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Résumé

L’objectif de ce travail est d’étudier I'influence de la teneur en magnésium (Mg)
sur la microstructure et les propriétés mécaniques d’un alliage d’aluminium (Al)
— silicium (Si) hypereutectique. Un nouvel alliage hypereutectique a forte teneur
en magnésium a été développé en ajoutant 6% et 10% massique de
magnésium. Les résultats obtenus montrent qu’en augmentant la teneur en Mg,
la phase intermétallique Mg,Si se substitue progressivement a la phase primaire
Si. Des calculs thermodynamiques réalisés & I'aide du logiciel FactSage™ ont
servi a prévoir la séquence de précipitation des phases au sein des alliages
étudiés. Ces calculs ont été réalisés pour des systémes binaires, ternaires et
guaternaires. Pour les alliages auxquels ont été ajoutés de 6% de 10% de Mg, il
y a corrélation entre les prédictions thermodynamiques et les séquences de
solidification observées, particulierement pour les deux régions de transition.
Dans ces régions de transition, les deux phases primaires Si et Mg,Si
précipitent dans un ordre précis, mais différent pour chaque alliage. Pour
l'alliage a faible teneur en Mg (6%), le silicium précipite d’abord tandis que pour
l'alliage a forte teneur en Mg (10%) I'ordre de précipitation est inversé. Pour les
deux alliages, la fraction massique de Mg,Si dans la microstructure est

significative.

A partir de ces deux alliages modifiés, des piéces ont été coulées par gravité
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dans des moules métalliques. Les propriétés mécaniques et la dureté des
pieces produites ont été mesurées et comparées a celles de [lalliage
conventionnel A390. Les résultats préliminaires montrent que la dureté
augmente avec l'ajout de Mg, car il y a durcissement par solution solide. En ce
qui concerne la limite d’élasticité et le module d’Young des alliages a forte
teneur en Mg, ces propriétés sont légerement différentes de celles mesurées

pour l'alliage A390. En contre partie, la résistance mécanique des alliages

modifiés est plus faible que celle de I'alliage conventionnel.

L'ajout de bismuth (Bi) ainsi que l'effet d’'un durcissement structural T6 ont
aussi été investigués. L’ajout du Bi (0,6 a 0,8% massique), modificateur de
structure, a l'alliage contenant 6% Mg a eu pour effet d’augmenter toutes les
propriétés mécaniques. La phase riche en Bi, qui a une forme dendritique,
précipite sur le front de solidification du Mg,Si ce qui a pour effet d’en affiner la
taille. Quant au durcissement structural, ce traitement thermique a aussi eu pour
effet d’augmenter les propriétés des alliages modifiés, mais de facon moins
significative que lorsque réalisé sur l'alliage A390. Le traitement thermique et la
présence de défauts de fonderie pourraient expliquer cette différence d’efficacité.
En effet, des porosités et des films d’'oxyde se sont formés lors de la mise en
forme des pieces. Une étude détaillée de la microstructure des pieces a montré
gu’en augmentant la teneur en Mg, la coulabilité de I'alliage est réduite ce qui

favorise la formation de défauts. Dailleurs, I'examen fractographique des
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éprouvettes de traction a mis en évidence que les bris s’initient de porosités et
de films d’oxyde et se produisent de fagon fragile. Il faut donc conclure que la
présence de défauts limite I'utilisation du moulage permanent pour mettre en
forme ces alliages modifiés, méme si ceux-ci permettent de réduire la masse
des piéces de 2,6% et 4,9% pour un ajout de 6% et 10% Mg respectivement.
Néanmoins, la qualité métallurgique des piéces pourrait étre améliorée en
utilisant d’autres procédés de mise en forme tels le moulage sous pression ou le

moulage semi-solide.



