation a 350 °C en raison
de I’augmentation du taux de la recristallisation dynamique. Un affinement trés efficace
de grain est obtenu aprés 4 passes ou la taille des grains passe de la gamme des millimétres
a I'état initial a respectivement 6.7 et 8.3 um apres ECAP a 300 et 350 °C. Cependant,
une distribution uniforme de la taille des grains n'est pas encore atteinte pour les deux
conditions. Ainsi, le développement d'une microstructure homogéne dans l'alliage Mg-
0.3Ce pourrait nécessiter plus de passes ECAP.

La présente étude montre que la déformation par ECAP de l'alliage Mg-0.3Ce brut
de coulée entraine un trés bon affinement du grain par rapport aux autres alliages a base
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de Mg. Cet excellent affinement du grain n'a pas été obtenu dans les alliages
conventionnels a base de Mg-Al tels que les alliages AZ31 et AZ61 (Mg-6Al-1Zn, % en
pds) [16-17], ou dans I’alliage Mg-Zn-Ca-Mn [18] et les alliages Mg-13Gd-4Y-2Zn-
0.6Zr (% en pds) [19] dans des conditions de déformation ECAP similaires (c'est-a-dire
ECAP par la voie Bc jusqu’a 4 passes). Par exemple, d'une part, deux alliages AZ31 avec
une taille de grain initiale de 390 um [16] et 48 um [20] ont été affinés a 3.5 um et 3.9
um apres 4 passes respectivement a 250 et 240 °C. D’autre part, la taille des grains de
I’alliage AZ61 diminue de ~ 60 um a ~ 20 um apres 4 passes a 300 °C [17]. En outre, les
études rapportées montrent que ECAP en plusieurs étapes avec une température de
traitement progressivement décroissante favorise un raffinement supplémentaire des
grains jusqu'a ~ 250 nm [21-23].

Comme le montre la Figure I11.B.6, la fraction des grains recristallisés augmente
avec le nombre de passes ECAP et la température de déformation. On peut remarquer que
la fraction de la recristallisation dynamique augmente continuellement jusqu'a 4 passes
dans le cas des echantillons déformés a 300 °C tandis que la fraction de la recristallisation
dynamique de I'échantillon déformé a 350 °C augmente rapidement apres 2 passes
(51.3 %) puis augmente lentement jusqu'a 57.8 % aprés 4 passes. Cependant, une fraction
relativement similaire de est observée pour les échantillons déformés jusqu’a 4 passes
aux deux tempeératures (~ 55 % a 300 °C et ~ 58 % a 350 °C). Cette similitude confirme
que l'effet de la précipitation dynamique est moins prononcé pour les déformations
élevées. Cependant, la recristallisation dynamique est extrémement retardé dans le
présent alliage par rapport a l'alliage AZ91 (Mg-9Al-1Zn, % en pds) déformé dans des
conditions similaires (i.e. ECAP a 310 °C jusqu’a 1-4 passes via route Bc) et subissant
une précipitation dynamique de Mg17Al12 dans laquelle la fraction de la recristallisation
dynamique est passée de 39 % apres 1 passe a 77 % apres 4 passes [2]. Récemment, il a
été constaté que l'alliage binaire Mg-0.4Dy (% en pds) montre aussi un retard dans la
recristallisation dynamique lors d’une compression plane a 400 °C et a une vitesse de
déformation de 10 s? alors qu’une recristallisation dynamique compléte est souvent
observée dans les alliages a base de Mg sous des conditions de deformation similaires [3,

24-25].
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Figure 111.B.6: Cartographies GOS de I’alliage Mg-0.3Ce déformé par ECAP a 300
(colonne de gauche) et 350 °C (colonne de droite) jusqu’a respectivement 1, 2 et 4 passes.

Ce comportement a été expliqué par le fait que l'activation de systémes de
glissement non basaux tels que le systéme de glissement pyramidal <c + a> est facile
pendant la deéformation dans les alliages Mg-TR et dans ce cas la recristallisation
dynamique n'est plus nécessaire pour accommoder la déformation [24]. En effet, il a été
récemment signalé que le systeme de glissement pyramidal <c + a> est le principal mode
de déformation responsable de 1’accommodation de la déformation a température

ambiante dans 1’alliage Mg-0.5Ce (% en pds) [26]. De plus, la ségrégation des solutés RE
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aux joints de grains retarde fortement la recristallisation dynamique en supprimant la
mobilité des joints de grains [27].

La Figure 111.B.7 présente I'évolution de la taille des grains recristallisés en
fonction du nombre de passes ECAP pour les deux températures de déformation. La taille
des grains recristallisés diminue avec I'augmentation du nombre de passes ECAP pour les
deux conditions et semble ensuite se stabiliser a 4 passes autour de respectivement 2.0 et
4.3 um a 300 et 350 °C. La taille des grains recristallisés augmente avec 1’augmentation
de la température de déformation. En effet, I’augmentation de la température de

déformation a conduit a une croissance des grains dynamiquement recristallisés.
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Figure 111.B.7: Evolution de la taille des grains dynamiquement recristallisés en fonction
du nombre de passes ECAP pour l'alliage Mg-0.3Ce déformé a 300 et 350 °C.

Jusqu'a présent, et sur la base des résultats obtenus, on peut reconnaitre que la
temperature optimale pour le traitement ECAP de I'alliage Mg-0.3Ce est de 300 °C
puisque la formabilité était insuffisante a des températures inférieures (150 et 250 °C) et
que la croissance des grains se produit a une température plus élevée (350 °C).

Il est intéressant de noter que différents mécanismes de DRX ont été observés
dans D’alliage Mg-0.3Ce déformé par ECAP, en particulier au stade précoce de la
déformation a 300 °C (1 et 2 passes). La Figure 111.B.8 présente un zoom de la
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cartographie IPF de I'échantillon déformé jusqu’a 1 ECAP passe a 300 °C. Le premier
mécanisme identifié est le mécanisme TDRX. Les différentes macles sont mis en
évidence dans la Figure 111.B.8b comme suit : macle d'extension 86° <11-20>+10° en
vert, macle de contraction 56°<11-20> +10° (en noir), macles doubles 38°<11-20> +10°
(en bleu) et 22°<11-20> +10° (en rouge). Comme on peut le remarquer, les macles
doubles contiennent plusieurs grains fins. La présence de dislocations et leur
réarrangement a l'intérieur des macles entrainent leur subdivision en sous-grains et, par
conséquent, leur transformation en nouveaux grains ayant des joints HAGBs avec
I’augmentation progressive du taux de déformation [28].

