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Introduction générale :

La solidification est I’opération par laquelle un métal pur ou un alliage (mélange de
deux ou plusieurs ¢léments) sous forme liquide se transforme en solide par
refroidissement, par augmentation de pression ou en combinant les deux effets. Ce
processus se poursuit en deux étapes complémentaires; la germination et la croissance. La
premicre consiste en la formation de petits clusters nommés germes, stables ou métastables
selon qu’ils atteignent la condition de stabilit¢ ou non, homogeénes ou hétérogeénes selon
que le métal est pur ou contient des impuretés (surface du moule, particules étrangeres,...).
Alors qu’en présence d’impuretés, de petits cristaux ramifiés en formes d’arbres, appelés
dendrites, commencent a se générer et poursuivre leur croissance en deuxiéme étape en
préservant la méme orientation des dendrites [DAV 2001], [AME 2011]. Cette forme
dendritique est le résultat de 1’instabilit¢ du front de solidification [CAR 1985], qui est tres
sensible aux variations des conditions de solidification (gradient de température,
composition chimique, vitesse de refroidissement, etc.). Ceux-ci jouent un rdle trés

important dans la croissance.

La solidification, transformation de phases par laquelle passent de nombreux
matériaux métalliques durant leur fabrication, joue un role fondamental dans le
développement de la microstructure et les propriétés mécaniques des produits finis [YAN
2011]. Elle constitue, donc, une étape de premicre importance pour de nombreux procédés
de mise en forme des matériaux métalliques et est la base de maints d’applications

technologiques [GAN 1994].

Du fait que les produits ainsi obtenus par solidification sont destinés a diverses
transformations (laminage, forgeage, filage, etc.), les structures, qui s’y développent et qui
dépendent dans une trés large mesure des conditions dans lesquelles s’est produite la
transformation, doivent étre contrdlées. Celles-ci ont une influence sur les propriétés

finales des produits [POR 2004].

Les parametres dépendant des conditions de solidification sont la taille des grains
formés, leur orientation, la taille des particules de secondes phases, leur état de dispersion
et la distribution des €léments d’alliage dans la structure, ainsi que I’espacement lamellaire

dans les eutectiques [DOR 1986]. Sicha et Boehm (1948) ont étudié 1’effet de la taille des



grains équiaxes sur I’allongement relatif ainsi que la résistance a la traction d’un alliage
Al-4.5wt%Cu [ZOU 1988]. Tandis que, Thompson et autres, en 1973, ont travaillé sur
I’influence de 1’espacement lamellaire dans 1’alliage eutectique NizAl-NizNb sur sa

résistance a la traction [ZOU 1988].

Afin d’améliorer et de maitriser la qualité et les propriétés des produits finaux, le
défi industriel majeur réside dans la possibilité de contrdler la morphologie, la taille des
microstructures dans des piéces coulées ainsi que leurs défauts, raison pour laquelle les
scientifiques tentent de maitriser la croissance des métaux et alliages, et les structures qui
s’y développent, lors du processus de solidification, afin d’obtenir les propriétés désirées
pour les métaux (ou alliages) considérés. On imagine alors tout I’enjeu qu’il y a a

comprendre et a maitriser la morphologie et I’évolution de I’interface de solidification.

L’objectif du travail présenté consiste essentiellement a réaliser le calcul du champ
thermique dans des pieces coulées (pour quelques alliages). Ce champ de température est
obtenu par la résolution de 1’équation de diffusion de la chaleur, tenant compte du terme
correspondant a la libération de la chaleur latente en utilisant la méthode des volumes finis
nécessaire a la discrétisation de 1’équation. Pour ce faire, une étude théorique est

indispensable.

Le travail exposé dans ce mémoire est subdivisé en trois chapitres; dans les deux
premiers chapitres, nous nous attacherons a rappeler les fondements physiques et la théorie
se rattachant a la germination et a la croissance en présentant, dans le premier chapitre, les
concepts thermodynamiques, et en second chapitre, les différentes morphologies qu’un
métal ou un alliage puisse avoir lors de sa croissance. Le troisiéme chapitre est consacré a
la modélisation du transfert thermique dans des piéces coulées, en focalisant sur la
résolution de 1’équation de la chaleur suivi de I’ensemble des résultats obtenus pour
quelques alliages ainsi que leur interprétation, tout en ayant une suite logique entre toutes

ces étapes.

Pour finir, nous avons essay¢ de faire un bilan de tout ce qui a été réalisé, sous
forme de conclusion, qui vient cléturer le travail ainsi présenté et en dressant sous forme de

perspectives ce qu’il pourrait se faire dans le futur.
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Introduction :

La solidification est définie comme étant le passage de la phase liquide a la phase
solide. Dans les alliages métalliques, ce changement de phase produit des modifications
importantes sur les propriétés mécaniques, physiques et chimiques. L’étude de cette
transformation de phase dans les métaux se poursuit depuis plusieurs décennies afin

d’améliorer la compréhension des principes de solidification.

La thermodynamique est un outil utile pour I’analyse de ce phénomeéne. Elle permet
d’évaluer la constitution de phases dans les alliages, de déterminer le chemin de
solidification et d’avoir quelques propriétés telles que le coefficient de partage, les pentes

du liquidus et du solidus, etc.

Afin de pouvoir comprendre au mieux les spécificités de ce phénomene, on doit
d’abord faire un petit survol sur quelques notions thermodynamiques intervenant pendant
la croissance des métaux et alliages, en présentant par la suite les fondements de la théorie
classique de la germination et sans doute la surfusion dont on ne peut pas ignorer 1’effet sur

la germination.
I.1. Généralités :

La formation du solide a partir du liquide est un phénomeéne trés intéressant, ce qui
nécessite 1’étude des conditions qui les régisse, les exigences et les conséquences de la

solidification et d’autres notions fondamentales.
I.1.1. Conditions de la solidification :

La solidification se produit généralement par refroidissement du liquide ou par

modification chimique du systéme a une température constante.

Si un métal liquide a 1’état pur, qui est initialement a une température supérieure a
sa température de fusion, est refroidi en dessous de son point de fusion, un solide va se
former et la différence entre la température a laquelle se produit la solidification
effectivement et celle de fusion est appelée surfusion; quantité nécessaire a I’initiation du

processus de la solidification.
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De méme, si une solution binaire liquide est maintenue a une température
constante, en ajoutant ou en élevant un des constituants, & un moment donné, ou la
solubilité a 1’équilibre du constituant ajouté est dépassée, une phase solide apparaitra; ceci

se réfere a une solidification comme provenant d’un liquide sursaturé [SEE 2005].
I.1.2. Domaines et exigences de la solidification :

L’opération de la solidification des métaux et alliages ne porte pas sur de petites
quantités mais plutot sur des quantités considérables; chaque année, dans le monde, plus
d’un milliard de tonnes de métaux solidifiés, en premier ordre des alliages ferreux (aciers

et fontes), et en second ordre ceux d’Aluminium en vue de leurs applications [LES 1986].

Les produits finaux, obtenus par cette opération, doivent répondre a certaines

exigences de qualité telles que:

e Absence de gros défauts internes tels que les retassures et les porosités.
e Absence de fortes hétérogénéités de composition chimique a 1’échelle des
produits (ségrégation majeure).

e Aptitude a la déformation et a ’homogénéisation chimique.
I.1.3. Conséquences de la solidification :

Le processus de la solidification des métaux et alliages peut conduire a de

nombreuses conséquences [LES 1986]:

e Chute de la mobilité de la maticre: elle est la conséquence la plus évidente
du processus de la solidification, dont, d’une part, 1’écoulement des métaux
liquides purs pres de leur point de fusion, T, est comparable a celui de I’eau
a la température ordinaire; ceci est caractérisé¢ par une viscosité dynamique
de I’ordre de 10 Pa.s, d’autre part, I"autodiffusion et la diffusion chimique
des ¢léments d’alliage et des particules étrangeres (impuretés) sont autant
plus lentes dans le solide que dans le liquide (tableau I.1).

e Dégagement de la chaleur: des quantités importantes de chaleur sont
évacuées a la solidification (environ 270 MJ pour I’acier).

e Contraction a la solidification: a I’inverse d’autres substances non

métalliques (I’eau et le Silicium), la plupart des métaux se contractent a la
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solidification, ce qui entraine [’apparition de nombreux vides
(microporosités, retassures, etc.) qui ont des conséquences évidemment
néfastes sur les propriétés mécaniques telles que la traction, résilience,
fluage ou fatigue.

Ségrégation chimique: la différence de composition d’¢léments d’alliages
entre la solution solide et la solution liquide combinée a la lenteur de la
diffusion chimique a I’état solide est a 1’origine de diverses ségrégations

observées dans les produits coulés.

Tableau 1.1 : Viscosité dynamique de la phase liquide, coefficients d’autodiffusion et coefficients

de diffusion chimique de divers solutés dans le fer [LES 1986].

Phases
Propriétés Austénitique
Liquide Ferritique (CC) (CFQC)
Viscosité dynamique a Ty ......................... Pa.s 5.03*107

. Do (m’/s) 43107 0.23 5.8*10

Cocfficient d’auto Qe (J/mole) 51000 306000 311000
diffusion DaTh....... (ms) 1.4%10° 3.4%107 6.5%10™"
. e Do (m’/s) 2.59*10” 3.73%107 2.26%10°

Cocfficient de diffusion | """ (J/mole) 50200 76900 152000
N DaTy.......... (m%s) 9.24%10” 2.27%107 9.18*107"°
Do (m/s) 6.05%107 1.27%10° 1.00%10°

C (0 TR (J/mole) 49200 81400 113000
DaTq........... (m%s) 2.32%10® 5.72*10” 5.53%10"°
Do (m’/s) 3.85%107 7.60%107 4.90%10°

Mn Qe (J/mole) 69500 225000 276540
DaT.......... (m%s) 3.83%107 2.57*107" 5.02%107"
Do (m’/s) 4.92%10” 9.70%10™ 3.44%10°

Ni (0 TR (J/mole) 67800 262000 283000
DaTq........... (m%s) 5.47%107 2.65%10™" 2.47%107°
Do (m/s) 3.25%107 1.09*107 1.12*10°

H Qe (J/mole) 15500 12500 41650
DaTy.......... (m%s) 1.16%¥107 4.74*10° 7.05%10°

1.1.4. Equilibre thermodynamique entre phases :

L’équilibre thermodynamique d’un systéme peut étre atteint lorsque 1’enthalpie

libre de Gibbs est minimale a pression et température constantes [DJA 2005]. Cette

fonction s’écrit sous la forme:
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G=H-TS (L.1)
Avec:

H : Denthalpie qui représente la chaleur produite dans le systéme sous une pression
constante.

T : la température.
S : I’entropie du systéme qui mesure le désordre globale.

Et
H=U+PV (I1.2)
Ou:

U : I’énergie interne.
P : la pression
V : le volume.

A partir des courbes d’enthalpie libre des différentes phases susceptibles de naitre
dans un alliage, on peut tracer le diagramme de phases correspondant. Ceci est possible en
superposant, sur un méme diagramme les courbes d’enthalpie libre des différentes phases,

qui coexistent dans ’alliage, et de tracer les tangentes communes entre elles (figure I.1).

.

3

P

“

[/

E |

K ul
TR 'rm3
A B

Composition

Figure 1.1 : Variation de I’enthalpie libre des solutions A-B, liquide et solide, a la
température T, en fonction de la composition : le cas du diagramme d’équilibre présentant
un seul fuseau [IBEN 1969].
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I.1.5. Coefficient de partage :

A partir du diagramme d’équilibre des phases, on peut définir le coefficient de

partage, kis / l, supposé constant pour une phase ¢, comme étant le rapport a I'interface de la

concentration du solut¢ i dans le solide a celle dans le liquide sous les conditions

isothermes et isobares (figure 1.2) [THE 1988].

s/l ﬁ
k=2 i, (13)

Avec:
Cs : Concentration du soluté dans le solide.

C; : Concentration du soluté dans le liquide.

N\

Liquidus

>

G

Figure 1.2 : Extrait du diagramme d’équilibre pour un
alliage dilué [ZAI 2005].

Lorsque ce coefficient est inférieur a 1 (cas d’alliage AI-Ni 3,5% pds et du systeme
Fe-Ni (phases 9o, y)) [DOB 2001], il se produit un rejet de soluté au cours de la
transformation solide-liquide. Le liquide adjacent a I’interface est alors riche en soluté

[TIL 1953].
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w

500 700 900 1100
T(K)

Figure 1.3: Variation de la valeur d’équilibre du coefficient de partage, k, avec
la température pour le systéme Ag-Cu [GIO 1986].

S
Le tableau 1.2 montre quelques valeurs du coefficient de partage, kl./ L, pour le Fer,
ainsi que quelques valeurs de la pente du liquidus, m;, utiles pour quelques solutés.