Abstract

The current study focuses on the influence of the Mg content on the mechanical
properties of cast hypereutectic Al-Si alloys. With increasing the Mg content, the
formation of the primary Mg,Si tends to substitute for the primary Si
progressively in the modified castings with the properties close to the Si crystals,
both of which are believed to be important in Al alloys. Other than the Al-Si alloy
system has been fully developed, the Al-Mg,Si composites however just start to
be concerned recently. A new alloy system is thus established based on the
conventional cast hypereutectic Al-Si A390 alloy with increasing Mg content.
The formation of the primary Mg,Si is the main characteristic of adding Mg into
the alloy A390, tending to substitute for the primary Si progressively. Equilibrium
calculations and binary/ ternary/ quaternary phase diagram plots were carried
out using the FactSage™ software, predicting the Al-Si alloy system alternatives
with the Mg additions. The 6 and 10 wt% Mg alloys were found to be
representative of the different decomposition behaviours in two transition
regions where both primary phases can be precipitated in a particular order of Si
to Mg,Si for the alloy with lower magnesium content and Mg,Si to Si for the
second composition. For both alloys, the Mg,Si phase is significant in the

aluminum matrix.

Permanent mould castings were produced of these two alloy compositions, and



further tested for their hardness and tensile properties in comparison with the
conventional A390 alloy. T6 heat treatment and Bi modifications of these two
alloy compositions were also tested. The preliminary results denote that their
hardness was increased somewhat with Mg additions due to the solid solution
strengthening mechanism, while the yield strength and elastic modulus exhibited
only a slight difference with respect to A390, whereas ultimate tensile strength
was lower for the new alloys. The structure modifications due to Bi additions
(0.6~0.8 wt%) to the 6 wt% Mg alloy show an overall improvement of the
mechanical properties. It was observed that the snowflake-shaped Bi-bearing
phases segregating at the primary Mg.Si solidifying fronts, thus refining Mg,Si

crystals.

The T6 heat treatments of these new alloys increased the mechanical properties
with respect to their as cast condition but smaller than the increment measured
from the alloy A390. One of reasons might be relates to the heat treatments
while another could be associated with the high level casting flaws, including the
porosities and oxidation products that were encountered when casting these
alloys. Further investigation of the microstructures showed that increased Mg
additions favour the defect formation and reduce the castability. The tensile
fracture analysis indicates most cracks were initiated by these porosities or
oxidation products in the castings resulting in brittle fracture. This limits the

application of the permanent mould castings for these new alloys even though
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weight reductions can be achieved 2.6% for the 6 wt% alloy and 4.9% for the 10
wt% alloy when compared to the conventional A390 alloy. However, this further

can be improved by introducing die casting or semi-solid forming.
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Condenseé en francais

Contexte

L’influence des teneurs en magnésium (Mg) élevées (6 et 10% massique) sur
les propriétés mécaniques d'un alliage daluminium (Al) — silicium (Si)
hypereutectique moulé en coquille a été étudiée en utilisant des éprouvettes de
traction. Les résultats ont été comparés a ceux dun alliage AI-Si
hypereutectique conventionnel, le A390 (Al-17%Si, 4.5%Cu, 0.5%Mg). Lorsque
du Mg est ajouté au A390, des précipités de phase primaire Mg,Si sont formés,
ce qui a un effet déterminant sur les propriétés mécaniques en traction ainsi que
sur la dureté de l'alliage. L’ajout de magnésium produit aussi, au sein de l'alliage,

des changements microstructuraux significatifs.

L'alliage d’aluminium A390 a d’abord été utilisé pour fabriquer des blocs
moteurs sans chemise. L'usage de cet alliage s’est maintenant élargi aux blocs
moteurs avec chemises des voitures de pointe Audi et Volvo et aux applications
maritimes. Plus léger que les blocs moteurs conventionnels en fonte, la
technologie des moteurs sans chemise augmente le débit d’énergie et réduit
'usure de la surface interne des cylindres ou de dures particules de silicium sont
présentes. Le faible coefficient de dilatation thermique du silicium contribue

aussi a la stabilité dimensionnelle de ces composantes, méme a de hautes
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températures. L’objectif de cette recherche est d’évaluer 'effet d’'un ajout de Mg

sur les propriétés mécaniques et la microstructure de ces alliages.

La séquence de solidification hors équilibre des alliages Al-Si hypereutectiques
est différente de celle prédite par le logiciel FactSage. Des essais de
solidification ont démontré I'existence d’'une microstructure dans laquelle une
phase primaire riche en Al (phase alpha) est présente en plus de la phase
primaire riche en silicium et du constituant eutectique typiquement observés.
Cela s’explique du fait que, lors de la solidification du silicium primaire, la
composition chimique locale du liquide peut s’enrichir en aluminium. La

transformation eutectique du systéme binaire Al-Si a alors lieu a plus basse

température.