Au contraire, les macles d'extension dans le présent alliage ne semble pas étre des
sites préférentielles pour la nucléation de nouveaux grains comme le montre la Figure
I11.B.8a. Cela peut confirmer les observations selon lesquelles les macles d'extension ne
sont genéralement pas des site favorables pour DRX en raison de la faible accumulation
de contraintes en leur sein et de la faible mobilité de leurs joints de macles [29,30]. Il a été
signalé que méme pendant le traitement de recristallisation statique, aucune germination
de nouveaux grains n'a été observée dans les macles [31,32].

Cependant, il a été récemment observé que le TDRX se produit au niveau des
macles d'extension dans I’alliage déformé Mg-0.4Dy [24]. Comme on peut le voir sur la
cartographie IQ+ED-IPF présentée sur la Figure 111.B.8a, de fines précipitées sont
distribuées a I’intérieur du macle d’extension, ce qui peut empécher le développement de
dislocations et les sous-joints. Cependant, les figures de p6les {0002} correspondantes
(Figure 111.B.8c) montrent que les différentes macles peuvent créer de nouvelles
orientations. Les grains dynamiquement recristallisés a I'intérieur des macles développent
une orientation similaire a celle du macle héte. En revanche, l'intersection des macles
avec les joints de grains génére un grand nombre de grains dynamiquement recristallisés
avec des orientations variées, comme le montre le rectangle jaune dans la Figure 111.B.8a
et la figure de pole {0002} correspondante. On peut suggérer que l'intersection des macles
avec les joints de grains fournit une force motrice supplémentaire pour la germination des

grains.
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Figure 111.B.8: Zone de I’échantillon Mg-0.3Ce déformé a 300 °C jusqu’a 1 passe : (a)
cartographie IQ+ED-IPF, (b) cartographie montrant la présence de différentes macles, (c)
les figures pbles {0002} correspondantes indiquant les orientations des grains parents (P),
les macles d'extension (ET) et la bande macle (TB) et (d, ) cartographie des éléments
chimiques montrant la distribution des éléments Mg et Ce.

Le second mécanisme observé dans I'échantillon déformé a 300 °C jusqu’a 1 passe
est la mécanisme PSN [33]. Comme on peut le voir sur la cartographie des éléments Mg
et Ce (Figures 111.B.8d et 111.B.8e), de nouveaux petits grains avec des orientations
différentes sont formés autour d’une particule riche en élément Ce (~ 2.5 um de diametre).
De maniére surprenante, cette grande particule est située a proximité d’une macle.
Cependant, les mécanismes TDRX et PSN n'ont été observés qu'aprés 1 ECAP passe a

300 °C, ce qui permis de conclure que ces mécanismes ne peuvent fonctionner qu'a faible
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déformation et a une température de déformation relativement basse. En effet, les
nouveaux grains recristallisés résultant du TDRX ne pouvant pas étre reconnus avec une
augmentation de la déformation ou de la température de déformation puisque les macles
peuvent croitre et finalement consommer entierement le grain parent, ce qui les rend
indiscernables de la microstructure originale [34]. D'autre part, le mécanisme PSN n'ést
pas largement présent dans la microscture de déformation et semble avoir un effet mineur
sur la recristallisation dynamique.

La cartographie ED-IPF d’une région sélectionnée prés du joint de grains du
méme échantillon (1 passe a 300 °C) présentée dans la Figure I11.B.9a illustre un troisieme
mécanisme qui est le mécanisme de recristallisation dynamique discontinue [35]. Il est a
noter que le mécanisme discontinue est considéré comme le principal mécanisme
responsable de la formation de nouveaux grains a haute déformation (eeq> 0.8) dans les
alliages déformés a base de Mg [36,37]. Il est remarqué, que le mécanisme discontinue a
une température de déformation moyenne a élevée entraine la formation de nouveaux
grains ayant des orientations similaires a celles des grains déformés. Cependant, méme si
la déformation est élevée apres 1 passe (geq = 0.9), le mécanisme discontinue n'est pas
dominant et les orientations des nouveaux grains sont différentes de celles des grains
adjacents. Ce comportement peut étre attribué a au moins deux raisons : 1) la taille initiale
des grains et 2) la présence de particules secondaire et des précipités le long des joints de
grains. En effet, il a été trouvé que le taux de migration des joints grains issus du
mécanisme discontinue au sein des gros grains est tres limité [38,39]. Comme le montre
la cartographie IQ+ED-IPF dans la Figure I11.B.9b, le joint de grain contient des
particules de précipité. Cela peut suggérer que ces précipités pourraient empécher la
formation de nouveaux grains par un effet de coincement. En outre, les orientations des
nouveaux grains sont complétement différentes de celles des grains déformés adjacents.
On pense que l'effet PSN a tendance a se produire aux joints des grains.

La Figure 111.B.9b révéle que la formation de nouveaux grains peut se produire
dans les zones PFZ adjacente aux joints de grains et ne peut pas traverser la largeur des
zones PFZ (voir les fleches de la Figure 111.B.9b). En outre, comme I’indique la Figure
I11.B.9b, des zones PFZ se sont également formées le long des particules stables et leur
largeur sont inférieure a celle des joints de grains. Une inspection minutieuse de la
cartographie 1Q+ED-IPF (Figure III.B.9b) indique que I’intérieur de certains grains
dynamiquement recristallisés contiennent des précipites, ce qui suggére une certaine

relation de compétition entre la précipitation dynamique et la recristallisation dynamique
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La Figure II1.B..9¢ montre la présence d’un quatriéme mécanisme ou de nouveaux
grains commencent a se former a I’intérieur du grain déformé, c’est la recristallisation
continue[38,40]. L’accumulation de dislocations est confirmée par la cartographie KAM
présentée dans la Figure 111.B.9c.

Apparemment, le mécanisme de recristallisation continue permet la génération de
nouveaux grains avec des orientations différentes de celle des grains déformes, comme le

montre la figure de pdle {0002} de cette région.
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Figure 111.B.9: Zone sélectionnée de I'échantillon déformé a 300 °C jusqu’a 1 passe
montrant les mécanismes de recristallisation dynamique discontinue et continue : (a)
cartographie ED-IPF, (b) cartographie 1Q+ED-IPF et c) cartographies ED-IPF, 1Q et
KAM de la zone encadrée en rouge sélectionnée dans (a) et la figure pole {0002}
correspondante.