__ 9T

i =5 (L4)

Tableau 1.2: Coefficient de partage a 1’équilibre de divers solutés entre liquide et ferrite & et pente

de liquidus a I’origine dans quelques systémes binaires a base de Fer [LES 1986].

Soluté klf/ L -m;
H 0.297 70700
N 0.281 5170
o 0.053 5500
S 0.052 3350
P 0.16 2760
C 0.11 8000

Mn 0.73 500
Si 0.77 1300
Cr 0.94 190
Al 0.7 300

La présence d’¢léments d’alliage et d’impuretés modifie également la température

du liquidus des alliages, T}, température de commencement de la solidification.

9
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Le terme kl.s ! de I’équation kis 't = % désigne la valeur d’équilibre du coefficient de

partage donné par le diagramme de phases. Dans la plupart des modeles théoriques de
solidification, cette valeur est supposé constante, de méme que la pente, m, du liquidus.
Comme le montre la figure 1.3, cette hypothése n’est plus valable pour de grandes

surfusions [GIO 1986].
I.2. Thermodynamique de la solidification :

L’¢étude thermodynamique des équilibres des phases établit la composition des
phases a 1’équilibre, mais elle ne donne aucune indication, ni sur la cinétique des
transformations de phases, ni sur la microstructure formée (en particulier sur la taille et la

morphologie des phases) [MER 1999].

En se basant sur quelques notions thermodynamiques telles que I’enthalpie libre, on
décrit le phénomene de la solidification par I’étude de I’équilibre liquide-solide, la
température de solidification, la chaleur latente ainsi que la force motrice de la

solidification.
1.2.1. Equilibre liquide-solide :

Afin de comprendre la stabilité des phases on fait appel a la thermodynamique. La
stabilit¢ d’un systéme est déterminée par son énergie libre de Gibbs, G, définie par [POR

2004]:

G=H-TS
Ou
AG = AH — TAS (I.5)

A la température de fusion, T (°K), d’un métal pur, il y a €quilibre entre les phases

liquide et solide :
LS (1.6)

ce qui signifie qu’a cette température, I’énergie libre du liquide, G;, est égale a I’énergie

libre du solide, Gy :

(G, = Gs)Tf (L.7)

10



Chapitre | Etude thermodynamique de la croissance des métaux et alliages

La solidification progresse lorsque 1’équilibre décrit par I’équation (1.6) se déplace

vers la droite, alors le taux de solidification est supérieur au taux de fusion [BAN 2007].

Pour que la solidification puisse progresser, la chaleur latente doit étre extraite du
systeme lorsque les atomes passent de la phase liquide a la phase solide; cette réaction est

exothermique.

De plus, pour que la solidification puisse se produire, il faut que la variation de

I’énergie libre du systéme solide-liquide soit négative [RAF 2002]:
AG =(Gs—G) <O (1.8)

A une température, T, différente de T, la variation de I’énergie libre est donnee

par:

L(Tf-T)
Tr

AG = (1.9)

Et pour qu’il y ait solidification, le terme (Tf — T) doit étre positif, c'est-a-dire que
T < T; [DOR 1986]. Ce terme qui calcule la différence entre la température de fusion, T,

et la température de la réaction, T, s’appelle surfusion.
1.2.2. Température de la solidification :

Dans un métal pur, la transition de 1’état liquide a I’état solide se produit toujours a

une méme température pour une pression atmosphérique donnée.
A la température d’équilibre liquide-solide, on a :
AG=AH—-TAS =0 (1.10)

Lorsqu’un équilibre énergétique est établi entre la phase liquide et la phase solide et
que la pression est fixée, on parle alors de la température de solidification dont le liquide
est plus désordonné que le solide, donc, il posséde une entropie plus élevée que celle du

solide.

Pendant le passage du métal de la phase liquide vers la phase solide, il y a un

dégagement de chaleur qui s’appelle chaleur latente et est noté L [DER 2001].

11
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I.2.3. Chaleur latente :

La chaleur latente d’un corps pur est la chaleur nécessaire pour réaliser, de fagon
réversible, a une température et une pression constantes, la transition de I'unité de masse
de ce corps, d’une phase a une autre; de la phase liquide a la phase solide dans le cas d’une

transformation de solidification [VIJ 2006].

On peut établir une relation entre la chaleur latente et la température de
solidification a 1’aide des principes thermodynamiques. Les énergies libres du liquide et du

solide a une température, T, sont données par les relations:
GL :HL_TSL (Ill)
GS = HS - TSS (112)

Avec G; étant I’énergie libre de Gibbs du liquide, H; est I’enthalpie due au liquide, S; est
I’entropie associée au liquide, Gg est I’énergie libre de Gibbs du solide, Hg et Sg sont

respectivement 1’enthalpie et I’entropie dues au solide.
A cette température, T, on a:
AG = AH — TAS (L.13)

Toutefois, a la température de solidification, le solide et le liquide ont la méme

énergie, donc, I’équilibre entre eux peut étre exprimé de la manicre suivante [DER 2001]:

En substituant les équations (I.11) et (I.12) dans I’équation (I.14), on obtient a la

température d’équilibre, Tk :
H;, — TgS;, = H; — TgSs (L.15)
Par définition, la valeur de la chaleur latente a T est égale a :
H, —Hg =1L (1.16)
Donc,

L =TzAS (1.17)

12
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1.2.4. Force motrice de la solidification :

La force motrice de toute transformation de phase telle que la solidification, qui est

une transformation de phase liquide-solide, est la variation de 1’énergie libre [STE 2009].

Pour que la solidification puisse s’effectuer spontanément, il faut nécessairement
que la température du liquide soit inférieure a celle de 1’équilibre thermodynamique. Dans

ce cas, il faut que le métal liquide soit refroidi a une température T < Tr jusqu’a atteindre
un certain degré AT. Ce processus s’accompagnera ensuite d’ une diminution dans 1’énergie

libre AG [POR 2004]. On a :

AG = AG, + AG; (1.18)

Comme AG; (énergie libre due a la création d’une interface liquide-solide) est
toujours positif, il est indispensable que le terme volumique AG, (énergie libre due au
passage d’atomes ou molécules de la phase liquide a la phase solide) soit négatif a la
température de transformation. L’énergie libre AG, devient de plus en plus négative a

mesure que le degré de surfusion AT augmente [MER 1999].

Au point de transformation, Tr, on observe que AG = 0 tel que montré sur la figure
[.4. Cette diminution de I’énergie libre est a 1’origine de la force motrice de la

solidification.
Combinant les équations (I.13) et (I.17), on obtient:
Ag,=—-L+L.— (L.19)
Ce qui donne :

(1.20)

PR

Enthalpie libre
volumique des phases g,

Figure 1.4 : Variation de I’enthalpie libre volumique en fonction de la température [PAP 1999].
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I.3. Théorie de la germination:

Les premicéres tentatives de décrire le processus de la germination sont dues a
Volmer et Weber (1926) [CHR 2002] et Farkas (1927) [CLO 2009], qui traitent la
condensation d’une vapeur sursaturée et qui visent a décrire la distribution des embryons
liquides en équilibre avec une phase vapeur de substance pure. Ce modele a été, plus tard,
amélioré par Becker et Doring (1935) [HER 2007]. Becker puis Fisher et Turnbull (1949)
sont les premiers a appliquer les concepts de base de cette théorie a la formation de germes

solides au sein d’un liquide; la transition de phases liquide-solide [GAN 1994], [CHA 1995].

La germination est I’apparition, au sein du liquide, de sites particuliers (germes) a

partir desquels la solidification va pouvoir démarrer.

Il existe deux types de germination, la germination homogene dont les germes
solides se forment au sein du liquide, et la germination hétérogeéne ou les germes se créent
a partir de particules étrangeres baignant dans le liquide ou au contact de la paroi froide de

la lingoticre.
1.3.1. Importance de la germination :

L’¢tude du phénomene de la germination est d’une importance capitale et
primordiale pour la compréhension du phénomeéne de la solidification, puisque la
germination détermine en grande partie la structure finale du métal solidifi¢ ainsi que ses
propriétés. En effet, pour que la solidification puisse se produire, il doit exister au sein du
liquide des particules solides dites germes (de petites zones dans lesquelles les atomes sont
disposés de fagon particulieres) [HEN 1999]; ces germes vont, & leur tour, croitre et se
développer en entités morphologiques observables aux dépens du liquide, en construisant
ce qu’on appelle les grains. D’ou, chaque grain croit a partir d’un seul germe ainsi que le
nombre de germes qui se forment et grossissent détermine la taille finale des grains [GON

2008].

Ce processus est tellement important que lors de la coulée de pieces d’Aluminium
en usine, des affineurs de grains sont ajoutés au métal pur pour mieux contrdler le
phénomene de la germination. L’affineur de grains le plus utilisé pour I’ Aluminium est le
Diborure de Titane (TiB;). Chaque particule de TiB, constitue le site privilége de la

formation d’un germe, et plus la concentration de ces particules augmente plus il y a

14
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formation de germes, ce qui rend la taille des grains petite. Ces grains construits ne cessent
pas de grossir tant qu’il y ait du métal liquide a solidifier, et la probabilité de se rejoindre,
en un court laps de temps, augmente avec le nombre de particules solides. Ceci limite leur

taille et influence les propriétés finales de la pi¢ce solidifi¢e [DER 2001].

Puisqu’un morceau de métal solide est un ensemble de petits cristaux, dont la
solidification se fait a partir de germes ou de centres de solidification par développement
progressif, la germination a donc une influence sur la microstructure finale de la picce
métallique. C’est pourquoi, la compréhension du processus de la germination, dés la
création des germes jusqu’a la croissance, est essentielle, ce qui nous informe sur la
microstructure ainsi que les propriétés du métal ou de I’alliage apres la solidification [CHA

1976].
1.3.2. Conditions de la germination :

Il est vraiment difficile d’observer le processus de la germination parce qu’ici on
parle de petits clusters d’atomes. En conséquence, seulement la comparaison des mode¢les
théoriques et des résultats expérimentaux peuvent clarifier les toutes premicres étapes du

processus de la solidification.

La germination commence & un certain degré de surfusion', AT, qui, pour des
métaux est, généralement, trés petite dans des situations pratiques. L’augmentation de la
surfusion a I’effet d’augmenter nettement le taux de germination, I, et également le taux de
la croissance, V, des dendrites, tandis que le taux global de la solidification approche une

valeur maximale au moment ou le flux interne de la chaleur’, q;, est égale a I’externe, q,.

Alors, il est possible de déduire que la germination est le processus dominant au
début de la solidification et méne rapidement a la connaissance de la population finale des
grains. Les conditions menant a la germination sont donc de plus grande importance en

déterminant les caractéristiques de la microstructure moulée [KUR 1998].

Le point de fusion du systéme est ainsi abaiss¢ par une quantité, AT, (figure 1.5) et

le rayon critique, 7, du germe constitué peut étre calculé facilement a partir de la relation:

' La surfusion, AT, est généralement définie comme étant la différence entre la température d’équilibre, T,
du systeme et la température actuelle, T, (T <T,donc AT).
?. Le flux interne est proportionnel & la chaleur latente et aux taux volumiques de la transformation.
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AT =K, =2 (121)

Tc

d’ou : K, est la courbure et I est le coefficient de Gibbs-Thomson.

Température

Temps

Figure I.5: Courbe de surfusion : cas d 'un métal pur (a
gauche), cas d’un alliage (a droite) [DOR 1986].

Ceci signifie qu’une petite surfusion implique un grand rayon critique et
inversement. La condition critique de la germination d’une mole peut étre obtenue en

additionnant les deux contributions de 1’énergie libre de Gibbs, dues a I’interface, AG;, et

au volume, AG,, :

AG = AG; + AG, (1.22)

AG =0g5q.A+ Ag,.v (1.23)

Avec:

o, : énergie interfaciale liquide-solide.
Ag, : La différence de I’énergie libre de Gibbs entre le liquide et le solide par unité de

volume.

Supposant que le germe a une forme sphérique, on peut écrire:

AG = 4mrlog +ZmriAg, (1.24)

L’énergie libre de Gibbs par unité¢ de volume, Ag,,, est proportionnelle a AT, c'est-a-dire :

Ag, = —ASs. AT (1.25)
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La valeur de g est toujours positive, tandis que Ag, dépend de AT et elle est
négative si AT est positive (voir la figure 1.6).

] r©

Figure 1.6: Energie libre des amas solides en fonction de leur rayon [KUR 1998].

Ce comportement nous mene a 1I’occurrence d’un maximum en valeur de AG quand
le métal est refroidi. Cette valeur maximale peut étre considérée comme étant 1’énergie

d’activation qui doit étre surmontée afin de former un germe qui continuera a se croitre. Le
critére de maximisation est :

a(AG
(26) _ 0 (1.26)
ar
Ce qui donne :
— 205l _ 2951
T, = Ay, _ ATAS, (1.27)

Cette relation détermine la condition d’équilibre entre le liquide et le solide avec

une courbure dont la force motrice de la solidification est égale a celle de la fusion [KUR
1998].