Les éléments d’alliage peuvent modifier les propriétés de l'alliage. La présence
de 4.0% a 5.0% massique de cuivre (Cu) dans l'alliage A390 permet d’obtenir le
durcissement structural le plus efficace. Quant au fer (Fe), il maximise la
résistance aux criques a chaud et il réduit la tendance au collage avec le moule
métallique. L’ajout de seulement 0.65% mass. de Mg empéche la formation du
AlsFeSi de forme aciculaire. La modification de la microstructure est aussi
nécessaire pour améliorer les propriétés des pieces coulées en Al-Si. Un
affinage des grains peut étre réalisé en utilisant un agent affineur de grains

efficace comme le TiAl; et le TiB, pour modifier 'aluminium de la matrice dans
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les alliages Al-Si ce qui réduit la propension de former des criques a chaud
lorsque l'espace entre de larges dendrites ne peut pas étre efficacement
alimenté en métal liquide. La morphologie des phases peut aussi étre contrélée
en ajoutant des modificateurs de silicium comme le strontium (Sr), le sodium
(Na), l'antimoine (Sb) qui transforment le silicium aciculaire de I'eutectique en
une morphologie fibreuse composée de branches maclées. L'ajout de
phosphore (P), sous forme de Cu-P, peut aussi affiner les particules de silicium

primaire.

L'ajout de particules, comme le Al,O3 ou le SiC, a la matrice d’aluminium permet
d’obtenir des composites renforcis d’'une phase secondaire ce qui augmente les
propriétés mécaniques des pieces. Ces particules cohérentes durcissent la
matrice d’aluminium puisque leur paramétre de maille est comparable, ce qui
génere une déformation élastique au sein de la matrice d’aluminium ayant pour
effet d’augmenter la résistance au mouvement des dislocations. Les précipités
de Mg.Si qui se forment au sein des alliages hypereutectiques enrichis de Mg

peuvent aussi étre considérés comme des renforts in-situ formant un composite.

En pratique, le contréle précis de la composition du métal et de I'affinement des
phases sont nécessaires pour réussir a produire, par moulage par gravité, des
pieces saines en alliages Al-Si hypereutectiques. Les porosités gazeuses

formées d’hydrogene et les inclusions d’'oxydes sont considérées comme les
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défauts les plus nuisibles pour la qualité métallurgique des piéces. Le bullage de
gaz inertes (N2 ou Ar) est communément utilisé pour éliminer I'hydrogéne en
exces qui se dissout dans 'aluminium liquide. En plus, la teneur en inclusions
de laitier doit étre minimisée en utilisant des techniques de séparation comme

I'écrémage du laitier et la filtration.

La fluidite, propriété déterminante de la coulabilité de I'alliage, est fonction de la
composition de l'alliage, de sa chaleur latente de fusion, de sa surfusion, de la
morphologie et de la taille des phases qui se solidifient, du matériau, des
revétements et de la température du moule et, de la propreté et de la viscosité
du métal liquide. L’alliage A390 a une teneur en silicium optimale pour obtenir la
meilleure fluidité de tous les alliages du systéme Al-Si. De plus, le traitement
thermique de type T6 est trés efficace pour l'alliage A390 puisque la phase F
Al,Cu précipite en une fine structure qui durcit la matrice Al par le mécanisme

d’ancrage d’Orowen.