Avec I’augmentation du taux de déformation, le mécanisme de recristallisation
dynamique continue semble dominer plutét que le mécanisme de recristallisation
dynamique discontinue comme on peut le voir clairement dans 1’échantillon déformé
jusqu’a 2 passes a 300 °C (Figure II1.B.2b) et sa zone sélectionnée montrée dans la Figure
I11.B.10a. Les grains sont encore grands et contiennent une fraction élevée de LAGBES, ce
qui entraine la formation d’un gradient d’orientation a l'intérieur de ceux-ci, comme le
montre I’augmentation progressive du profil de I’angle de désorientation des lignes de A

a B et de C a D (Figure I11.B.10b). Les cartographies séparant les grains déformés et
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recristallisés présentées dans les Figures 111.B.10c et d montrent que de nombreux
nouveaux grains recristallises ont des orientations différentes de celles des grains
déformés. Le mécanisme continue a entrainé le développement d’une structure en collier
similaire a celle du mecanisme discontinue (Figure 111.B.10c). De plus, les deux
mécanismes ont entrainé le développement de nouvelles orientations. Ce résultat indique
que les mécanismes continue et discontinue ont été activés de maniére concomitante,

rendant leur séparation difficile avec I’augmentation du taux de déformation.
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Figure 111.B.10: (a) Cartographie ED-IPF d’une zone sélectionnée de I'échantillon
déformé a 300 °C jusqu’a 2 passes, (b) profil d'angle de désorientation le long des lignes
AB et CD, (c, d) cartographie ED-IPF et figure de p6le {0002} montrant respectivement
I’orientation des grains déformés et dynamiquement recristallisés.

Dans le cas de la déformation a 350 °C, I’identification des mécanismes de
recristallisation dynamique n’a pas été possible car les grains recristallisés se sont déja
formés peu apres 1 passe et ont subi méme une croissance des grains apres 4 passes.

Le rapide recristallisation et la croissance des grains dynamiquement recristallisés
provoquent la diminution de la valeur de micro dureté des échantillons deformes a 350 °C

par rapport a ceux déformés a 300 °C, comme le montre la Figure I11.B.11a. La valeur
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Hv augmenteé respectivement de 37 Hv a I'état initial a 51 Hv et 46 Hv aprés 1 passe a
300 et 350 °C. Les valeurs Hv continuent d’augmenter avec le nombre de passes ECAP
pour atteindre une valeur respectivement de 64 et 55 Hv aprés 4 passes a 300 et 350 °C.
L’augmentation des valeurs Hv est une conséquence évidente de l'augmentation de la

densité des dislocations et I’affinement de la taille des grains.
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Figure 111.B.10: Evolution de : (a) la micro dureté Hv et (b) facteur d'inhomogénéité en
fonction du nombre de passes ECAP de Mg-0.3Ce déformé respectivement a 300 et
350 °C.

L’inhomogénéité de la déformation au cours de la déformation peut étre estimée

par le facteur d'inhomogénéité (IF) en utilisant I'équation suivante [41]:

x 100 1)

ou n est le nombre de mesures de micro dureté sur chaque échantillon, Have la valeur
moyenne de micro dureté, et Hv; la valeur de micro dureté de la iéme mesure.
L’évolution du facteur IF en fonction du nombre de passes ECAP de 1'alliage Mg-
0.3Ce est présentée a la figure 111.B.10b. Une microstructure tres homogéne conduit a une
valeur faible du facteur IF [41]. Comme on peut le voir, le facteur IF de l'alliage Mg-
0.3Ce augmente apres 1 ECAP passe, principalement en raison de I'écrouissage
(génération de caractéristiques de déformation telles que la densité de dislocation) ce qui
a généré I'inhomogénéité de la microstructure et les propriétés mécaniques. Cependant,
le facteur IF de I'échantillon déformé a 300 °C est 2 fois plus élevé que celui de
I'échantillon déformé a 350 °C, probablement en raison de la précipitation dynamique,
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comme le montre la figure 111.B.2, qui provoque un durcissement supplémentaire en tant
qu'obstacle au mouvement des dislocations.

Dans le cas de la déformation a 300 °C, la valeur du facteur IF diminue
continuellement avec l'augmentation du nombre de passes ECAP, impliquant
I'amélioration de I'nomogénéité de la déformation due a I'affinement des grains. Plusieurs
études ont rapporté des tendances similaires du facteur IF en fonction de I'augmentation
de la déformation au cours de déformations séveres [42-43]. En revanche, dans le cas de
la déformation a 350 °C, le facteur IF diminue d'abord apres 2 passes, puis augmente a
nouveau aprés 4 passes. Ces résultats indiquent que les échantillons déformés a des
températures élevées présentent une microstructure plus homogeéne, sauf a un niveau de
déformation élevé (4 passes) ou la croissance des grains dynamiquement recristallisés
semble causer I'augmentation de I'inhomogénéité des propriétés mécaniques.

111.B.3. Développement de la texture apres ECAP

L'évolution de la texture des grains déformés et recristallisés en fonction du
nombre de passes ECAP pour les deux températures de déformation est présentée dans la
Figure 111.B.11 en termes de figures de p6les recalculées {0002}. 1l convient de noter que
la texture initiale n'a pas été mesurée en raison des gros grains de I'alliage tel que coulé.
Les principaux composantes et fibres de la texture idéale ECAP (le cas d’un moule
d’angle ® = 90°) pour les matériaux HCP sont énumerés dans le Tableau 111.B.1 et
également illustrés dans la Figure I111.B.11. Les composantes de la texture ECAP sont
dérivées de celles du cisaillement simple (@1, ®, @2) en subissant une rotation
supplémentaire de ®/2 & @1 : (1 + D/2, @, ¢2) [44].