L’¢énergie libre permettant a un germe de rayon 7, de se former est obtenue en
substituant les relations (1.24) et (1.27) [KEN 2004]:

. lémag® _ (16mag’T} 1
AG" = = ( )G (1.28)
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La probabilité d’avoir des germes de rayon 7, dans un liquide comportant N atomes

est donnée par la relation :

Nre _ (_ AG*)
N exp kT (1.29)

Ou kp est la constante de Boltzmann.
1.3.3. Types de la germination :

La germination est le phénoméne de fluctuation complexe [HEC 2004] et
I’apparition de germes solides a ’intérieur du liquide nécessite la formation de 1’interface
solide-liquide, d’ou 1’augmentation de I’énergie libre. Cependant, un certain degré de
surfusion est nécessaire pour vaincre cette barricre d’énergie [SEM 2001]; ce sont ces

parametres qui vont caractériser le type de la germination (homogéne ou hétérogéne).
1.3.3.1. Germination homogene :

La germination homogene peut s’accomplir en tout point d’un liquide, sans 1’aide
d’un substrat ou de particules étrangeres, par fluctuation aléatoire des atomes qui forment

des amas ou embryons de diverses tailles [LES 1986].

Alors que la formation d’un germe au sein d’un liquide requiert justement de
vaincre I’énergie de surface créée a I’interface solide-liquide. Le calcul de la variation de
I’enthalpie libre, AG, associée a la création d’un embryon sphérique de rayon, r, au sein du
liquide s’écrit comme la somme de deux contributions tel que vu précédemment [SER

2011].
AGhom = 41riog + %nr3Agv (1.28)

De ce fait, il en résulte un caractére métastable de I’embryon qui, s’il dépasse une

taille critique, il peut devenir un germe stable et se développer par croissance.

Pour une substance pure portée a une température T, un petit cristal n’aura tendance
a se développer aux dépens du liquide environnant, que si son rayon, 7, est supérieur a un

rayon critique, 7., [GAN 1994].
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Ainsi, tout solide dont r < 7. ne constitue pas un embryon stable mais plutot un
embryon instable; il aura donc tendance a se refondre. Alors que dans le cas our > 1, cet
embryon devient un germe stable qui va continuer a se croitre dans le liquide. Lorsque
r = 1., I’embryon, dans ce cas, est en état métastable avec le liquide et I’adsorption d’un

seul atome suffit pour le rendre stable (figure 1.7).

sc
ombryon_,r_: / germe

énergie
interfacialesdsrig

AGy

énergie de Gibbs
olumiques-$x r3AGy

Figure 1.7: Variation de I’énergie de Gibbs associée a la germination

homogéne d’une sphere de rayonr a T < Tr [ZOU 1988].

1.3.3.2. Germination hétérogene :

En général, des surfusions de plusieurs centaines de degrés ne sont jamais
observées dans la pratique industrielle. Alors que la surfusion dépasse rarement quelques
degrés avant que ne débute la solidification, donc on ne parle plus de germination
homogeéne mais de germination hétérogeéne; celle-ci se réalise soit sur des particules
d’impuretés trés fines ou d’agents inoculant ajoutés volontairement dans le liquide a

solidifier, soit a la surface du moule (fronti¢res lingotieéres) [COL 2000].

La forme des germes solides constitués n’est plus une sphére, comme dans le cas
de la germination homogene, mais une calotte sphérique de rayon, 7, s’il s’agit d’un plan
(figure 1.8); I’angle de raccordement entre le germe et le substrat dépend des énergies

interfaciales entre le liquide, le germe solide et le substrat.
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Figure 1.8: Représentation des tensions de surface relatives aux contacts
substrat-liquide, o,;, substrat-solide, o, et solide-liquide, g5;. [GAN 1994]

0. = Oq5 + 0g.C0S 0

Ou

(Jcl - ch)
Os1

cosfO =

La variation de 1’énergie libre associée a la création d’un germe adoptant une
morphologie de calotte sphérique peut s’exprimer en fonction de 1’énergie libre de
formation d’un germe homogene et de 1’angle de mouillage, 6, [THE 1988]. Cette relation

s’écrit sous la forme :

AGpgt = AGpom-f(0) (1.29)
Avec
f(o) = i(Z + cos 8)(1 — cos 8)? (1.30)

D’ou: f(6) désigne une fonction de I’angle de contact, 6, entre le solide et le substrat

[RIE 1990]. Cette fonction croit d’une maniére monotone dans I’intervalle [0, 1]1.

Comme cos @ < 1, I’énergie interfaciale totale nécessaire pour créer un nouveau
germe sur le substrat est toujours inférieure a celle associée a un germe isolé dans le
liquide [ZOU 1988]. Ainsi que la probabilité de formation d’un germe ayant une forme de
calotte sphérique de rayon, 7., est autant grande que celle de la formation d’un germe
sphérique de méme rayon, parce qu’en second cas, le nombre d’atomes contribuant a la

formation d’un germe est nettement plus grand.

'. 8 = 0 Mouillage complet du solide sur le substrat.
0 = m Mouillage nul (germination homogene).

20



Chapitre |

Etude thermodynamique de la croissance des métaux et alliages

1.3.4 Comparaison entre la germination homogene et la germination hétérogene :

On peut calculer les différents parameétres critiques renvoyant aux deux types de

germination (homogene et hétérogeéne) tel que montré dans le tableau:

Tableau 1.3: Paramétres critiques de la germination pour une substance pure [KUR 1998].

Germination homogéne

Germination hétérogene

T, _ ZUSl _ 20’51
Agy Ag,
AG* 167 [ 0.3 16w [ 03
g sl - - sl - _f(e)
3 \Ag, 3 \Ag,
Nr < AG;;om) AGf*lét
N. — _
c exp kBT N.exp kBT

Ainsi qu’on peut différencier entre ces deux types par la fonction f(8), a travers les

différentes valeurs possibles de 1’angle de raccordement, 6, (tableau 1.4).

Tableau 1.4: valeurs de I’expression f(0) = %(2 + cos 8)(1 — cos 6)? [KUR 1998].

o) Type de la germination JAC))
0 mouillage complet Pas de barriére de germination 0
10 0.00017
20 0.0027
30 0.013
40 0.038
50 0.048
70 hétérogene 0.25
90 0.5
110 0.75
130 0.92
150 0.99
170 0.9998
180 pas de mouillage homogene 1
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On peut, également, montrer la différence entre 1’énergie libre des amas solides dite
a la germination homogene et celle correspondant a la germination hétérogene a partir de la
figure 1.9; cette figure illustre que 1’énergie d’activation nécessaire pour la formation d’un
germe sur un substrat (ou particule étrangere), AGp4., est toujours inférieure a celle

associée a un germe isolé dans le liquide, AGy,,,,. Cet écart est dii a I’effet du facteur £(6).

AG

40 et

4G phom

Figure 1.9: L’exceés de I’énergie libre des amas solides pour la germination
homogeéne et hétérogéne [POR 2004].

D’autre part, D’effet de la surfusion sur AGps et AGp,, est illustré,
schématiquement, sur la figure 1.10, d’ou la germination hétérogéne est possible a des

degrés de surfusion tres petits par rapport a ceux nécessaires a la germination homogene.

Critical value
for detectlable
nucleation

(b) O —y

Figure 1.10: (a)Variations de AG “en fonction de la surfusion AT pour la germination
homogéne et hétérogéne (b) Les taux de germination correspondant. [POR 2004].
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La figure I.11 montre la variation de la vitesse de la germination homogene (courbe

correspondant a 8 = 180°) et hétérogene (8 < 180°) avec la température pour le Fer pur.

~10%

g N

—
o
N

Vitesse de germination (cm *.s

TI

T T ! T T T
1200 1300 1400 1500 1600 1700 1800
Température (K)

Figure 1.11: Variation de la vitesse de germination homogene (a=180°) et
hétérogene (a<180°) en fonction de la température initiale du liquide et dans

différentes situations d’inoculation pour le Fer pur (T=1811°K) [LES 1986].

1.4. La surfusion :

Il est tres important de décrire le phénoméne de surfusion afin de mieux
comprendre les mécanismes intervenant lors de la germination. Lorsqu’un liquide est en
surfusion, cela implique que le phénoméne de la solidification commence a une
température inférieure a celle admise comme température de solidification; ceci rend la
température du liquide inférieure a celle d’équilibre. Et lorsque la solidification débute, la
température du liquide qui ne s’est pas transformé en solide croit rapidement pour atteindre

celle de la solidification.
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1.4.1. Définition :

Un liquide est dit qu’il est dans un état de surfusion (sous-refroidissement), lorsque
ce liquide, refroidi a une température inférieure a celle ou, normalement, le changement de
phase aurait di étre réalisé, reste dans son état liquide, puis la température remonte jusqu’a

atteindre celle de la solidification qui, finalement, se réalise.

Alors, le début de la solidification s’opére fréquemment avec un certain retard. Ce
retard est appelé surfusion, d’amplitude AT, qui représente 1’écart entre la température
d’€quilibre, T, et celle plus baisse atteinte par le métal sans solidification. Cet €tat n’est
qu’un retard a la solidification, car sous 1’action d’une légére perturbation, soit par une
particule étrangere, soit par I’avénement d’une trace de la phase en retard, les substances

retrouverent leurs états stables [PER 2001].

Solidification

v ﬁ{ecalescence

!
B

Température

surfusion

v

Temps

Figure 1.12: Schéma du principe de refroidissement d’un liquide avec
surfusion [MEB 2008].

Lorsque la germination se produit, la solidification s’amorce, enfin, sous 1’effet
d’une remontée’ de la température jusqu’a la température du palier de la solidification dans

le cas d’un métal pur [BOU 1971], ce phénomene est appel€ la recalescence (figure 1.12).

' L’augmentation de la température est causée par la chaleur latente dégagée par la formation des germes au
cours de la transformation de phase d’un volume donné dans le liquide.
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Le tableau 1.5 montre les valeurs expérimentales de la surfusion pour quelques métaux
purs' [DAV 1973].

Cependant, dans le cas d’une solution solide, ceci oblige a déterminer la
température de début de la solidification, T}, par extrapolation telle illustrée sur la figure 1.5

[QUI 2003].

Tableau 1.5: Données expérimentales pour quelques métaux purs [DAV 1973].

Métal Température de Surfusion (°K) T /T

fusion (°K) f
Mercure 2343 58 0.287
Gallium 303 76 0.250
Etain 505.7 105 0.208
Bismuth 544 90 0.166
Plomb 600.7 80 0.133
Antimoine 903 135 0.150
Aluminium 931.7 130 0.140
Germanium 1231.7 227 0.184
Argent 1233.7 227 0.184
Or 1336 230 0.172
Cuivre 1356 236 0.174
Manganeése 1493 308 0.206
Nickel 1725 319 0.185
Cobalt 1763 330 0.187
Fer 1803 295 0.164
Palladium 1828 332 0.182
Platine 2043 370 0.181

1.4.2. Origines de la surfusion :

Lors du processus de la solidification, la surfusion de croissance est la somme de

quatre (04) contributions [MOS 2008], [GOE 1997]:

e La surfusion chimique, AT,
e La surfusion de courbure, AT,
e La surfusion cinétique, AT}

e La surfusion thermique, ATy,

AT = AT, + AT, + AT}, + AT, (L31)

' . Expérimentalement, la surfusion est de 1’ordre de 0.2 7}
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1.4.2.1. La surfusion chimique :

Cette surfusion n’intervient que dans le cas des alliages. Elle est due a la différence
de composition entre la phase solide et la phase liquide lors de la solidification. Cette
notion importante est largement utilisée pour décrire le phénomene de refroidissement des

alliages et les phénomenes de ségrégation [ZIM 1990].

Elle refléte le fait que la composition dans le liquide a I’interface solide-liquide
dévie localement de la composition de 1’alliage en équilibre, ce qui se traduit par une

diminution de la température.
AT, = m;. (Cs — Cp) (1.32)
Avec :

m,; : La pente du liquidus de la phase i.
Cs : La concentration du solide.

C; : La concentration du liquide.

1.4.2.2. La surfusion thermique :

Ce type de surfusion est dit a la différence dans la température [KUR 1998]. Elle est
liée a la difficulté qu’ont les germes du solide a apparaitre aux dépens du liquide lors du
refroidissement et atteindre une taille critique, a partir de laquelle, il deviennent stables et

peuvent se développer.
ATy = Tsp — T, (1.33)
Ou:
Ts;; - Température a ’interface solide-liquide.

T; : Température du liquide.

1.4.2.3. La surfusion de courbure :

Elle représente 1’effet de la courbure de I’interface solide-liquide sur la température
d’équilibre; la courbure abaisse nettement cette température [GAN 1994]. La surfusion de

courbure, appelée surfusion de Gibbs-Thomson, est donnée par [ZIM 1990], [MIZ 1993]:
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AT, = —=K,T (1.34)
Avec :

' : Le coefficient de Gibbs-Thomson.
K, : La courbure.