Calculs thermodynamiques

Tous les calculs thermodynamiques ont été réalisés a l'aide du logiciel de
modélisation thermodynamique FactSage pour le systeme Al-Si-Cu-Mg a forte
teneur en Mg. En utilisant la base de données pour métaux légers FACTSage
FSlite, un composé steechiométrique (Mg.Si) et quatre autres phases

composent le diagramme de phases d’équilibre. Le diagramme de phases
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quasi-binaire Al-Mg calculé montre la séquence de solidification et la
microstructure de trois alliages typiques soient le A390 et les alliages contenant
6% et le 10% massique de Mg. Pour I'alliage A390, la premiére phase solidifiée
est le silicium primaire, suivie par la transformation eutectique binaire L T D+
Si, suivie par une décomposition ternaire ou le Mg,Si apparait, avant de se
terminer par une réaction quaternaire qui forme de la phase TFAI,Cu. Pour
l'alliage contenant 6% de Mg, la phase primaire Si sera toujours le premier
solide a se former a partir du liquide avec le Mg,Si comme deuxieme phase
primaire avant que le reste des réactions eutectiques aient lieu. Cependant,
pour lalliage contenant 10% de Mg, la solidification des phases primaires
débute par la formation de Mg,Si suivi par le Si. Aprés cette étape, la

décomposition procede comme pour I'alliage précédent.

Dans le systeme ternaire Al-Mg-Si, des projections des surfaces du liquidus ont
été produites avec une série de lignes invariantes ou le liquide est en équilibre
avec deux phases solides. La solidification est complete au point invariant pour
une température et une composition donnée, ou il existe un équilibre entre
guatre phases. La séquence de solidification des alliages enrichis de Mg est en

accord avec les résultats obtenus pour le systeme quasi-binaire Al-Si.

Les trois diagrammes d’équilibre calculés ont montré I'effet de la teneur en Mg

sur la précipitation du Mg,Si. La phase primaire Si est graduellement remplacée
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par la phase primaire Mg,Si lorsque la teneur en Mg augmente. La température
de la réaction eutectigue du diagramme binaire Al-Si a aussi diminué. La
température de la décomposition quaternaire (496.94 °C) ou le dernier liquide

se solidifie n'a cependant pas été modifiée par I'ajout de Mg.

Les calculs thermodynamiques montrent qu’'une phase liquide apparait a 640°C
dans les trois alliages. L’alliage A390 contient du silicium primaire a cette
température mais, l'alliage 10%Mg contient plutdt comme phase primaire du
Mg.Si. Toutefois, I'alliage 6%Mg, est entierement liquide puisque la température
de son liquidus est 613°C. En diminuant la température, du silicium primaire
précipite au sein de l'alliage 6%Mg a 590 °C tandis que l'alliage 10%Mg est a la
frontiere ou les deux phases primaires Si et Mg,Si sont présentes. La réaction
eutectique binaire (L T DAl + Si) se produit & 540°C pour I'alliage A390 tandis
que les réactions eutectiques ternaires (L T DAl + Si + Mg,Si), pour les
alliages 6% massique Mg et 10% massique Mg, se produisent a la méme
température. Tout le liquide restant disparait a 490°C pour atteindre un équilibre

solide quaternaire entre les phases DAIl, Si, FAIL,Cu et Mg.Si, le point invariant.

Les calculs d’équilibre des phases ont été realisés pour déterminer la séquence
de solidification de l'alliage et pour calculer la fraction solide de chacune des
phases a leur température de transition pour des conditions d’équilibre et des

conditions de refroidissement Scheil. Les résultats peuvent étre utilisés pour
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contrler les procédés de mise en forme a I'état semi-solide des alliages
enrichis de Mg. Les courbes d’enthalpie (H) et de chaleur spécifique (C,) des
trois alliages indiquent que la plupart des échanges d’énergie ont lieu a une

température unique ou la réaction eutectique binaire se produit.

Résultats expérimentaux et discussion

Des éprouvettes de traction ont été fabriquées par moulage en coquille pour
mesurer les propriétés mécaniques de lalliage A390 ainsi que celles des
alliages enrichis de Mg. Deux types d’éprouvettes ont été moulés, des
éprouvettes de forme cylindrique et des éprouvettes de forme rectangulaire. Les
éprouvettes cylindriqgues ont été fabriquées a partir des alliages de 6% et 10%
de Mg et de lalliage A390. Ces éprouvettes ont aussi été traitées
thermiquement a 'état T6 afin de comparer leurs propriétés avec celles a I'état
brut de coulée. Les éprouvettes rectangulaires ont été fabriquées des mémes
trois alliages auxquels un modificateur d’eutectique (du bismuth ou du
phosphore) a été ajouté pour modifier la phase primaire. La densité des alliages
a été mesurée par la méthode d’Archimede ou la poussée d’Archimede
correspond a la masse du liquide (I'eau) déplacée par I'objet submergé. Les
propriétés mécaniques ainsi que la dureté des éprouvettes de traction ont aussi
été mesurées. Des examens de la microstructure ont été realisés sur des

échantillons polis par microscopie optique et a l'aide de l'analyseur d'images
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Clemex et les surfaces de rupture des éprouvettes de traction ont été observées

au microscope €lectronique a balayage (MEB).