Dans le cas de la déformation a 300 °C, les grains déformés ont rapidement
développé une fibre partielle P partielle apres 1 passe avec un maximum situé a P1 (200°,
90°, 0°) et une forte orientation nommée C (60°, 45°, 30°) situé entre les fibres Ciet B
(Figure 111.B.11). Cette orientation a été rapportée dans plusieurs articles comme une
texture basale (fibre B) tournée d’environ 40-45° vers la direction d’extusion (ED) [45,
46-47]. Cette composante est formée par la rotation des grains induite par le cisaillement
et principalement due a l'activation du systeme de glissement basal <a> [48]. Les grains
recristallisés semblent développer deux fibres B et C1 (Figure 111.B.11). Aprés 2 passes,
la fibre Y s’est formée et la fibre partielle P avec un maximum situé a la composante P>
(20°, 80°, 0°). De plus, la composante C (60°, 45°, 30°) est formée dans les grains
recristallisés comme le montre la Figure 111.C.11. La composante C est devenue

dominantes dans les grains déformes et recristallisés (Figures 111.B.11) de I’échantillon
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déformé a 300 °C jusqu’a 4 passes. La domination de cette texture a été largement
rapportée dans les alliages & base de Mg déformés par ECAP [45, 47-50].
Apparemment, la déformation a 350 °C a conduit au développement de textures
différentes. Les composants C e tP, se sont formés peu aprés 1 passe dans les grains
déformés, tandis que le composant P2 semble étre remplacé par la fibre C1 dans les grains
recristallisés (Figure 111.B.11). La domination de la composante C apreés 4 passs a 300 °C
et sa formation rapide a 350 °C apres 1 passe confirme la domination du mécanisme
discontinue dans ces échantillons, car on pense que ce mécanisme renforce la texture
basale en limitant le glissement pyramidal [38].
Tableau I111.B.1. Position des composantes ideales de la texture ECAP pour les matériaux
HCP [44].

Notation Angle d'Euler (¢1, ®, ¢2)

B-fiber  (45°, 90°, 0-60°)

P-fiber  (125-225°, 90°, 0°)

Y-fiber  (345°, 90°, 0-60°)

Ci-fiber  (45°, 30°, 0-60°)

Co-fiber  (225°, 30°, 0-60°)

Cependant, la domination de la fibre P est claire dans les grains déformés et
recristallisés de 1'échantillon déformé jusqu’a 2 passes (Figures 111.B.11). Il convient de
mentionner que I'échantillon déformé jusqu’a 4 passes a 350 °C présente une texture
complétement différente de celle de I'échantillon déformé a 300 °C ou une nouvelle
composante située a S (80°, 90°, 0°) dans laquelle certains grains ont leur <0001>
parallele a direction transversale (TD) s’est développée dans les grains déformés et
recristallisés. Une formation de texture similaire a été rapportée dans les alliages LAE442
(Mg-4Li-3.5Al-1.3Ce, % en pds) et WN43 (Mg-4Y-3Nd, % en pds) déformés par ECAP

jusgu'a 8 passes en utilisant la route Bc [51,52].
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Figure 111.B.11: Figures de p6les {0002} recalculées des grains deformés et recristallisés
de l'alliage Mg-0.3Ce déformé par ECAP a 300 et 350 °C jusqu’a 1, 2 et 4 passes.

En conséquence, l'origine de la formation des composantes de la fibre P et de la
composante S (<0001> //TD) a été expliquée par l'activation massive des systemes de
glissement pyramidal et prismatique <c+a> [51,52].

L’instabilité de la texture avec I'augmentation du nombre de passes ECAP résulte

de la rotation de I'échantillon entre les passages ECAP (route Bc) qui provoque des
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changements orthogonaux dans le chemin de déformation aprés chaque passe [53]. De
méme, la persistance et la stabilité des composants de la texture de cisaillement dépendent
fortement de I'activation de différents systemes de glissement et de maclage. Par exemple,
la présence des fibres B, P et Y correspond a une forte activation du systéme de glissement
basal <a> tandis que I'activation du systéme de glissement pyramidal <c+a> entraine la
formation des fibres C.et C; [54]. Malgré la similitude de la fraction de la recristallisation
dynamique dans les échantillons déformeés jusqu’a 4 passes, les textures sont clairement
différentes (Figure 111.B.12).

La croissance des grains dynamiquement recristallisés dans I’échantillon déformé
a 350 °C peut étre une explication plausible de la modification de la texture. Le
développement de la texture de recristallisation est lié a la théorie de la nucléation orientée
et/ou de la croissance orientee [55]. La théorie de la nucléation orientée propose que la
formation d'une orientation spécifique reste stable au cours de la croissance ultérieure du
grain, tandis que dans la théorie de la croissance orientée, la stabilité de I'orientation du
grain dépend de la mobilité du joint de grain [55]. Dans la présente étude, la texture est
typique de celle rapportée pour la majorité des alliages a base de Mg (composant C)
lorsque les grains dynamiquement recristallisés sont petits (échantillon déformé a
300 °C). L'augmentation de la taille des grains dynamiquement recristallisés a entrainé la
formation de nouvelles orientations non seulement dans les grains dynamiquement
recristallisés mais aussi dans les grains déformés (échantillon déformé a 350 °C). On peut
conclure que la croissance préférentielle des grains est responsable de la modification de
la texture des échantillons déformés a 300 et 350 °C. En outre, il est désormais bien connu
que I’ajout d’¢éléments RE peut modifier de maniere significative la texture des alliages a
base de Mg pendant la déformation et le recuit ultérieur en affaiblissant la texture ou en
formant de nouvelles orientations [3,56].
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Partie C :Evolution de la
microstructure et de la
texture d'un alliage Mg-Ce
traité par ECAP pendant

un recuit 1sotherme



I11.C. Résultats et discussions
La Figure I11.C.1 montre I’évolution de la cartographie OIM de I’alliage Mg-

0.3Ce déformé par ECAP a 300 °C jusqu’a 1, 2 et 4 passes suivi d’un recuit a 450 °C
pendant 5, 30, 60 et 180 min. L'évolution de la fraction de la recristallisation statique (SR)
et de la taille des grains recristallisés en fonction du temps de recuit des échantillons est
présentée dans la Figure 111.C.2. La fraction de la recristallisation dynamique (DRX) au

cours de la déformation ECAP est egalement représentée sur la Figure 111.C.2.

1ECAP 2 _ 4 ECAP

5 min

30 min

0001 1120
Figure 111.C.1 : Evolution de la cartographie OIM de I’alliage Mg-0.3Ce déformé par
ECAP a 300 °C jusqu’a 1, 2 et 4 passes suivi d’un recuit a 450 °C pendant 5, 30, 60 et
180 min.
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Les microstructures des échantillons 1 et 2 ECAP sont encore hétérogéenes apres
un recuit de 5 min, comme le montre la Figure 111.C.1. La microstructure de I’échantillon
1 ECAP évolue avec I’augmentation du temps de recuit mais reste tres hétérogene. Elle
est formée d’un mélange de gros et petits grains recristallisés avec une taille moyenne de
49.0 um. On peut remarquer une grande quantité de macles, principalement des macles
d’extension (86° <1120>). La microstructure de I’échantillon 1 ECAP n'est pas
complétement recristallisée (85%) méme apres un long temps de recuit (180 min),
contrairement aux eéchantillons 2 et 4 ECAP qui ont atteint une fraction de 91 % a 180
min.