Le coefficient de Gibbs-Thomson est une mesure de I’énergie requise a former une
nouvelle surface (ou la croissance d’une surface existante). Ce coefficient prend la forme

suivante [STE 2009]:

VO
[="'m sl/Asf

1.4.2.4. La surfusion cinétique :

Dans le cas d’une interface plane (métal pur), les rayons de courbure sont infinis et

donc aucune surfusion de courbure ne pourra avoir lieu durant la croissance du métal.

La surfusion cinétique, ATy, provient de la cinétique d’attachement des atomes a
I’interface solide-liquide [DRE 1996]. Ce terme peut étre exprimé, dans les métaux purs,
comme suit [MOS 2008]:

AT, =2 (135)
Ko

Avec :

Ve . estla vitesse de deplacement de I'interface solide-liquide.

i DlASfVT%

Ho =0t (1.36)

D; : le coefficient de diffusion dans le liquide.
ASy : L’entropie de fusion volumique.

5 : Le volume molaire de la phase solide.
a : parametre ayant le méme ordre de la distance interatomique.

Ry : La constante des gaz parfaits.

Tf : La temperature de fusion.
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1.4.3. Effet de la surfusion sur la germination :

La germination n’est possible que lorsque le liquide a solidifier est en surfusion ;
c'est-a-dire que la température du liquide descend en dessous de la température de fusion

sans transformation, puis remonte brusquement.

En examinant un échantillon lors de son passage de 1’état liquide a 1’état solide, on
prévoit que la premicre étape est la formation des premiers amas, constitués de quelques
atomes; ces petits amas peuvent devenir des germes stables ou instables tout dépend de la

surfusion.

Du fait que la germination est la rencontre et I’association d’atomes, la taille
critique d’un germe est donc le diametre minimal que doit atteindre pour étre stable et
puisse se croitre pour former un grain. Cette taille critique est fonction de la surfusion; plus
la surfusion augmente plus la taille critique diminue et le nombre de germes formés dans le
liquide augmente, alors la pluralité des grains dans le solide formé. Cependant, lorsque la
valeur de la surfusion est petite, la taille critique du rayon du germe sera grande et le

nombre de grains constituant le solide final sera plus petit [BOU 1971].

Conclusion :

Selon les principes de la thermodynamique, la transformation de phase ne peut
avoir lieu que lorsqu’il y a une force motrice significative qui concerne, dans le cas de la
solidification, la différence de 1’énergie libre entre le solide et le liquide. Cette différence
doit étre négative. Mais ce passage d’un état a I'autre exige un franchissement d’une
barriere d’énergie dont I’hauteur est 1’énergie d’activation, une quantité positive qui doit

étre fournie au systéme grace aux fluctuations thermiques.

Ceci meéne a la formation de petits germes solides au-dessous d’une certaine
température, et la solidification résulte de la croissance de ces germes. Lorsque la
nucléation se produit, la chaleur latente libérée par la formation de ces germes est absorbée
par le liquide surfondu en augmentant ainsi sa température jusqu’a la température de

fusion.
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Chapitre II Etude morphologique de la croissance des métaux et alliages

Introduction :

Les définitions thermodynamiques de la stabilit¢ sont inapplicables a Ia
détermination des morphologies de croissance, ce qui nécessite d’étudier la cinétique de
croissance intervenant lors de la solidification des métaux et alliages, notamment la
croissance au niveau de I’interface solide-liquide, ses différentes morphologies ainsi que
les conditions qui les régisse. Tout ¢a nous méne a caractériser ou a prédire la structure

finale des grains constituant le métal ou 1’alliage, donc du produit fini ou semi fini.

Pour en faire, ce chapitre comporte en premier lieu des généralités sur 1’instabilité
morphologique de D’interface solide-liquide (I’équilibre, la cinétique et les structures
interfaciaux) et, en deuxiéme lieu, la solidification des métaux purs et alliages afin de
savoir le mode de croissance de chacun d’eux. En dernier lieu, la croissance dendritique
doit étre étudiée, en finissant par la description de la structure des lingots et du procédé de
la coulée. Une conclusion vient, en fin de ce chapitre, pour donner une synthése de tout ce
qui a été dit.

I1.1. Généralités sur I’instabilité morphologique de I’interface solide-liquide :

La stabilit¢ de ’interface plane était premierement étudi¢e par Mullins et Sekerka
en 1963 [GLI 2011] dans les systémes binaires dilués [MIS 1986] et pour petits nombres de
Péclet'. En 1986, cette théorie était prolongée pour de grands nombres de Péclet par
Trivedi et Kurz. Un an apres, Coriell et autres ont proposé un concept semblable prolongé

aux systemes multi-composés [LUD 2001].
II.1.1. L’interface solide-liquide :

L’interface solide-liquide est la zone intermédiaire entre les derniers atomes
constituant le solide et les premiers atomes de la phase liquide, dont 1’épaisseur est celle de
quelques atomes du matériau. Une fois le germe est construit, il va continuer sa croissance

qui est limitée par:

e La cinétique d’attachement d’atomes a I’interface solide-liquide.
e La capillarité.

e La diffusion de chaleur et de masse.

! Le nombre de Péclet peut étre défini comme le rapport de 1’espacement interlamellaire, A, sur la couche de
diffusion § : P = /1/5 ou § est le rapport ZD/V.
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L’importance de chacun de ces facteurs dépend de la substance étudiée et des

conditions de solidification [CAR 1986].
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Figure I1.1 : Evolution stable (b)/instable (a) de
I’interface solide-liquide [KUR 1998].

I1.1.1.1. Cinétique interfaciale :

Le processus de solidification ne peut étre accompli qu’en fonction de succession
de quelques réactions, telle que la réaction chimique intervenant au niveau de I’interface
solide-liquide sous I’effet d’une force motrice, généralement exprimée en terme d’écart de
température, AT. Cet écart est di a la surfusion cinétique [CAH 1996]; celle-ci est de
I’ordre de 107 °K, quantité tout a fait négligeable en situation industrielle. Généralement,

on a I’habitude de négliger la surfusion cinétique devant tous les autres types de surfusion.

Bien que I’effet de la cinétique interfaciale sur la température réelle de I’interface
soit le plus souvent imperceptible lors de la croissance des cristaux métalliques a partir
d’un bain fondu, I’anisotropie cristalline de la cinétique de croissance des cristaux, méme

métalliques, n’est généralement pas négligeable [LES 1986], [DES 2007].
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I1.1.1.2. Equilibre interfacial :

L’une des grandeurs physico-chimiques régissant les conditions d’équilibre
thermodynamique local entre le liquide et le solide, a travers une interface caractérisée par

sa courbure locale K., est la tension interfaciale a5; [SEM 2001], [AKS 2011].

Lorsque la tension interfaciale est isotrope, dans un corps pur, il existe une relation
(relation de Gibbs-Thomson) entre la température d’équilibre locale, T,, et la courbure

locale [NIE 2007]:

VS
T, =T — ﬁ.asl.l(r (IL.1)
Le terme (Tf — Te) est pourtant prépondérant dans 1’étape de germination des

cristaux solides et dans le controle de la stabilit¢ morphologique des formes de croissance

(planes, cellulaires ou dendritiques).

Le tableau suivant donne les différentes valeurs de la tension interfaciale pour

quelques métaux purs:

Tableau I1.1 : Caractéristiques volumiques et superficielles pour quelques métaux
purs a la température de fusion [LES 1986].

Métal T; (°K) AS; (j.Ktmol™) V5 (cm3.mol™!) o5Y(m.j.m?)
Ag 1234 9.15 11.16 172
Al 933 11.48 10.59 158
Cu 1356 9.78 7.61 237
Fe(d) 1809 7.63 7.69 251
Ni 1726 10.12 7.15 322
Pb 601 7.94 18.70 40
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II.1.1.3. Structures interfaciales :

L’interface solide-liquide peut prendre différentes formes de croissance (plane,
cellulaire ou dendritique) tout dépend des conditions de refroidissement (solidification)
[ROS 2006], [ROY 1994]. Les trois parameétres controlant la morphologie de I’interface
solide-liquide sont la concentration du soluté, Cy, le gradient de température dans le

liquide, G, et la vitesse de croissance, I/, [NGU 2005].

On remarque qu’a faibles vitesses de solidification, en fixant le gradient de
température dans le liquide, G;, et la concentration initiale, Cy, I’interface solide-liquide est
plane [NGU 2003]. Il est, pratiquement, difficile de réaliser de tel état idéal de croissance
parce qu'un échange thermique inévitable entre le creuset et I'échantillon méne au gradient
de la température dans la région liquide [BON 2005]. L’interface plane devient instable a
une certaine valeur critique de la vitesse de croissance ou du gradient de température tel
que décrit par la théorie classique de Mullins et Sekerka [LAN 2005], [NGU 2003] ainsi que
les travaux de Trivedi, Kurz [TRI 1986] et Giovanola [KUR 1986]. Cependant, si on
augmente la vitesse au-dela d’une certaine vitesse critique, v, et lorsque le gradient de
température est abaissé, le front de I’interface devient instable et I’interface solide-liquide
présente une forme cellulaire [MOR 1993], [WAN 2000], dont I’espacement, A, est
typiquement de quelques dizaines ou centaines de micromeétres, qui se transformera par la
suite en forme dendritique a hautes vitesses de croissance [REI 2006]. Une augmentation de
la vitesse de solidification ménera ensuite a une transition dendritique-cellulaire et

finalement le front plan apparait [LUD 1996], [ZHA 2011].

Liquide
A
<>
Solide
Front plan Ve Cellules Dendrites
|

V<

|
Figure I1.2 : Représentation schématique des différentes morphologies de

Iinterface : la forme de [’interface solide-liquide se change en fonction de
la vitesse v [REI 2000].
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I1.1.2. Instabilité interfaciale des métaux purs:

Pour un métal pur, en croissance orientée, la solidification s’opére soit selon un
front plan, soit selon une morphologie cellulaire ou dendritique [THE 1988]. Dans la
croissance cellulaire ou d’un front plan, la température déterminée par le flux de chaleur
augmente dans la direction z (G, est positif). Tandis que les structures dendritiques
€quiaxes apparaissent lorsque le liquide en avant de ’interface solide-liquide se trouve en
¢tat de surfusion thermique, dont la situation est complétement différente; le flux de
chaleur n’atteint pas la paroi du moule via le solide mais a travers le liquide (le gradient de
température dans ce cas, Gy, est négatif) [KUR 1998]. La figure I1.3 illustre d’une maniére
schématique, les diverses morphologies qui apparaissent lors de la croissance des métaux

purs.

Figure I1.3 : Solidification colonnaire et équiaxe d’une substance pure :
la stabilité, dans une substance pure, dépends de la direction du flux de
chaleur [KUR 1998].
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I1.1.3. Instabilité interfaciale des alliages:

Dans les alliages, le critere de stabilité est différent parce que la température

d’équilibre local peut varier tout au long de D’interface solide-liquide. Ainsi que la

concentration du soluté dans la couche limite diminue exponentiellement, de CO/ ik & Co,

d’apres la relation :
€, = Co + ACoexp (—2) (11.2)

Avec AC, est la différence de concentration entre le liquidus et le solidus a la température

du solidus.

Le changement de concentration devant [’interface affecte la température

d’équilibre local du liquide :
Tiiq(Co) — Tyig = m(Co — C) (IL.3)

Ou Ty;q(Cp) est la température du liquidus correspondant a la composition initiale de

’alliage.

Les relations (I1.2) et (I1.3) sont schématisées dans la figure (I1.4).

Co/k

ACo

Tl (Co)

— ATQ ——)

Ts(Co)

Co Co/k

Figure I1.4 : Surfusion constitutionnelle des alliages [KUR 1998].
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S’adoptant sur le gradient de température :
Gen = (52) (IL4)

dans le liquide a I’interface solide-liquide, deux morphologies distinctes peuvent apparaitre

lors de la croissance des alliages.

Figure IL.5 : Solidification colonnaire et équiaxe d’un alliage : (a) interface
liquide-solide stable, (b) et (c) profils de température régissant la croissance
colonnaire et équiaxe respectivement [KUR 1998].

11.1.4. Transfert de matiére et de chaleur :

L’étape de création des premiers cristaux microscopiques étant franchie, la

solidification peut étre décrite en termes de transfert de matiere et de chaleur.
I1.1.4.1. Transfert de matiere :

Généralement, il est possible de distinguer entre quatre zones du point de vue de

transfert de matiére:

e Lazone du solide: seule la diffusion chimique est possible.
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e [’interface: le siege des réactions chimiques hétérogéne de solidification.
e Une couche limite: cette couche est d’épaisseur §; dans le liquide ou le soluté i est
transporté par diffusion.

e La zone du liquide: dans laquelle les transferts de masse se font par convection.