Il a été observé qu’'une forte teneur en Mg peut modifier la microstructure de
l'alliage significativement ainsi que sa coulabilité. Différent du film d’oxyde de
structure spinelle (Al,MgQO,) observé au sein de I'alliage A390, un épais film de
magnésie (MgO) a été observé dans les alliages contenant 6% et 10% de Mg.
Ce film est collant et a une structure plissée provoquant de la striation en
surface des pieces solidifiées. Ce type de film de surface a contribué a diminuer
la fluidité des alliages enrichis en Mg. De plus, avec ce film de surface, des
inclusions sont facilement entrainées dans le métal liquide ce qui produit des

reprises au sein des piéces coulées.

Les porosités gazeuses et les criqgues de retrait sont aussi des défauts
importants retrouvés au sein des alliages enrichis de Mg, qui sont créés par la
vaporisation continue du Mg liquide. Une fraction volumique de 2.28% et 2.52%
a été mesurée pour les porosités des alliages a 6% et 10% Mg respectivement
comparée a 0.88% pour l'alliage A390. Des images en électrons secondaires
(SEI) ont montré des protubérances de cristaux de Mg,Si a lintérieur de
plusieurs porosités gazeuses ce qui indique que, pour ces alliages, la formation
des pores est tributaire a la teneur en magnésium. Cela peut étre expliqué de

deux fagons. La vapeur de Mg peut étre emprisonnée ce qui forme un vide
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entouré par des cristaux de Mg,Si a cause de la solidification rapide qui a lieu
lors de la réaction eutectique. De plus, I'hydrogene en solution est relaché
lorsque la température du métal liquide diminue et contribue a la formation des
porosités. Il a été observé que les cavités de retrait se forment suite a une
alimentation insuffisante en métal liquide dans les derniéres régions a se
solidifier provoquant des porosités de formes irréguliéres. A la surface intérieure
de ces porosités, on retrouve des phases intermétalliques comme des dendrites
de DAI, du TAIl,Cu et/ou des amas de Q-AlsCu,MgsSis, des protubérances de

cristaux de Mg,Si et des inclusions.

La fluidité a I'état liquide de ces alliages enrichis de Mg est plus faible que celle
de l'alliage A390, pour un moulage par gravité dans une coquille préchauffée a
400°C. La chaleur latente de fusion plus faible du Mg,Si, lorsque comparé a
celle du Si, la densité du matériau et le taux de perte de chaleur sont les

principales causes de cette fluidité relativement faible.

Les images SEI ainsi que les analyses EDX ont permis d’identifier les
caractéristiques microstructurales des constituants solidifiés et observés sur les
facies de rupture de ces alliages. Les images montrent la croissance sans

facettes du DAI (tige uniqgue o branches 2D o dendrites 3D), les amas de Q-

AlsCu,MgsSis (aciculaires), la phase Mg.Si et les précipités de FAI,Cu.
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Les densités de ces nouveaux alliages, corrigées pour tenir compte de la teneur
en porosités, sont 2.714, 2.640 et 2.580 (g/cm®), ce qui représente un
allégement d’environ 2.6% et 4.9% pour les alliages contenant respectivement 6%
et 10% de Mg. La dureté des éprouvettes et les propriétés mécaniques ont
aussi été mesurées mais elles étaient fortement influencées par la qualité
métallurgique des éprouvettes coulées. Néanmoins, certaines tendances ont
été déduites des résultats obtenus. D’abord, a I'état brut de coulée, les alliages
enrichis de Mg ont une dureté plus élevée comparée a celle de I'alliage A390 et
cette augmentation de dureté est grossierement proportionnelle a la
concentration en Mg. Il y avait une exception pour les éprouvettes de I'alliage
10%Mg pour lesquelles la dureté est inférieure a celle des éprouvettes en
alliage 6%Mg. Ce résultat est expligué par la présence de plusieurs
microporosités, observées sur la surface éprouvée, qui influencent les mesures.
La fraction solide plus élevée de Mg,Si peut augmenter la dureté des ces

nouveaux alliages enrichis de Mg.