En revanche, une microstructure homogéne se forme progressivement dans
I'échantillon 2 ECAP avec l'augmentation du temps de recuit. La taille moyenne des
grains recristallisés passe de 2.8 um apres 5 min a 19.4 um apres 180 min.

Des grains fins d’une valeur moyenne de 3.2 um ont été formés dans 1’échantillon
4 ECAP apres un recuit de 5 min. La microstructure de I'échantillon 4 ECAP reste
homogeéne avec l'augmentation du temps de recuit et la taille des grains recristallisés
augmente a 18.6 um aprées un recuit de 180 min. La formation de macles d'extension est
limitée dans les échantillons 2 et 4 ECAP en raison de I’effet de la taille des grains.
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Figure 111.C.2 : Evolution de :(a) la fraction de recristallisation et (b) la taille des grains
recristallisés en fonction du temps de recuit des échantillons 1, 2 et 4 ECAP.
L’évolution de la distribution des angles de désorientation et la fraction des joints
LAGBs (1° <0 < 15°), macles d'extension et des HAGBs (15° < 0) avec le temps de recuit
des echantillons 1, 2 et 4 ECAP sont montrés dans la Figure I11.C.3. La distribution des
angles de désorientation dépend du nombre de passes ECAP plutdt sur de temps de recuit

(Figures 111.C.3a-c). Apparemment, les différentes fractions de joints de grains (Figures
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Fraction (%)

Fraction (%)

I11.C.3d-f) ne changent pas avec le temps de recuit pour tous les échantillons, a I'exception
de la diminution des joints LAGBs aprés un recuit de 30 min dans les échantillons 1 et 2
ECAP. Cependant, les fractions des joints LAGBs et les macles d’extension sont plus

élevées dans I'échantillon 1 ECAP comparé aux échantillons 2 et 4 ECAP.

(b) (c)

80 80
5 min Bl 5 min
I 30 min I 30 min
s, OO Elcomn || 5 60} B 50 min
= I 180 min| | & B 180 min
N C Al Eacstemicaaldesd |
c 40 40}
S 2
© @
E 20 = 20
0 0 0
0 15 30 45 60 75 90 0 15 30 45 60 75 90 0 15 30 45 60 75 90
angle de désorientation (°) angle de désorientation (°) angle de désorientation (°)
d e f
100( ) 100( ) 100()
ECAR 5min R 30 min 2ECAP 5min RN 30 min 4 ECAP 5 min 30 min
80} RRR&} 60 min == 180 min 80l 60 min == 180 min 8ol RRRZ} 60 min = 180 min
7 —_
60+ L 60} <
c =
40! S 40 2 -
® @ X
= b= KX
(T L el
20} 20t K
%
0%,
Jo%e
0 0
LAGBs Macle HAGBs LAGBs Macle HAGBs

Figure 111.C.3 : Distribution de I'angle de désorientation et évolution de la fraction des
joints LAGBs, des macles d'extension et des joints HAGBs en fonction du temps de recuit
de I'alliage Mg-0.3Ce déformé par ECAP jusqu’a: (a, d) 1 ECAP, (b,e) 2ECAP et (c, f)
4 ECAP.

La Figure 111.C.4 montre les figures de p6les {0002} recalculées de I’alliage Mg-
0.3Ce déformé par ECAP et recuit. Les principales composantes idéales de la texture
ECAP pour les matériaux HCP sont montrées dans les figures p0les et leurs descriptions
en angles d’Euler sont résumées dans le Tableau I11.B.1. En gros, la texture de
I’échantillon 1ECAP s’oscille avec 1’augmentation du temps de recuit entre les fibres C1
et B. Une nouvelle orientation appelée S (80°, 90°, 0°) est formée a partir du recuit a 60
min. Cette composant de texture S a été déja observée dans 1’alliage Mg-0.6Ce aprés

ECAP a 350 °C jusqu’a 4 passes [1]. La Figure 111.C.4 montre que la fibre B est formée
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dans I’échantillon 2 ECAP pendant le recuit entre 5 et 30 min et se transforme
progressivement en fibre P apres 60 min de recuit, puis en fibre C1 aprés 180 min. La
texture de I’échantillon 4 ECAP est caractérisée par une fibre C; retenue et cette texture

est stable pendant toute la durée du recuit.
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Figure 111.C.4 : Evolution de la texture de I’alliage Mg-0.3Ce déformé par ECAP et
recuit a 450 °C.
La Figure I11.C.5 présente I’évolution de la micro dureté Vickers en fonction du
temps de recuit de I’alliage Mg-0.3Ce déformé par ECAP et recuit a 450 °C. Les valeurs
Hv de I’état brut de coulée et de I’état déformé de 1, 2 et 4 échantillons ECAP ont été

ajoutées au graphique [1]. La valeur Hv de I’échantillon 1 ECAP est stable autour de 41
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Hv lors du recuit pendant 5 a 60 min, puis diminue Iégérement a 38,6+1Hv aprés 180
min. Alors que la micro dureté des échantillons 2 et 4 ECAP diminue rapidement avec
I’augmentation du temps de recuit pour atteindre une valeur similaire de 41.5+1.2Hv a
180 min de recuit. La diminution de la micro dureté est une conséquence de I’apparition
de phénomeénes de recristallisation et de croissance des grains. Cependant, les valeurs de
Hv de tous les échantillons sont toujours supérieures a la valeur initiale brut de coulée (37
Hv).
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Figure I11.C.5 : Evolution de la micro dureté Vickers en fonction du temps de recuit de
I’alliage Mg-0.3Ce déformé par ECAP et recuit a 450 °C.
I11.C.1. Effet de la déformation ECAP sur la recristallisation statique et la
croissance des grains
Les résultats de I’évolution de la microstructure et de la texture présentés dans
cette étude ont démontré que I’homogénéité de I’alliage Mg-0.3Ce déformé par ECAP
pendant le processus de recuit dépend fortement du nombre de passes ECAP, c’est-a-dire
I’accumulation de la contrainte. Par consequent, plusieurs parametres peuvent influencer
comme la taille initiale des grains, la distribution des secondes particules et la fraction
volumique de la recristallisation dynamique.
La déformation équivalente, eeq, st exprimée en fonction du nombre de passes
ECAP, N, de la maniére suivante [1, 2] :
Eeq = 0.98N 1)
L’homogénéité de la microstructure et la stabilisation de la texture tout au long du