Liquide Liquide
_ Interface ) )
a solide enrégime en régime
plane o
laminaire  turbulent
C
A
Cy
Ecart a
I’équilibre L _______
interfacial k-------
Cs
b kf/ l
¢ | S
- 7 Couche ' Composition
limite de | homogéne
diffusion !
Distance

Figure I1.6 : Schéma présentant le transfert de matieére : (a) allure d’une interface
plane en solidification dirigée, (b) Profils de titre en soluté¢ [LES 1986].

I1.1.4.2. Transfert de chaleur :
On peut distinguer entre trois zones:

e Lesolide.
e La couche limite de conduction thermique.

e Le sein du liquide a température uniforme.
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La diffusivité thermique est beaucoup plus grande que la diffusivité chimique pour
les métaux, donc, la couche limite thermique est beaucoup plus épaisse que la couche

limite de diffusion chimique (¢ > 6;).

T 4
Tl
T"< /:
/ g i i I3
/ 85g | Tempe¢rature
) < »;  homogeéne
/7 1
) Couche limite de 1
1
/ conduction de chaleur
1 -
Distance

Figure I1.7 : Allure du profil de température en solidification dirigée d’une
interface plane : le profil de température dépend du régime (solide, couche
limite et liquide) |[LES 1986].

I1.2. Solidification des métaux purs et alliages :

Du fait des caractéristiques des métaux purs et d’alliages, la manicre de croissance

des métaux purs se différe de celle que suivent les alliages, ce qui va étre présenté ici.

I1.2.1. solidification des métaux purs :

Pour un métal pur, les premiers cristaux solides apparaissent a la température, T, et
cette température reste constante pendant toute la période de la solidification; ceci est
traduit par un palier de solidification (figure 1.12). La longueur de ce palier est
proportionnelle a la quantité du métal solidifié. La croissance commence par la formation
de petits germes et se poursuit par leur développement ainsi que 1’augmentation de leur
nombre. Ces germes prennent, pendant leur croissance, une forme géométrique régulicre,

mais lorsqu’ils entrent en contact avec d’autres germes en cours de croissance, leur forme
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régulicre se perturbe et les cristaux primitifs deviennent irréguliers et prennent

I’appellation de grains [BOU 1999].
Mode de croissance :

Les métaux purs suivent un mode de croissance continu a raison que 1’interface
solide-liquide est une interface désordonnée et que les atomes dans un tel mode arrivent du

liquide aux positions aléatoires, partout, sur I’interface du solide [ZLA 2008].

L’¢énergie libre d’un atome croisant I’interface solide-liquide varie telle que

montrée sur la figure (IL.8).

—

2 |
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Figure I1.8 : Energie libre d’un atome durant son processus de saut d’un
grain a un autre [POR 2004].

Et le taux net de solidification est donné par :

v = kAT (IL5)
Avec : k, = M
TfVm

Ou:
k4 : Parametre ayant les propriétés de la mobilité de la fronticre.

V,, : est le volume molaire.

M : la mobilité.
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Taux de
croissance v

Croissance
continue

v

Surfusion AT

Figure I1.9 : Influence de la surfusion a I’interface sur le taux de croissance
dans le cas d’une interface atomique désordonnée : /e faux de croissance
varie linéairement avec la surfusion [POR 2004].

I1.2.2. Solidification des alliages :

En pratique, la solidification des métaux purs est rarement rencontrée a raison que
les métaux purs contiennent des impuretés qui servent a changer les caractéristiques de
solidification d’un métal a un alliage. Et la solidification des alliages est la plus répandue

dans I’industrie [NEU 2011].
I1.2.2.1. Croissance des eutectiques :

La croissance eutectique comporte la germination interactive et la croissance
coopérative de deux phases solides de compositions treés différentes a partir d’une seule
phase liquide homogene s’effectuant dans une zone liquide contigué a I’interface solide-
liquide [COL 1975], c'est-a-dire L = a + [ [DAS 2000]. Divers microstructures eutectiques
ont été observées et sont classifiées en tant que réguliére (sous forme lamellaire ou tige) et
irréguliere [FIS 1980], [POR 2004]. Ce type de croissance se trouve couramment dans les

alliages a base de Fer, d’Aluminium, de Cuivre et de Magnésium [SER 2011].
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Figure I1.10 : Transition microstructurale de 1’alliage eutectique Co-34.2%Sn pour

divers degrés de surfusion : (a) AT = 8°K eutectique régulier (lamellaire), (b) AT =

110°K eutectique irrégulier plus eutectique lamellaire, (c) AT = 224°K eutectique
irrégulier [WEI 1993].

L’analyse théorique de la croissance eutectique exige la résolution de I’équation de
transfert de chaleur pour les deux phases: liquide et solide. Par conséquent, la résolution de
ce probléme dépend de la fagon d’analyser le champ de diffusion devant I’interface solide-
liquide. Le but de ces analyses est d’établir le rapport entre la surfusion, AT, la vitesse de
croissance et 1’espace inter-lamellaire A . Le concept de tous les modéles théoriques a
parvenu des travaux de Zener’s et Brandts sur la croissance de la perlite a partir de
I’austénite pendant la transformation eutectoide. Tiller était le premier qui a essayé de
résoudre le probléme de croissance eutectique d’une maniére similaire. A la méme époque,
Hillert a apporté une contribution importante et développa le modele mathématique de
Brandts en y incluant les effets de ’énergie interfaciale sur la forme de I’interface de
croissance [HER 2007]. Sur la base de ces progres, Jackson et Hunt ont développé la
théorie classique de la croissance eutectique lamellaire et fibreuse en précisant la relation
entre la surfusion, I’espacement lamellaire et la vitesse de croissance [Li 2011], [PER 2010].
Cependant, le modele de Jackson-Hunt est valide seulement a de faibles surfusions [WEI
1993], [RAT 2000] et pour de petits nombres de Péclet [ZIM 1989]. En 1987, Trivedi et

autres ont présenté une modification applicable aux procédés de solidification rapide [TRI
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1987b]. Ce modele a été prolongé par Kurz et Trivedi tenant compte de I’instabilité de

I’interface solide-liquide.
Eutectique régulier :

Si, lors de la croissance couplée, les deux phases solides en présence sont
caractérisées par une énergie interfaciale isotrope, les lamelles eutectiques croissent de
manicre parallele au flux thermique. Ceci conduit a une structure réguliere de 1’eutectique
aprés solidification [ZOU 1988]. La structure lamellaire des eutectiques peut étre
considérée comme étant I’empilement périodique et alterné de rubans paralléles des deux

phases [RIQ 1975], [GLI 2011].

Considérons un alliage binaire de composition eutectique dont le diagramme de
phase est donné¢ a la figure II.11 et examinons ce qui se produit au cours de sa
solidification. a et B sont des phases des ¢léments purs ou des composés caractérisés par
une certaine concentration en B ou A. Le point eutectique est caractérisé par une

concentration, C,, et une température d’équilibre, T,, [ZOU 1988].

X
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Figure I1.11 : Diagramme de phase présentant une transformation eutectique et le

modele de croissance correspondant: un alliage a composition eutectique suit une
forme lamellaire lors de sa croissance [HER 2007].
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Dans la plupart des cas, la croissance eutectique est régisse par deux types de
surfusions, la surfusion constitutionnelle due a la variation de concentration et la surfusion

de courbure résultante du fait que 1’interface n’est pas plane [HER 2007].
AT = AT, + AT, (11.6)

De ce fait, la croissance eutectique fait intervenir trois types d’interfaces: a-liquide,

B-liquide et a-p dont chacune d’elle est caractérisée par une tension superficielle (figure
11.12).

liquide Yo/

Y

a/l

- Y
777 AN
/

/,B

N\
Figure I1.12 : Equilibre des tensions de surface au point de rencontre o-f3-

liquide: la croissance eutectique fait intervenir trois types d’interfaces ;
o-liquide, p-liquide et a-f [ZOU 1988].

Z

%

Les surfusions de courbure associées aux deux phases o et B peuvent étre

exprimées par:

2T sin B4 (1+€)

AT® = > (IL.7)
2Tpsin (1
ATF = %’M (IL8)
Ou:
§= &
Sa

Avec: S, , Sp représentent respectivement la moitié de I’espacement interlamellaire des
phases o et B dans les microstructures eutectiques. Iy, Igsont les coefficients de Gibbs-

Thomson.
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L’étude du phénoméne de solidification des alliages eutectiques nécessite la
connaissance des paramétres gouvernant les différents processus élémentaires de la
transformation (les coefficients de diffusion), parce que, sous gradient de concentration,
les transports atomiques a I’interface solide-liquide sont guidés par des processus de

diffusion [POT 1981].

Partons de 1’équation de diffusion de masse stationnaire a deux dimensions pour

les lamelles pour calculer la surfusion associée a la diffusion de soluté:

9%c = 9%c v ac
—_— Tt 1t —.— = I1.
0x2 0z2 + D 0z 0 (IL9)

La surfusion chimique du liquide adjacent aux phases o et B est donnée par:

ATE = mg (By + 222 C20) (IL.10)
A#?:n%(—80+££@%g19) (IL11)
Avec : B, = %o i“;;o ali
atSp

Ou: myet mp représentent respectivement les pentes du liquidus des phases a et f.

C’est Jackson et Hunt en 1966 qui ont donné cette solution analytique de 1’équation

de diffusion de soluté pour un faible nombre de Péclet. Ils ont obtenu le résultat suivant:

AT:m@V+&h’ (IL.12)
S

Avec:

mg.mg  CoP'(1+ &)

Kl = .
m, + mg éD
2(1+ m,I'; sin 8
(maf-l_mﬁ) « f
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En 1987, Trivedi et autres ont étendu la solution de Jackson-Hunt au cas de la
solidification rapide et pour un nombre ¢élevé de Péclet dont quelques caractéristiques sont
incompatibles avec les hypothéses de Jackson-Hunt'. Et par la suite, Kurz et Trivedi ont

pris compte de I’effet cinétique au cas du déséquilibre interfacial [DAV 2001].

Différents types d’eutectiques lamellaires peuvent é&tre observés selon la

composition de I’alliage, ces types sont schématisés dans la figure I11.13.

Figure I1.13 : Divers types de morphologies lamellaires modelés : ces divers
types correspondent aux points indiqués dans le diagramme de phase de la

figure (I.11) [HER 2007].

' Les hypothéses de Jackson et Hunt sont:
- L’interface solide-liquide est plane,
- L’étude est réalisée dans 1’état stationnaire,
- Le degré de surfusion est petit.

- Pe=ASV/2D KL 2w
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Eutectique irrégulier :

Certains alliages présentent des structures irrégulieres ou les lamelles ou les fibres
ne sont pas régulicrement espacés. Dans ce type d’eutectiques, les espacements inter-
lamellaires, A5, sont partout désordonnés et varient considérablement et ces déviations
¢taient dues a la présence d’une phase facettée [MAG 1985]. Pratiquement, les eutectiques
irréguliers constituent une classe importante de matériaux pour des applications de
I’industrie de la fonderie (Exemple : Fe-C et Al-Si). L’espacement inter-lamellaire varie,
dans ce cas, entre deux valeurs; une valeur minimale, A., et une valeur maximale, As.
Lorsque les lamelles prennent une forme de droite, 1’espacement inter-lamellaire moyen

(1) peut étre donné par [KUR 1998]:

)= et ’1")/2 (IL13)

Figure I1.14 : La croissance des eutectiques irréguliers: les lamelles se
presentent irrégulierement [KUR 1998].
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I1.2.2.2. Croissance péritectique :

La solidification des alliages péritectiques a été étudiée pendant environ 50 années.
Elle a attiré plus d'attention dans les études expérimentales et théoriques puisque beaucoup
de matériaux technologiquement importants sont péritectiques [GUN 2007].

Les alliages avec transition de phases péritectique sont fréquemment observés dans
les métaux et les céramiques [KUR 1998], [VAN 2000], a titre d’exemple, les aciers, les
alliages a base de Cuivre (Cu-Zn, Cu-Sn) [KOH 2008], [AST 2009], les supraconducteurs a
haute température (Y-Ba-Cu-O), etc. [HUN 1998]. Une transformation péritectique
implique la transformation d’une phase solide et d’une phase liquide en une nouvelle phase

solide unique. Cette réaction peut s’écrire [DOR 1986]:

a+L-pf

Pb 20 20 ® 8 B
Tencur en Bi (%)

Figure 11.15 : Diagramme d’équilibre Pb-Bi : A T = 184°C et a 30% Bi correspond
la réaction péritectique. Ce systeme présente aussi une transformation eutectique
pour une composition de 56% Bi [DOR 1986].