Les propriétés mécaniques en traction des éprouvettes a I'état brut de fonderie
montrent que l'ajout de magnésium a peu d'effet sur la limite d’élasticité des
alliages (&0 a 66 MPa) lorsque comparée a celle de l'alliage de référence, le
A390. Les valeurs du module d'Young (&2 a 82 GPa) sont presque les mémes

pour les trois alliages. Toutefois, la résistance a la traction des alliages enrichis
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de Mg est plus faible que celle de l'alliage A390, possiblement & cause des

défauts.

Néanmoins, le traitement thermique T6 montre une augmentation globale des
propriétés mécaniques en traction et de la dureté pour les trois alliages, et la
plus forte augmentation a été mesurée pour l'alliage A390. Les mémes
conditions de traitement thermique ont été utilisées pour chacun des alliages,
selon les recommandations de 'ASTM pour l'alliage A390. Les conditions n’ont
pas été optimisées pour les alliages enrichis de Mg et des recherches

supplémentaires seront nécessaires pour étudier leurs effets sur ces alliages.

Les microstructures des surfaces de rupture ont montré qu’en plus du principal
précipité durcissant le FAI,Cu retrouvé dans la matrice, le silicium eutectique et
les phases Q contribuent au durcissement par précipitation. Les modifications
de structure ont eu des influences positives sur les propriétés de I'alliage.
L'alliage conventionnel A390 a aussi été modifié en ajoutant 100 ppm de
phosphore. Bien que les tailles des particules de silicium aient été réduites, les
propriétés de l'alliage A390 n’ont pas été améliorées. Cela peut aussi étre di a

la présence de défauts de fonderie.

D’un autre co6té, I'ajout de Bi (0.6-0.8% en référence a I'annexe 9.1) a l'alliage

contenant 6% de Mg a permis d'augmenter les propriétés meécaniques en
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traction, probablement a cause de la Iégére diminution de la taille des particules
de phase primaire Mg,Si. Cette diminution de taille est probablement causée
par la ségrégation, sur les cristaux en solidification, des précipités composés de
Bi ce qui retarde leur croissance. Ces particules distribuées dans la matrice
durciront probablement l'alliage avec leur morphologie dendritique (en flocon).
L'alliage 10% Mg devrait réagir de fagon similaire a des modifications au
bismuth. Cela n’a pu étre déterminé au cours des présentes expériences parce
que ces alliages étaient tres difficiles a couler et contenaient conségquemment

plusieurs défauts de fonderie.

Les analyses fractographiques ont montré que les alliages enrichis de Mg sont
sujets a des ruptures fragiles. Les fissures s’amorcent en apparence de défauts
de fonderie comme des porosités et des films d’oxyde. La taille, la morphologie
et la distribution des précipités primaires ont une influence sur la propension au
clivage. De fagon générale, il peut étre proposé qu’une microstructure fine et
globulaire et une faible teneur en défauts améliorent la résistance aux ruptures

fragiles.

Conclusion

Bien que l'ajout de Mg aux alliages Al-Si hypereutectiques puisse modifier de
facon significative leurs séquences de solidification et leurs microstructures, le

Mg,Si a une plus faible stabilité thermique et une plus faible chaleur latente de
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fusion que le Si. Il a été démontré que I'addition de Mg facilite la formation de
gros défauts de fonderie. Le traitement thermique T6 et la modification au
bismuth peuvent grandement accroitre les propriétés mécaniques des alliages
coulées. Toutefois, les nouveaux alliages enrichis de Mg sont difficiles a couler
en coquille par gravité. Pour obtenir des piéces coulées plus saines, il sera
nécessaire d'utiliser des procédés de coulée sous pression. Le clivage est le
mécanisme de rupture observé pour les trois alliages sollicités en traction
produisant des caractéristiques fractographiques d’une rupture fragile qui

s’amorce généralement a des défauts de fonderie.