temps de recuit augmentent avec le nombre de passages ECAP (déformation équivalente).
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La Figure 111.C.6 présente une zone plus grande montrant la microstructure de
I’échantillon 1 ECAP recuit pendant 180 min dans lequel la microstructure est toujours
hétérogéne méme apres un long temps de recuit. La faible déformation entraine une faible
fraction de la recristallisation dynamique et une fraction volumique significative de gros
grains non raffinés. Comme on le sait, les joints de grains sont des sites préférentiels de
germination, et le nombre de site de germination disponibles est donc trés faible pour
I’échantillon 1 ECAP. De plus, la microstructure de I’état brut de coulée (avant
déformation par ECAP) présente une tres faible quantité de joints de grains (gros grains
de ~ 1 mm) [1]. Ces conditions entrainent une diminution du taux de germination et, par
conséquent, retardent la recristallisation statique et provoguent I'nétérogénéité de la

microstructure, comme le montre les Figures I11.C.1 et 111.C.2.
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Figure 111.C.6 : (a) Cartographie ED-IPF, (b) figure p6le {0002} recalculée et (c)
distribution de la taille des grains de 1’échantillons 1 ECAP recuit pendant 180 min.
Les échantillons 2 et 4 ECAP ont été completement recristallisés apres un recuit
de 30 min tandis que la recristallisation de I'échantillon 1 ECAP a été retardée a 60 min
avec seulement 85 % de grains recristallisés.
La distribution des secondes particules affecte également le processus de
recristallisation statique. La Figure II1.C.7 montre la micrographie au microscope

électronique a balayage (MEB) avec les analyses par spectroscopie de rayons X a
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dispersion d'énergie (EDS) (points 1 et 2) des échantillons 1, 2 et 4 ECAP apres un recuit
de 30 min.

Déformé

Point 1 Point 2

Pds.% at.% Pds.% at.%
‘Mg 99.6 99.1 86.7 97 .4
Ce 0.4 0.1 13.3 2.6

Figure 111.C.7: Micrographies par MEB avec les analyses EDS (points 1 et 2) des
échantillons 1, 2 et 4 ECAP apreés recuit pendant 30 min.

11 faut noter que I’état initial contient deux types de particules secondaires : de tres
petites particules sous forme de ligne et des particules individuelles ayant une
morphologie globulaire [1]. La micrographie MEB (Figure 111.C.7) montre que les joints
de grains de I'échantillon 1 ECAP contiennent des particules secondaires qui limitent leurs
migrations. On peut voir les phases secondaires pour 2 et 4 ECAP (points blancs). Les
particules existent toujours le long des joints de grains dans I'échantillon 1 ECAP, méme
aprés un recuit de 30 min. Le zoom du rectangle jaune montre I'existence d'une zone PFZ
qui a était déja développée au cours de la déformation [1].

Les grains recristallisés statiquement contiennent des particules mais leurs joints
de grains sont libres. Ces particules semblent limiter la croissance des grains de l'alliage
Mg-0.3Ce par rapport a d'autres alliages a base de Mg dans des conditions similaires [3,
4, 5].
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Les mécanismes responsables de I'évolution de la microstructure et de la texture

dans les alliages Mg-RE ne sont pas completement élucidés mais il est établi qu'ils sont
fortement affectés par la concentration des éléments RE et leur solubilité limitée dans la
matrice Mg [6, 7].
Il est intéressant de noter que les échantillons 2 et 4 ECAP ont une taille de grain et une
valeur de micro dureté presque similaires, surtout au stade de la croissance du grain (recuit
pendant 180 min). On peut supposer qu'il existe un seuil de déformation (une déformation
critique de cisaillement) au-dela duquel I'évolution de la microstructure recristallisée est
similaire. Dans le cas présent, cette déformation critique est geq = 1.96 (2 ECAP).
Néanmoins, cette suggestion n'est pas pertinente pour I'évolution de la texture. Comme
on peut le voir sur la Figure 111.C.4, les textures des échantillons 2 et 4 ECAP ont un
comportement completement différent pendant le recuit isotherme. La texture de
I'échantillon 4 ECAP a été conservée tout au long de la recristallisation statique et de
croissance des grains. Alors que la texture de I'échantillon 2 ECAP change completement
du stade de la recristallisation statique a celui de la croissance des grains. Cette différence
est liée a la fraction de la recristallisation dynamique. Comme le montre la Figure 111.C.2a,
la fraction de la recristallisation dynamique pour les échantillons 2 et 4 ECAP est
respectivement de ~ 15 et ~ 55%. Il est bien connu que la texture est retenue pendant le
recuit si la recristallisation dynamique s'est produite au cours du processus de de
déformation [8-9]. Dans ce cas, et sur la base de la théorie de la germination orientée, la
formation et la croissance des nouveaux grains pendant le recuit ultérieur auront les
mémes orientations que les grains parents [10]. En cas d’absence de la recristallisation
dynamique, la texture de recristallisation est généralement différente de celle de la
déformation [11-12] et ceci est expliqué par la théorie de la croissance orientée [10]. Dans
cette théorie, la stabilité d'une orientation dépend de la mobilité du joint de grain, ainsi
certains grains avec des orientations spécifiques vont préférentiellement croitre au
détriment d'autres orientations [10].

La Figure 111.C.8 représente les cartographies KAM [13] des échantillons 1, 2 et
4 ECAP recuits pendant 5 min. L'énergie stockée de I'échantillon 4 ECAP est plus faible
en raison de I’apparition de la recristallisation dynamique au cours de la déformation
ECAP. L’énergie stockée est pratiquement similaire pour les échantillons 1 et 2 ECAP.
On s'attend donc a ce que les deux échantillons présentent le méme comportement de
recristallisation statiqgue. Cependant, le comportement de recristallisation est

complétement différent entre les deux échantillons.