La figure IL.15 montre le diagramme d’équilibre (Pb-Bi) comportant Ia
transformation péritectique. Entre la composition C, et Cp, la phase o apparait dans le
liquide sous forme de germes et croit dendritiquement [SU 2010]. Les deux phases peuvent
se former directement a partir du liquide; a-stable et B-métastable [UME 1996]. Les
microstructures péritectiques sont caractérisées par la concurrence de croissance entre -

primaire et une phase f-péritectique, qui peuvent tous les deux coexister avec le liquide a
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la température péritectique, T, dont deux mecanismes interviennent, la réaction et la

transformation péritectiques (figure I1.16).

(a) (b)

Figure I1.16 : Mécanismes de la croissance péritectique: (a) la transformation
péritectique (b) la réaction péritectique [STE 2009].

A la température T < T), la phase 8 croit rapidement autour de la phase a. Une fois
la phase a est couverte, la réaction péritectique s’arréte effectivement, ainsi pour que la
phase a se transforme en une nouvelle phase £, de composition différente, il doit y avoir

une diffusion importante a 1’état solide (figure 11.17) [HER 2007].

Growth
direction

Figure I1.17 : Schéma de la jonction a-B-liquide (en haut) et la simulation de la
solidification péritectique (en bas) : sous la température péritectique, T,, la phase f
croit tout au long de la phase o par diffusion de soluté dans le liquide [NES 2000].
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IL.3. Croissance dendritique :

La formation de structures dendritiques a I’interface solide-liquide est
communément le phénomeéne observé dans la croissance des cristaux et le processus de

solidification [XU 2004].

La formation de dendrites commence avec I’avénement de I’instabilité de
I’interface solide-liquide [ZHA 2003]; ces instabilités peuvent intervenir dans deux régimes
de solidification, la croissance colonnaire et la croissance équiaxe. On distingue trois types

de dendrites :

e Dendrites équiaxes d’un métal pur gouvernées par la diffusion thermique.

e Dendrites colonnaires qui n’existe que pour des alliages, gouvernées par la
diffusion de soluté.

e Dendrites équiaxes d’un alliage qui sont gouvernées par les diffusions

thermique et de soluté [LIP 1984].
I1.3.1. Croissance équiaxe :

Ce type de croissance avait ét¢ traité par Lipton et autres [LIP 1987] et Trivedi et
autres [TRI 1987a]. Elle n’intervient que dans un liquide en surfusion [HUN 1997] pour que
les cristaux maintiennent leur croissance [LIP 1984]. Il est donc possible d’avoir des
cristaux en cours de germination au sein de la phase liquide, qui croissent de fagon radiale

et produisent par la suite des cristaux axisymétriques [PIN 1999], [ROU 2005].

Figure I1.18 : Les dendrites équiaxes tridimensionnelles calculées par la méthode de

champ de phase : (a) dendrite thermique dans les directions <100>, (b) dendrite
solutale de I’alliage Ni-Cu dans les directions <I110> [BOE 2000].
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Les grains qui se forment lors de ce processus sont entourés du liquide, ce qui fait
que la chaleur latente dégagée par la transformation liquide-solide est expulsée du solide
vers la paroi du moule a travers le liquide [BAD 2007]; celui-ci doit, alors, étre plus froid
que les grains solides en cours de formation [THE 1988]. Le gradient de température est
alors dirigé de la phase liquide vers la phase solide, ainsi, cette croissance se fait
parallélement au flux de chaleur. Ceci nécessite de tenir compte d’un autre terme de
surfusion dans la relation (I1.6); la surfusion thermique, afin d’obtenir la surfusion totale a

la pointe de la dendrite [GAU 1997]:
AT,, = Iv(Pth)Ci (IL14)
i

Iv(Py,) = Pep. Bxp(Pyp,) . E1 (Pey) (IL15)

Ou: L est la chaleur latente, ¢, est la chaleur spécifique, Py, est le nombre de Péclet

thermique et E; est la fonction exponentielle intégrale.

E(Py) = [, =22 dz (IL.16)

Ptn

Py =— (IL17)

Avec: a est la diffusivité thermique.

Comparé¢ aux deux autres contributions de surfusion a la pointe de la dendrite, la

surfusion thermique est souvent négligée dans les métaux a diffusivité thermique élevée.
I1.3.1.1. Morphologie du grain équiaxe :

Aprées la germination, un grain équiaxe commence a croitre sous forme globulaire
(sphérique). Suivant la transition globulaire-dendritique, le grain équiaxe est défini comme
¢tant le contour superficiel reliant les pointes des dendrites primaires et secondaires tel

qu’illustré dans la figure 11.19 [WU 2003].

A cause de la forme géométrique complexe que prennent 1I’enveloppe du grain, le
taux de croissance de ce grain ne peut étre aisément quantifié, toutefois, la vitesse de

croissance de la pointe de la dendrite primaire, vg;,, , selon, par exemple, le modele de

Lipton-Glicksmann-Kurz (LGK) peut étre déterminée [LIP 1984]. Par conséquent, le profil
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de I’enveloppe du grain est simplifi€ a une sphére de volume équivalent a celui de

I’enveloppe.

Figure I1.19 : La forme de la dendrite équiaxe: [ 'enveloppe du grain équiaxe est
simplifiée a une sphere dont le volume est équivalent a celui de I’enveloppe
reliant les pointes des dendrites primaires et secondaires [WU 2009].

La corrélation entre la vitesse de croissance de la sphére équivalente et celle de la

pointe de la dendrite primaire est obtenue en introduisant le facteur de forme, ¢g,,, , ou :

vgnv,M = Penv- vt6ipr (IL18)

afin de calculer le flux diffusif des especes a travers ’enveloppe du grain, du liquide
interdendritique au liquide extradendritique, toutefois, la concentration superficielle de
I’enveloppe, Sgny, p » est requise [WU 2010]. Cette concentration superficielle est reliée a la

concentration superficielle de la sphére équivalente, Sg,,,, par le facteur de forme

sphérique, ¢gpp,

e
nvp = "’””'M/ n (IL19)

S’adoptant sur la résolution de la loi de germination et I’équation de transport du
grain [LUD 2002], le diamétre de la sphére équivalente, d® = 2R®, peut étre calculé a partir

de la fraction volumique du solide équiaxe:

fo=n,.tx (d—e)3 (I1.20)

3 2

Ceci permet de calculer la concentration superficielle de la sphére équivalente:

1 3
Senvym = f1- (36.m.1,)3. f7 (I1.21)
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Avec : f; est la fraction de la phase liquide et n, la densité du grain équiaxe.

Quelques exemples des dendrites équiaxes et leurs facteurs de forme sont présentés

dans le tableau I1.2.

Tableau I1.2 : Facteurs de forme pour quelques structures dendritiques
équiaxes [WU 2010].

forme Facteur de forme Morphologie

¢gnv ¢sep h

Sphére 1 1
Octaédre 1 Ur

6 Pyramides orthogonaux 3111 /32m Y484m
a base carrée (angle du 12 +3

pyramide 18.43°)

I1.3.1.2. Croissance des grains équiaxes :

La croissance du grain est gouvernée par la diffusion autour de la sphére en cours

de croissance, et sa vitesse de croissance, vglob, peut étre donnée par [WU 2010] :
e D

VEiop = R; Q (11.22)

Avec : Q) est la sursaturation.

D; est le coefficient de diffusion dans la phase liquide.
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En cas de croissance dendritique, la vitesse de croissance de la pointe de la dendrite
primaire peut étre déterminée selon le modele LGK:

Dym.C/ .(k—1) _ 2
Vi =~ (Iv"1(Q) (I1.23)

Alors, la formule générale controlant la vitesse de croissance du grain équiaxe est

donnée par :
e —_ e e
Venv = max(vglob' venv,M) (H-24)
I1.3.2. Croissance colonnaire :

La croissance colonnaire s’observe uniquement dans les systémes multi-
constituants et intervient lorsque le liquide est refroidi par la paroi du moule qui le
contient. Alors, la phase solide est attachée a la paroi froide du moule et suit sa progression
vers le cceur du liquide. Ce type de croissance a toujours lieu dans un gradient thermique
qui fixe le profil de température a la pointe de la dendrite. En effet, les dendrites formées
dans ce processus sont immobiles, longues (parfois quelques centimeétres) [ROU 2005] et
leur axe principale est aligné avec le gradient de température, dirigé du solide vers le
liquide [THE 1988]. De ce fait, les instabilités qui apparaissent a I’interface solide-liquide

sont solutales parce que les phénomenes thermiques sont négligés.

S AW
:' '\ —>
‘ o H
lc
| 1 |

Figure I1.20 : Stades de formation d’une dendrite dans la zone colonnaire:
(1) pointe parabolique; (2) développement des instabilités latérale ; (3)
croissance competitive des branches secondaires et tertiaires,(4) maturation

des branches. |[GON 2008].
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A partir du modele de Kurz-Glicksmann-Trivedi (KGT), on peut déterminer la
température a la pointe de la dendrite afin d’obtenir le profil actuel de la température dans
le liquide. La surfusion a la pointe des dendrites colonnaires peut étre exprimée par [GAU

1997]:

AT = AT, + ATy + AT}, (11.25)
Avec :
AT, = Iv (PC).Ci (11.26)
p
RV
P== (11.27)

Et P. est le nombre de Péclet chimique, R le rayon a la pointe de la dendrite, V est la

vitesse de solidification et D est la diffusivité chimique.
D = Dy. Bk —Q/ .28
o- EXp( RgT) ( )

Dy : un facteur pré-exponentiel.
Q : I’énergie d’activation.
Ry : la constante des gaz.
La figure suivante montre les profils de température, Tt;p, et de composition du
liquide a la pointe de la dendrite; elle montre qu’une augmentation de la vitesse de

solidification meéne a une augmentation dans la composition du liquide a I’interface pour

’alliage Al-3wt%Cu.

930 ~f—rrrrem{—rerrs e e 12
2 “ Temperature ) | -:- 10
920+ )

5’3‘ 915-&- -8 _(;)
£ o104 1 g
905 -F- '
9005_ Composition 44
e T e e e

107 w® 1wt ot 10 w* 1t 1w 10
YV [m/s]

Figure I1.21 : Température et composition du liquide a la pointe de la
dendrite en fonction de la vitesse (Al-3%Cu) [GAU 1997].
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11.3.2.1. Morphologie colonnaire :

Le tronc colonnaire peut croitre selon une morphologie cellulaire ou dendritique.
Deux zones différentes peuvent étre vues durant la croissance dendritique colonnaire, la
zone contenant les troncs colonnaires et la zone contenant les pointes des dendrites
primaires. Afin de simplifier le probleéme, le tronc de la dendrite est dessiné dans une
enveloppe fictive du grain (figure I1.22). Prés de la pointe de la dendrite primaire,
I’enveloppe entoure les pointes primaire et secondaires de la dendrite, tandis que, dans la
zone lointaine de la pointe de la dendrite primaire, I’enveloppe entoure les pointes des
dendrites secondaires et tertiaires. La section longitudinale de I’enveloppe proche de la

pointe de la dendrite primaire est similaire a un paraboloide [WU 2010].

Figure I1.22 : La forme de la dendrite colonnaire: /‘enveloppe du tronc
colonnaire est simplifiée a un cylindre dont la surface est équivalente a
celle de ’enveloppe et le contour de I’enveloppe colonnaire prés de la pointe
de la dendfrite primaire est simplifié a un paraboloide [WU 2010].

La coupe du tronc de la dendrite loin de la pointe de la dendrite primaire peut étre

décrite sous diverses formes (tableau I1.3). L’enveloppe colonnaire est simplifiée a un
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cylindre. La vitesse radiale de croissance du cylindre équivalent peut étre calculée a partir

de la vitesse de croissance de la pointe de la dendrite secondaire, vtcl-p,,,
c —_ [ c
Venvm = Penv- Veipn (11.29)
Ou : &5, est le facteur de forme.

La concentration superficielle de diffusion de I’enveloppe colonnaire, S¢,,, p, est
estimée d’aprés la concentration superficielle du cylindre équivalent, Sg,,,, en

considérant le facteur de circularité, @¢;,..,

Cc
énvp = e"”‘“/cbgirc (I1.30)

Tableau I1.3: Facteurs de forme pour quelques structures dendritiques colonnaires [WU 2010].

forme Facteur de forme Morphologie

¢e€nv ¢(,C'irc

Cylindre 1 1 i: ¢

oA

Tige carrée V2 /

Cales carrées 1 /\/ﬁ [7/10 e —n

orthogonaux (angle du

cale : 60°) eﬁ’

Sachant la constante d’espacement dendritique primaire, A;, et du diamétre du

cylindre, d© = 2R¢, la fraction de la phase colonnaire est donnée par :

fo=n (a¢/2)?
. =T.

I1.31
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11.3.2.2. Croissance des dendrites colonnaires :

Dans le cas d’une croissance colonnaire cellulaire, non dendritique, le tronc est
simplifié & un cylindre et la vitesse radiale de croissance, vS,;;, est gouvernée par la
diffusion autour du cylindre [WU 2010].