XXV

Table of Contents

DEDICATION [ [[LTTTTEEEEEEEEEEEEEEEEE P e e EE e e P e EE e e EE e P e e e e ey
ACKNOWLEDGEMENTI [ [TEITHETTEEEEEEEEE R EE e E e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e mA e e e e
RESUMEL[TTTTEEETEEEEEEEEE TP EEEEE R T T T e |
ABSTRACT [T TETTEEEETEEEEEEEEEEEEEEEEEEEEE R EE PR e R R e R EEEEE e T e e T e
CONDENSENFRANCAIS [ [T EEEEEEEEEEEEEE TR T TR T S
TABLEOFCONTENTS [ [[TITITTTHEEEEEEEEEEEEEEEE R EE e R EE R EE PR EE R EE R EE P T DXV LT
LISTOFFIGURES [ [ [TTTTEEETTTEEEEEEEEEEEE R EER PR EE PP R EEE R EE PP T TR T
LISTOFTABLES| [ [T[TTTHETTTEEETEEEEEEEEEEEEEEEEE R EE R EE R EE PR E R ER T PRSI
CHAPTER  INTRODUCTION[ [ [ | [TTTTEEETETEEEEEEEEEEEE R EEE e e EEEE R EE e e s e e e e

1.1 ProgecovERVIEW [ [ [T TTTTTTEETTTEEEEEEEEEEEEEA R EE e e e e e e e e e e e e e e e e e e ey
1.2 Ossecvel| [ [T TTETTETEEEEEEEEEEEEEEEE PR R R e E e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e v A ey

CHAPTER  LITERATURREVIEWS [ [[[[ITIITTTHEETEEEEEEEEEEEEEEEEE e R e e e e e e 4t e e ey

2.1, HsTORICARERSPECTI®EAIQOALLOY | [ [ [ T[T TITHITETEEEEEETEEEET T EE e e e e e e e 4t e e
2.2, SOUDIFICATIEHAVIOURFHYPEREUTECANCS ALLOYS | [ [ [T [TLTTTEIETETEEEETEEE T T RI e
2.2.1. Generabolidificationcharacteristics | [ [ [ || [T[TIITITITTECETTECEEETEREREERERTEISEEERTREERTi |
22.1.1. Chemicathermodynamicsandkinetics | | [ | [| ||| TITITECECEEEEETTEETEEREREERERPRERERERETELE 1
2.2.1.2. Nucleationmechanisms [ [ [ || [T[TTITTETTEEEECTECEEEEETREEREEEEEEE R R R E R e R PR e
2213. Growthandcrystalmorphologies [ [ [ [ [ ||/ TITITETECETECEEETTEEEE R e e et e r e i34 e e ee
2.2.2. Solidificationbehaviourof hypereutecticdl Sialloys [ ||| TITITTITEIEITETEVTL RV VTRV LT LT DT
2.3.  CoNTROOFALLOQUALITIES [ [ [ | ITITTTTETETTECETEEEEE TR e e e R e e e e e e e e e e iy
2.3.1. Effectofalloyingelements [ [ [ [ [|[|[TITITITECECECEEETETEEEREREEREREREEREREI33ERERTETETTL T
2.3.2. Caststructurerefining [ [[[[[TTITIITECEECECETEECEECECEEEREEEEREERERTERERTERRRER TR TR
2.3.3.  Reinforceccomposites [ [ [ [ [[[T[TITITTTETETEECECECEEEERERE R R e e e e e e e e i 3s et i
2.3.4.  Liquidmetaltreatments [ [ [ [[[T/1T|ITIETEECECECECECEEETREREERERERERERE R ETEI3QEE TR T
2.3.5. Alloyfluidity [[TITECETETETEEEEEECECECEEEEETEEEEEE e e e e e e e e e e e e ee e et el e
2.3.6. Heattreatment [ [[[[[T[I/ITITTEECECECECECETETRRREEREREREREEEERERERE R e R 3@ errerrn