100



100 pum
7

w
[

35
sl 0,,=155 A 0,,=148°
25} 25
& 20¢ £ 20
= =
S 15¢ S 15
3 8
x 10+ r 100
5t 5
0
0 1 2 3 4 5 0 1 2 3 4 5
Angle (°) Angle (°) Angle (°)

Figure 111.C.8 : Cartographies KAM et leur désorientation correspondante aux
échantillons recuits pendant 5 min : (a) 1 ECAP, (b) 2 ECAP et (c) 4 ECAP.

Afin de suivre la nature de I'énergie stockée dans les deux échantillons, la Figure
I11.C.9 représente les cartographies IPF, KAM, IQ avec la distribution des joints de grains
et les macles d'extension des zones sélectionnées des échantillons 1 et 2 ECAP recuits
pendant 5 min. Les fractions des joints VLAGBs (1°< 6 <5°), LAGBs (5°< 6 <15°),

HAGBSs (15°< 0) et les macles d'extension sont résumés dans le Tableau I11.C.1.
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h) cartographie de macles d'extension de zones sélectionnées des échantillons 1 et 2
ECAP recuits pendant 5 min.

L'énergie stockée dans I'échantillon 1 ECAP semble provenir de la fraction élevée
de macles d'extension. Il a été démontré précédemment que les macles d'extension
n'étaient pas des sites préférentiels pour la recristallisation dynamique DRX [1] ni pendant
la recristallisation statique puisque I'évolution de la microstructure en fonction du temps

de recuit indique que les macles n’évoluent pas.
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Tableau I11.C.1. Fraction de VLAGBs, LAGBs, HAGBs et macles d'extension dans les
échantillons 1 et 2 ECAP recuits pendant 5 min.
Echantillon 1°-5° 5°-15° 15°-180° Macles d’extension

(%)

(%) (%) (%)
1ECAP 705 5.0 24.5 18.8
2ECAP 596 15.1 25.3 0.5

Les différentes formes de macles d’extension peuvent étre observées dans la zone

sélectionnée de I’échantillons 1 ECAP recuit pendant 180 min, comme le montre la Figure
I11.C.10. Plusieurs macles peuvent étre trouvées a l'intérieur du méme grain sous la forme
de marches comme indiqué par la distance CD (Figure 111.C.10d).
Un autre type de forme est la croissance et la coalescence de macles d'extension, comme
indiqué par les fleches dans la Figure 111.C.10a. Ces types de macles semblent commencer
aux joints de grains et continuer a croitre jusqu'a consommer le grain parent comme
observé dans les grains G; et Go (Figures 111.C.10a et I11.C.10b) a cause de I'énergie
stockée élevée resultant de I’interaction dislocation/macle. La migration et la croissance
des macles d'extension est la raison principale de la modification de la texture de
I’échantillon 1 ECAP pendant le recuit. En fait, il a été démontré par des observations
EBSD quasi-in-situ que I'effet des macles d'extension sur la modification de la texture est
plus important que l'orientation des noyaux [14].

Une observation intéressante peut étre remarquée dans les Figures 111.C.10b et ¢
(rectangle noire) ou le grain avec LAGBs est a l'intérieur d'un autre grain. Les deux grains
ont la méme orientation comme on peut le reconnaitre sur la cartographie IPF (Figure
[11.C.10a). Le developpement des grains sous forme de grains isolés est une
caractéristique de la croissance anormale des grains [15, 16].
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Figure 111.C.10 : Zone sélectionnée de I'échantillon 1IECAP recuit pendant 180 min
montrant différentes formes de macles. (a) ED-IPF, (b) 1Q avec les macles d'extension,
(c) 1Q avec les types de joints de grains (VLAGBs, LAGBs et HAGBS) et (d) Profils de
désorientation des distances AB et BC indiqués dans la cartographie ED-IPF.

De toute évidence, I'énergie stockée dans I'échantillon 2 ECAP ne provient pas
des macles d'extension puisqu'une tres faible fraction a été détectée (0.5%) (Tableau
I11.C.1). En revanche, I'échantillon 2 ECAP contient une fraction significative de sous-
joints LAGBs (15.1%) comparé a I'échantillon 1 ECAP (5.0%). La présence des sous-
joints indique la dominance du processus de restauration [17]. Les résultats ont montré
que la présence de LAGBs assure une évolution homogene de la microstructure avec un
temps de recuit supplémentaire.

La texture est instable pour les échantillons 1 et 2 ECAP (ayant une énergie stockée
élevée) et conservée pour I'échantillon 4 ECAP (ayant une énergie stockée faible). Ceci
est en accord avec I'hypothése selon laquelle la possibilité de recristallisation de noyaux
avec une variété d'orientations peut augmenter avec 1’augmentation de I'énergie stockée
[18]. Habituellement, le développement de la fibre B au cours de la déformation ECAP
des alliages a base de Mg entraine une détérioration de la limite d'élasticité et une

mauvaise ductilité [19, 20]. Par conséquent, la modification de la texture pendant le
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traitement de recuit pourrait étre bénéfique pour améliorer les propriétés mécaniques de
I'alliage Mg-0.3Ce.
111.C.2. Effet de la fraction de DRX sur les mécanismes de recristallisation statique
La quantité de la recristallisation dynamique affecte largement I'évolution de la
microstructure et les mécanismes de texture responsables de la recristallisation statique
et de la croissance des grains. Pour I’échantillon 1 ECAP ou la recristallisation dynamique
était absente, deux principaux mécanismes de recristallisation statique ont été détectés
aprés un recuit de 30 min, comme le montre la Figure 111.C.11. Le premier mécanisme
est le développement des sous-grains (recristallisation continue), comme le montre
respectivement les zones 1 et 2. Le grain recristallisé (G1) est formé par I’accumulation
de dislocations a l'intérieur du grain et se transforme progressivement en LAGB puis en
HAGB avec l'augmentation du temps de recuit [21]. Le deuxieme mécanisme est PSN,
comme illustré dans les zones 2 et 3. La présence de gros particules, comme le montre la
Figure 111.C.7, empéche le mouvement des dislocations ce qui conduit a leur
accumulation autour de ces particules, progressivement transformées en LAGB et
finalement en nouveaux grains [22]. 1l est a noter que les mécanismes PSN et TDRX sont
les principaux mécanismes de la recristallisation dynamique dans 1’échantillon 1 ECAP
a 300 °C [1]. Les figures de pdle {0002} correspondantes montrent que les orientations
des grains recristallisés des deux mécanismes étaient différentes des grains parents
déformés. Ceci explique Il'instabilité et la modification de la texture de I'échantillon 1

ECAP en fonction du temps de recuit (Figure 111.C.4).