D _ A
vy =2L.Q.In"! (@_R) (1L32)

Le diamétre du tronc cellulaire est de 2R€, avec un maximum de 24,/ V3.

Pour la croissance dendritique, la vitesse de croissance de la pointe de la dendrite
secondaire est déterminée par le modele LGK ; vy, = vfy, . La transition cellulaire-
dendritique (CDT) est déterminée par la comparaison entre les deux vitesses (Vg ar>Veerr)s

donc, la formulation générale de la vitesse de croissance du tronc colonnaire est :
Cc — C [
Venv = max(vcell' venv,M) (H-?’?’)

La vitesse de croissance de la pointe de la dendrite primaire, d’aprés le modele

KGT (Kurz-Glicksmann-Trivedi), est donnée par la relation :

Vfipr = ki.AT? + k,.AT? (11.34)
Ou : k, et k, sont des parametres empiriques de croissance.
I1.3.3. Transition colonnaire-équiaxe :

La transition colonnaire - équiaxe (CET') dans la structure du grain des alliages
métalliques a fasciné les chercheurs, dans le domaine dela solidification, de plus de

50 ans.

Lors de la croissance d’un alliage, en amont de la zone interdendritique, la
redistribution de soluté dans le liquide peut conduire a générer des zones en surfusion. Ceci
permet D’apparition des cristaux équiaxes, dont, la coexistence des deux régimes
(colonnaire et équiaxe) [MAR 2009], ce qu’on appelle transition colonnaire-équiaxe [ROU
2005]. Une fois les germes sont construits, dans la zone sous-refroidie, les grains équiaxes
vont se développer avec différentes fractions volumiques, qui dépendent du gradient

thermique ou de la vitesse de solidification [BAD 2006]. Les grains équiaxes, qui peuvent

' CET : Columnar-Equiaxe Transition.
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apparaitre au-dessous et au-dessus du lingot [WIT 1981], vont étre incorporés dans la zone

colonnaire si leur fraction volumique est petite, et remplacer la zone colonnaire si leur

fraction volumique est large.

Undercooling
A
A Egniaxed Growth in tie
Toial Undercooling of Undercooled Region
the Columnar Dendrites
Chemical o
Undercooling o
......... l}nderwo{lag for
Kinetic and Curvaiure AT\ 70" 0000 "'F.ﬁ;f*."f‘ffd Dendriies
1 Undercooling Y | =% "ol RERERER \ -
- Distance

Distance jor Equiaxed o
O " Dendritic Growth %

Figure I1.23 : Représentation schématique de la région de surfusion a travers
I’interface de solidification [GAU 1997].
A titre d’exemple, nous présentons dans la figure 11.24 le résultat d’un calcul réalisé
par Dong et Lee [DON 2005], montrant la transition d’un régime vers 1’autre lors de la

solidification de I’alliage Al-3wt%Cu.

Figure I1.24 : Croissance couplée colonnaire-équiaxe dans un mélange Al-3%Cu,
calcul de Dong et Lee : le flux de chaleur est extrait par la paroi du bas. Les
couleurs correspondent au champ de concentration; le régime colonnaire initial
est progressivement remplacé par un régime équiaxe [DON 2005].
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I1.4. Structure des lingots et coulée :

La coulée est un procédé de mise en forme des produits métallurgiques, métaux et
alliages, trés largement rencontrée en pratique. La coulée est une opération trés importante,
et est le passage de I’état liquide a 1’état solide du métal ou de 1’alliage. Il s’agit alors
d’étre capable de bien contrdler le procédé afin d’avoir des produits de bonne qualité

exempts de défauts.
I1.4.1. Structure des lingots :

Les produits coulés présentent généralement, de la peau jusqu’au cceur du lingot,
trois zones distinctes ainsi que 1’indique la figure. Ces zones sont: la zone de peau a

texture équiaxe, la zone basaltique a texture colonnaire et la zone centrale a texture

équiaxe.
Zone a texture équiaxe
Zone
colonnaire
q
Peau

Figure I1.25 : Représentation schématique d’une coupe de lingot montrant les
trois zones de cristallisation: zone de peau, zone colonnaire et zone a texture
équiaxe [LES 1989].
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11.4.1.1. Zone de peau :

Zone trés mince qui s’est solidifiée rapidement et est constituée par les cristaux qui
se sont formés au contact ou au voisinage de la paroi froide de la lingotiére [BEN 1969].
Une surfusion importante peut se développer dans cette région, ce qui permet 1’apparition
des premiers cristaux solides par germination hétérogene. Il se forme ainsi simultanément
de trés nombreux centres de solidification qui, par leur grand nombre, s’empéchent
mutuellement de se développer, donc la croissance de ces cristaux a été vite limitée. Les
cristaux formés sont de textures équiaxes treés petits [ROU 2003] et leurs orientations

cristallographiques sont distribuées de maniére quelconque [LES 1989].

La zone de peau est souvent difficile & mettre en évidence car elle n’occupe, dans
les meilleurs des cas, qu’une épaisseur de quelques millimetres dans laquelle la distance
sur laquelle il y a surfusion structurale est faible et le gradient de température dans le
liquide est ¢levé [DOR 1986]. Les attaques micrographiques font souvent mal ressortir les
petits cristaux qui la composent et dont la nature dendritique n’est en général pas

discernable.

Nucleation I
Sites x
T
+___...
Mould v
wall
\
\ Heat flow

Figure I1.26 : Schéma de la zone de peau [POR 2004].

11.4.1.2. Zone basaltique :

Une fois la zone de peau formée, le gradient de température dans le liquide
diminue, et la distance de surfusion constitutionnelle augmente; la longueur des grains

basaltiques peut, donc, atteindre plusieurs centimetres [DOR 1986].
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Le caractere distinctif de la zone a texture colonnaire est que 1’orientation générale
des joints de grains et/ou des axes de la croissance dendritique, suivant le sens du gradient
thermique moyen, soit souvent perpendiculaire a la surface du produit solidifi¢ [LES

1989].

Les cristaux, dans cette région, croissent d’'une maniére dendritique dans certaines
directions cristallographiques ; une direction <100> dans le cas des métaux a symétrie
cubique tel que le Fer, I’ Aluminium, le Cuivre et leurs alliages. Le diametre de ces cristaux
croit généralement de la périphérie vers le centre par suite de 1’élimination de cristaux
moins favorablement orientés, parce que ce sont ceux dont un axe <100> est le plus voisin
de la direction du gradient thermique qui se développeront sous forme dendritique. Les
directions <100> sont celles le long desquelles les axes primaires et les branches
secondaires des dendrites se développent le plus rapidement par rapport aux autres [POR

2004].

New primary arm
grows from here

T::+++++4‘+'I"LL " | one
Ttrttt+tt bt Scolumnar
CEEFETTFRFETT (g
CIREETTEH P

Figure I1.27: Schéma de la zone basaltique [POR 2004].

11.4.1.3. Zone équiaxe :

La texture équiaxe remplace tantot brutalement, tantdt progressivement, la texture
colonnaire de la zone basaltique vers le centre des produits par la germination de nombreux

cristaux au sein du liquide restant, qui est totalement en surfusion. Cette zone est toujours

61



Chapitre II Etude morphologique de la croissance des métaux et alliages

présente dans les alliages, cependant, il arrive qu’elle soit absente dans des produits de
petite section ainsi qu’elle n’existe pratiquement pas dans les métaux purs, parce que la
surfusion est insuffisante pour que la zone centrale a texture équiaxe puisse se former, et la
structure basaltique s’étend jusqu’au cceur de la piéce moulée ou du lingot (cas d’un lingot

de cuivre de pureté commerciale [DOR 1986]).
11.4.2. Coulée continue et semi-continue :

L’¢élaboration de picces finies ou semi-finies par coulée est un procéd¢ trés courant,
dont, la principale caractéristique est que la microstructure du produit fini est déterminée
par celle qui se forme pendant la solidification, ainsi que par les transformations a 1’état
solide. Les figures 11.28 et I1.29 montrent les schémas descriptifs des montages de telles

techniques.

1. Poche de coulée

S B 2. Régulateur de débit

3. Lingotiére refroidie a
I'eau

4. Refroidissement

secondaire

5. Cintrage

3 6. Guidage
eau 7. Redressage
8. découpage

Figure I1.28 : Coupe 2D d’une machine de coulée continue verticale avec
cintrage [COS 2004].

62



Chapitre II

Etude morphologique de la croissance des métaux et alliages

_ Entrée du metal

/

Sac de distribution

i

Moule

Refroidissernent- '\
secondaire \\

Wt 1 Zone pateuse

Tirage du lingot

=

2

=
 —

BN Faux fond

Figure I1.29 : Schéma d’une machine de coulée semi-continue [COS 2004]

La coulée continue ou semi-continue donne une certaine structure au lingot; il se

développe donc de grands cristaux basaltiques, perpendiculairement au déplacement des

isothermes, et ces cristaux se rejoignent ensuite au centre du lingot [BEN 1969].

Ces procédés peuvent présenter de nombreux avantages:

La retassure et les soufflures sont supprimés car le métal est refroidi tres
énergiquement et passe rapidement a 1’état solide [HEI 2003].

Les constituants secondaires (impuretés ou précipités) sont treés finement
répartis parce que le temps laissé pour la précipitation, par exemple, est
extrémement bref.

Pas de ségrégation majeure.

En coulée semi-continue, le métal reste trés chaud a la sortie de la

lingotiere, ce qui évite les tapures et les criques longitudinales [BEN 1969].
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Conclusion :

A partir des notions présentées, on déduit que les morphologies de croissance
dépendent fortement des conditions de solidification, notamment la vitesse de
solidification et le gradient thermique; deux principales variables ayant I’influence la plus

importante sur la forme que prennent les métaux et les alliages lors de leur croissance.

Plus particulicrement, c’est le rapport gradient de température/vitesse de
solidification, facteur majeur, qui permet de déterminer les changements au niveau de la
morphologie de croissance: du front plan pour les grandes valeurs, a la forme dendritique
équiaxe pour les faibles valeurs en passant par les structures cellulaires et dendritiques

colonnaires.
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Chapitre III Etude numérique, résultats et discussion

Introduction :

Dans les chapitres précédents, une breve étude théorique sur la croissance des
métaux et alliages était présentée, tenant compte des différents phénomenes intervenant

lors de ce processus dont le role est justifié.

Les travaux de modélisation de la solidification se sont concentrés essentiellement
sur le calcul de I’évolution du champ thermique dans des piéces coulées. Ce champ de
température est obtenu par la résolution de 1’équation de diffusion de la chaleur avec un
terme de source correspondant a la libération de la chaleur latente. De tels calculs
permettent d’obtenir de nombreuses informations tres utiles pour une meilleure maitrise

des procédés de solidification.

En effet, dans le présent chapitre, nous allons s’intéresser a une étude numérique
des phénomenes thermiques; 1’étude de I’équation de la chaleur. Le champ thermique
d’une piece réelle n’est plus uniforme, donc, il convient de le calculer afin de modéliser la

solidification en tout point.

Il s’agit, donc, en premier lieu, d’analyser le probléme a étudier et de proposer une
solution qui consiste a résoudre 1’équation de chaleur en coordonnées cartésiennes, en
utilisant la méthode des volumes finis, afin de déterminer les températures de changement
de phases. Passant a la résolution du systéme d’équations linéaire obtenu, ensuite, nous
allons présenter les résultats obtenus, en précisant d’abord les outils utilisés dans le

développement du mod¢le, enfin, une interprétation des résultats est indispensable.

I11.1. Formalisation du probléme :

Pratiquement, la plupart des piéces solidifiées sont congues de maniere tres
empirique, selon les expériences des fondeurs. Toutefois, vu les paramétres intervenant a la
formation des microstructures et des défauts, 1’extrapolation d’une piéce a ’autre est

souvent tres difficile.

De ce fait, la modélisation numérique devient un outil utile, pour ne pas dire
indispensable, pour controler et améliorer la qualité¢ des pieces solidifiées. L’étude du
refroidissement a fait I’objet de nombreux travaux de recherche, dont un grand nombre se

sont concentrés sur la résolution de I’équation de chaleur, sans ou avec un terme de source.
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Des solutions analytiques de cette équation, sans terme de source, ont été proposées
pour quelques géométries (Luikov(1968), Carslaw et Jaeger (1973), Geiger et Poirier
(1973) [THE 1988] et Heurtault et al (1982) [HEU 1982]).

D’autre ont résolu cette équation avec un terme de source a I’instar de Li et al
(2005) [Li 2004], Radovic et Lalovic (2005) [RAD 2005], Zhu et Stefanescu (2007) [ZHU
2007], Le Bot et Arquis (2009) [LEB 2009], Goulart et autres [GOU 2009] etc.