CHAPTER  METHODOLOGY[[[[TTITITHETTEETTEEETEEEE TR EE R E e E R e e e e 4@ T e

3.1. THERMODYNAMGALCULATIONS| | [ [ TTIETTTEEETTEEEETEEE R R R e e e e e e e e e e e
3.2. EXPERIMENTMETHODOLOGY [ | [ [ [TTTHITTTTEETTTEEETTEEEET TR R R R e R e P e E e e i
3.2.1. Overallexperimentescription [ [ ||| [[1TIITTTTEETTIEEEETTEEETAERREEEERREC P B R EEE T ern |
3.2.2. Material preparation [ [ ||| [[ITIITTTTEEETTEEEETTEEETERRRCEERRECEERRE R REE T B R R T T
8.2.3. Castings|[[ITTITTTTHEETTEEEEETEEEREEEECEEEEEEREE R R R R R R e e e e
3.2.4. Heattreatment(T6) [ [[|[[TITTHTTTEETTTEEETTTEEECERRREEEERREERRR R R 4T ERE e e
3.2.5.  Densitydetermination [ [ || [[{[TTITTTTHITTIEEEEETEEETTEREECEEREEERREE LR EE T BB LR T T



XXVI

3.2.6. Tensilgests [[|[[[I1TIITTTHIETTTEEETETEEETERRECEERRECEEREECERERE R RRE TR T EEET T
8.2.7. Hardnessests [[[[[I|[TTITTHECEEEEETTEEEETTEERRRREECERRERRE R ERRE P BRE R EEEErrT
3.2.8.  Microstructuralexamination | [ [ ||| [TTTTHETTTEEETTEEEETTTEECCERREEERRE R EP B EEETTEEETT

CHAPTER  THERMODYNAMICALCULATIONE [ [[{ITTHIETTTEEEEEEEEEEEE TR EEE e e e e e e et

4.1.  PRIMARMGSVERSUS [ [|[[I[TTTTITECECEEEEEEETEE T e e e et e e e e e e e e e e e e e e e e
4.2. PAASBIAGRAMS| [ [[ITTTIHITETEEEECETEECEEE TP R e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e eel e
4.2.1. IsoplethbinaryAlMg phasediagram [ [ [[[{[TITETETEEEEEEEECECECETEEREREERERTBA TEEREETET T
4.2.2. Ternarypolythermalprojectionof liquidussurfaces [ [ | [ | [ || [TITTITITTECETTECETTEE3TEETETETTETT
4.2.3. IsoplethbinaryAl Siphasediagrams [ [ [ || [|[[ITTTITECECECEEETETEECRERERERERTISSTERTEREEEN 1T
4.2.4. Isothermalquasibinary SiMg phasediagrams | [ | [[|[T[ITTTTHTTECEEEECETTECTEERISELTTETTTTENT
4.3. EQUILIBRIUMALCULATIONALLOYDECOMPOSITIGEHAVIOURS | | | TTTHITITETEL LTIV L LR LT

4.4.  ENTHALPYH)ANDHEATCAPACITCG) [ [ ITIETTTEEETETEEEEEEEETE TR T AR REE e R R e i@ e
CHAPTER  RESULTSNDDISCUSSION| [ [ [TTTHTTTEEETEETEEEEE T EE e e e e e e e e e @ e e

5.1 GastneraCTICH [ [ || [TTTHITTTTEEEEEEEEEEEEET AR R e e R e e e e e e e e e e e i3 e
5.1.1. Surfacdilms [[|[[TITTIETTTEEEEEEEEEEEEETTERRECEEREE e EE e e EE e e e e e i3 e
5.1.2. Porosities| [ [ ||| [TTTHTTTECETTEEETTTEEEREERREEEEEE e R R e e e e e e AR e e
5.1.3. Flowbehaviour | [ [ [{TTHTTTTHETTTEEEETEEEETTTRRCCEEERCEREE R ERE R R T 3Q@u Er et

5.2.  QHARACTERIST@ESOLIDIFICATIGRODUCTS | [ [ [ [ [[TITTHETTTEEETETEEEE T EE R R R ey

5.3 Denswy|[[[[[TITTHEEETEEEEEEEEEE e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e n v s e e

5.4. HaroNESS [ [ [[ITTHTTTEEEEETEEEEEEEEE T EEE e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e ek e e e

5.5. TeNSIeROPERTIES| | [ [[{TTITT