105



WOoz}

- ND

grain
déformé

=
S
=
2

muwucl

RO e wN

(=3

grain
déformé

0

‘1’ V: \*ND
/ grain

|~ deforme

Figure 111.C.11 : (a) cartographie IPF et (b) 1Q mise avec les types de joints de grains
(VLAGBs, LAGBs et HAGBs) des zones intéressantes de 1’échantillon 1 ECAP recuit
pendant 30 min. Différents mécanismes de recristallisation statique sont observés dans
cet échantillon : Zone 1 : Mécanisme sous-grains, Zone 2 : Mécanismes sous-grains et
PSN et Zone 3 : Mécanisme PSN.

Dans le cas de I'échantillon 2 ECAP ou la recristallisation dynamique est limitée
(15%), la recristallisation statique semble commencer dans les bandes de cisaillement
pendant le recuit pendant 5 min comme le montre la Figure I11.C.12. Les grains
recristallisés dans la bande de cisaillement développent une fibre C1 en plus de la fibre B.
Il est bien connu que la germination dans les bandes de cisaillement conduit a la formation
de grains avec des orientations variées [23, 24]. Une inspection minutieuse de la
microstructure de I'échantillon 2 ECAP apreés un recuit de 60 min (Figure 111.C.1) montre
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que certaines traces de cisaillement peuvent encore étre observées. L'évolution de la
texture de I'échantillon 2 ECAP aprés 180 min (Figure 111.C.4) a démontré que les grains
avec une fibre C1 se développent de préférence aprés un long traitement de recuit (étape

de croissance du grain).

0001 1120
{0002} _ 55 D _ {0002} _s

N

\ | 120 7/ 3
\ A
I\ 1° ND
il A
4 W\
5

P-fiber max: 24 mrd P-fiber max: 8.8 mrd

Figure 111.C.12 : (a) Grains déformés et (b) grains recristallisés et leur figures péle
{0002} recalculée de I'échantillon 2 ECAP recuit pendant 5 min.
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Conclusion générale

La cinétique de recristallisation statique et de croissance des grains de l'alliage
AZ31 a été évaluée apres un laminage a chaud a 350 °C et une réduction d’épaisseur de
70 % suivi d’un recuit a 150, 250 et 350 °C de 5 min a 24h. Les principaux résultats sont :

e Larecristallisation statique a été décrite a I'aide du modéle IMAK et deux régimes
ont été déterminé. Dans le premier régime, I'exposant d’Avrami est compris entre
1.5-0.35 dépendant de la température de recuit et I’énergie d’activation de la
recristallisation trouvée est de 74.1 + 5.7 kJ/mol. Dans le deuxieme régime,
I'exposant d’Avrami entre 0.1- 0.2 a été trouvée dans toutes les conditions de
recuit et une trés faible énergie d’activation de recristallisation de 14.8 + 0. 7
kJ/mol a été trouvée.

e La cinétique de croissance des grains suit bien I'équation générale D™ — D{"* =
ct,avec m=17.9, 9.5 et 10.3 respectivement aux températures 150, 250 et 350 °C.
L’énergie d’activation de la croissance des grains a été trouvée égale a 109+0.2
kJ/mol.

L’alliage Mg-0.3Ce a été déforme avec succés par ECAP a 300 et 350 °C
jusqu’a 4 passes en utilisant la route Bc. L'évolution de la microstructure, de la texture et
des propriétés mécaniques a été étudiée par EBSD et par micro dureté Vickers. Les
résultats ont montré que :

e Un affinement significatif des grains a été obtenu apres 4 ECAP grace a la
recristallisation dynamique ou la taille initiale des grains diminue de 1 mm jusqu’a
respectivement 6.7 et 8.3 um aprés 4 ECAP a 300 et 350 °C.

e Larecristallisation dynamique se produit via les mécanismes TDRX et PSN. Avec
I’augmentation de la déformation, les mécanismes SD et GBDRX dominent. La
micro dureté augmente avec 1’augmentation du nombre de passes et la diminution
de la température de déformation.

Par la suite, la recristallisation statique et de croissance des grains de I'alliage
Mg-0.3Ce a été étudié aprés ECAP a 300 °C pour N =1, 2 et 4 passes suivi d'un traitement
de recuit isotherme a 450 °C pendant 5, 30, 60 et 180 min. Les principales conclusions
sont les suivantes :

e Dans I’échantillon faiblement déformé (1 ECAP), la microstructure est
exceptionnellement hétérogéne et la texture change avec I'augmentation du

temps de recuit en raison de l'absence de sites de germination de
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recristallisation, la microstructure initiale (gros grains) et de I'effet des
particules le long des joints de grains.

Dans I'échantillon moyennement déformé (2 ECAP), la microstructure est
homogéne, mais la texture est instable, principalement en raison de la
recristallisation dynamique limité a cours de la deformation par ECAP, ce qui
a entrainé une croissance préférentielle des grains.

Dans I'échantillon fortement déformation (4 ECAP), la microstructure est
homogene et la texture est retenue durant toute la durée du recuit en raison de

la domination de la recristallisation dynamique.
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Résume:
Les alliages a base de magnésium alliés a I’Al, au Zn et aux terres rares sont généralement utilisés comme

matériaux de structure en industrie automobile et aéronautique due a leur faible poids et excellente dureté
spécifique. Ces alliages nécessitent une certaine mise en forme par déformation plastique qui engendre des
défauts et qui nécessite un traitement de recuit afin de stabilité la microstructure. Les travaux ont consisté
essentiellement en 2 parties qui sont :
v" Etude de la cinétique de recristallisation de ’alliage AZ31 aprés déformation par laminage a chaud
v" Etude de la déformation et la stabilité thermique dans I’alliage Mg-0.3Ce (% en pds) aprés hyper
déformation par ECAP.
Pour cela, le modéle de Johnson-Mehl-Avrami Kolmogorov (JMAK) a été utilisé pour évaluer la cinétique
de recristallisation statique dans l’alliage AZ31. Les évolutions de la microstructure et texture apres
déformation et recristallisation des alliages AZ31 et Mg-0.3Ce ont été discutées sur la base des différents
mécanismes de recristallisation dynamique, comme les mécanismes discontinue, continue, germination

stimulée par les particules et germination induite par maclage.

Mots clés : Alliages de magnésium, déformation plastique, recuit, recristallisation.