Le probléme étudi¢ dans ce mémoire consiste a résoudre I’équation de diffusion de
la chaleur, avec un terme de source lié a la libération de la chaleur latente, afin d’obtenir
une bonne représentation du champ thermique dans une piece coulée. Ceci en supposant un
chemin unique de la solidification; c'est-a-dire en utilisant une formule de la fraction de

solide qui ne dépend que de la température.
I11.2. L’équation de chaleur:

L’ensemble du domaine est constitué¢ du solide plus liquide, et le probleme de
diffusion de la chaleur avec transformation de phase peut étre exprimé par la formule

suivante [THE 1988]:

oT

div(K grdd T) + Q = pc,. ~

(IIL1)

Avec: K estla conductivité thermique.
p est la densité volumique'.

Cp est la chaleur spécifique.

0 est le terme source 1ié a la libération de la chaleur latente de fusion.

S _ o %
Q = pL.~; (1I1.2)

Avec L est la chaleur latente de fusion.

En combinant les équations (III.1) et (I11.2), on aura:

div(K grad T) = pclo.{;—iw - pL.% (I11.3)

Avec f est la fraction du solide.

' On veut dire par p la masse volumique et dans la suite de ce mémoire on a utilisé¢ le terme densité.
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La chaleur spécifique, la densité volumique et la conductivité thermique peuvent
étre exprimées en fonction de la fraction du solide telles que décrites dans les formules

suivantes:

cp = (1= fo)cp + fsCps (111.4)
p=A=fIp+ fsps (IIL5)
K = (1 - fs)Kl + szs (I11.6)

Les indices / et s sont utilisés pour différencier entre la phase liquide et la phase solide.

Pour pouvoir résoudre cette équation, il fallait donner une relation entre la
température, T, et la fraction du solide, f;, qui est généralement calculée par divers

modc¢les [THE 1988].

L’évolution de la fraction de solide, f;, peut étre prédite en faisant un bilan de
conservation de soluté décrite par la régle de leviers:

= (ﬂ) (I11.7)

T-T¢
Ou : Ty;4 est la temperature du liquidus.

Si la solidification est relativement rapide, le soluté n’aura plus de temps a se
diffuser dans la phase solide et le modele de Scheil-Gullivers (1942) s’applique, dont,
Scheil a établi une relation entre la fraction du solide et la température en supposant que
I’équilibre a I’interface est toujours maintenu (Cs = kC;) [HER 2004], alors le coefficient
de diffusion chimique dans le solide, D, étant pris égal a zéro. Sous cette hypothese, la

fraction du solide est obtenue par la relation [MAT 2007]:

1
Tf—T

fi=1-— (Tf_T”)E (111.8)

Dans le cas réel, la diffusion est possible dans les deux phases, solide et liquide, ce

qui fait que Brody et Flemings (1966) ont étendu le modele de Scheil tenant compte de la

diffusion dans le solide.
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Donc, I’équation (II1.8) devient [THE 1988]:

_ i _ Tf—T m
fi=< <1 (—Tf_T”q) ) (IIL.9)

Avec: u=1—-2.a.k

_ Dsty
Tz

Et

Ou a est le nombre adimensionnel de fourrier pour la diffusion de soluté dans le solide.
tr est le temps local de solidification, [ est une dimension typique du systéme'.

Le modele formulé par Brody et Flemings est modifié et amélioré par Clyne et
Kurz en 1981 en remplagant a per a’ de fagon a retrouver le modéle de Scheil lorsque

a — 0 (Ds = 0), et celui des leviers pour ¢ = oo (Dg = ).
a' = a (1 - Bxp(—-)) — 0.58kp (—52) (IIL11)

La fraction de solide, f, peut, aussi, étre déduite d’une transformation isotherme
pour un alliage entectique ou un métal pur, ou encore estimée par analyse thermo-

différentielle.

Méthodes de résolution de I’équation de chaleur :

Connaissant la relation de la fraction du solide, deux méthodes de résolution de

I’équation (II1.3) sont possibles:
a- Méthode de la chaleur spécifique équivalente :

En supposant que la fonction du solide, fg, n’est fonction que de la température,

I’équation (II1.3) peut étre exprimée comme suit [THE 1988].

div(K grdd T) = pc, Z—: — pL.%.% (1IL.12)
div(K grad T) = p(c, — L.23).% (I1L13)

1 y .« . . . , N . . . N .
. Généralement, on choisit cette dimension égale a la plus petite dimension, c’est-a-dire 4,; I’espacement
des bras secondaire.
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] . ‘o . .
Le terme (¢, — L. a—’;s) est appelé chaleur spécifique equlvalente,cg , et dépend fortement de

la température. Donc, 1’équation (I11.9) devient:
, — e OT
div(K grad T) = PCh. (1I1.14)

b- Méthode enthalpique :

L’enthalpie volumique, H, étant définie par:

H= [ cdl +L.(1-f) (I1.15)
Et
oH _ ot os
e (1. 16)

L’équation de la chaleur peut, donc, étre réduite a:

0H

div(K grdd T) = >

(111.17)

I11.3. Solution proposée :

Le probléme physique posé est décrit par une équation aux dérivées partielles. Ce
type d’équations n’admet pas de solutions analytiques sauf dans des cas tres simplifiés.

C’est pourquoi, un recours aux méthodes de résolution numérique s’avere nécessaire.
11 existe plusieurs méthodes numériques:

- Méthodes des différences finies.
- Méthode des éléments finis.

- Meéthode des volumes finis.

Chacune de ces méthodes de résolution numérique comporte une phase de maillage

et une phase de discrétisation.

Dans notre cas, on utilise la méthode des volumes finis [VER 1995] parce qu’elle a
supplanté les méthodes classiques basées sur les différences finies. Contrairement a la
méthode des différences finies qui met en jeu des approximations des dérivées, les
méthodes des volumes finis et des éléments finis exploitent des approximations

d'intégrales. Toutefois, la méthode des volumes finis se base directement sur la forme
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dite forte de 1'équation a résoudre, alors que la méthode des éléments finis se fonde sur

une formulation variationnelle de I'équation (on parle aussi de formulation faible).

L'équation de la chaleur est, donc, résolue de manicre approchée a 1’aide de deux

étapes importantes :

- Le maillage constitué¢ de volumes finis qui sont des petits volumes disjoints (en 2D)

dont la réunion constitue le domaine d'étude.

- La discrétisation: lors de cette étape les équations sont intégrées dans les volumes

de controle.

I11.4. Discrétisation de I’équation de chaleur :

L’équation de chaleur en coordonnées cartésiennes et a deux dimensions s’écrit

sous la forme:

8 (. 9T\ . 9 (, T ar df, oT
a(K&) +£(K6 ) PCp- pLEE (II1.18)

La formule de la fraction de solide adoptée, dans notre cas, est celle de Scheil

décrite par la formule:

Tr—Tiiq
Donc:
9fs _ L (ry=r) \@7O7ED or 1119
o (k=1)(Tp-TL) \(Tf-TL) "t (IIL.19)

En utilisant la méthode de résolution basée sur la chaleur spécifique équivalente, on

aboutit a :

5650+ 55 (K5 = lees 5 (n.20
A B

La discrétisation consiste en la transformation des équations aux dérivées partielles
en équations algébriques en utilisant une des méthodes appropri¢es (la méthode des

volumes finis).
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I11.4.1. Intégration de I’équation de chaleur :

L’équation (II1.20) devient:

t+At [ 0 oT 3} oT t+At oT
Lo 15 e (K 52) + o5 (K 0)| - dv.de = [, 77 peg. Srav.de ()

Avec:V =x.y et dV =dx.dy

—(K—).dV.dt + V.dt = pcy,.—dV.dt (111.22)
- tt+At aax g;]c‘ d d t+At 6 d d i tt+At S Z’:d d

L’¢évaluation des différents termes de 1’équation (II1.22) nécessite de faire une
certaine approximation de fagon a avoir un systeme d’équation linéaire permettant

d’obtenir les températures a tout point du maillage.

I11.4.1.1. Intégration du terme A suivant x :

t+At a t+At a
f j dth—f f )dxdydt
Ve Ve

0 oT t+At
=f;a(l(a).dxfsndyft dt

aT
—K—
e ax w

e

i) oT oT
—(K—) dx = K—
0x 0x 0x

w
Alors :

=K, ~K
Axp

w
Axyyp

fei(KZ—z),dx fSTl dy ftt+At dt — ftt+At (K TE-Tp —K Tp— ) Ay dt

w 9x ¢ Axpg W Axwp
= ag(Tg — Tp) — aw (Tp — Ty) (11.23)
Avec :
ag = IZZ_?Z (111.24)
Ay = Zz—x (II1.25)

72



Chapitre III Etude numérique, résultats et discussion

I11.4.1.2. Intégration du terme A suivant y:

t+At a t+At a
j f dth—f j dxdydt
Ve ve
n o aT e t+At
= [ 5(K5).dyfwdxft dt

n
0 ( oT oT oT Ty —Tp Tp —Ts
— K—) .dy = K—| —K— | =K -K

-[ Y a}’ " Aypy y Aysp

Alors :

n od aT e t+At _ t+At Tn—Tp Tp—
(k%) dy [y dx [ de = [ (k - K, IS Ax.dt

s oy " Aypn $ Aysp
=ay(Ty — Tp) — as(Tp — Ts) (II1.26)
Avec :

_ KpAx
Aypn

(111.27)

_ KsAx
Aysp

(111.28)

I11.4.1.3. Intégration du terme B :

e nt+At

t+At
f j pCy. —dth—fjf pcp dxdydt
ve

t+At

t+At
f f pcp—dth—Jpcp—dtdefdy
ve

t
TI§+At Tt

e

= pCyp. Ax. Ay

= ay, (TpH = T}) (II1.29)

Avec :

_ pcpAx.Ay

Clpo - At

(111.30)
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I11.4.2 Schéma utilisé :
Apres avoir intégrer 1’équation (I11.22), on obtient :
ag(Tg —Tp) — aw(Tp — Tw) + ay(Ty — Tp) — as(Tp — Ts) = ap, (T£+At - Tﬁ) (IIL.31)
Le schéma utilisé est implicite, donc, on aura 1’équation suivante :

apTEHA = agTy + ay Ty + ayTy + asTs + a,, T (111.32)
Avec :

ap = aE + aW + aN + aS + apo (III33)

Le schéma implicite est recommandé dans le cas des calculs transitoires a cause de

sa robustesse et de la stabilité inconditionnelle.
II1.5. Conditions aux limites :

Afin que le probléme soit enticrement défini, il fallait déterminer, aussi, les

conditions aux limites couvrant le domaine d’étude.

Les conditions aux limites adoptées, dans ce cas, sont :

K (Z—DM — 4 (I11.34)
K (Z_z)mmax -4 (IIL35)
K(5) =TT (1136
K (g_;)yzymax =0 (II1.37)

I11.6. Systéme d’équations linéaires :

La relation générale de 1’équation du transfert de chaleur discrétisée s’écrit sous la

forme suivante :

t+At __ t
apTi,j = aeTi+1’j + aWTl-_l,j + anTi’j+1 + aSTi,j_l + apoTi,j (HI38)
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Afin de résoudre le systeme d’équations, on utilise la méthode de Jacobi qui

consiste a estimer la solution Tig.”l) a partir de :
(k+1) _ 1 (k) (k) (k) (k) (k)
Ty = (@ Toyj + aw Tl + an. Ty, + a T2+ ay, Ty (I11.39)

En utilisant la condition de convergence suivante :

(k+1) (k)
T, T <e (I11.40)

II1.7. Alliages utilisés :
Afin de rendre notre application riche de résultats, nous allons faire les calculs sur

divers alliages, a différentes compositions, en vue de leurs propriétés. Ces alliages sont :

e Al-Cu: le cuivre accroit les propriétés mécaniques d’ Aluminium, en particulier
la dureté ainsi que la résistance qui sont améliorées par rapport a 1’Aluminium

pur [SPT 2004].
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Figure III.1 : Diagramme de phase du systeme Al-Cu [MAS 1992].
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Tableau III.1 : Propriétés thermo-physiques correspondant a quelques compositions de ’alliage

Al-Cu [SA 2004].

AL-5wt.%Cu

AL-8wt.%Cu

AL-10wt.%Cu

AL-15wt.%Cu

K, (W(m°K)™)
K(W(@m°K)™")
Cps(J(kg°K)™)
cpJ(kg°K)™)
ps (kgm™3)

pi (kg m)
L(Jkg™)

T, (°C)

Ty (°C)

T, (°C)

k

192
88.8
1090

1056.7
2667
2501

381415

643
548
660

0.09825

188.4
86.9
1087.7
1039.3
2745.6
2580
379264
633
548
660
0.09825

185.7
85.6
1086.2
1027.8
2798
2632.5
377830
626
548
660
0.09825

179.1
82.5
1082.5
999
2929
2763.8
374245
609
548
660
0.09825

e AIl-Si: ce sont, généralement, les alliages d’Aluminium qui présentent les

meilleures propriétés de fonderie. Leur coulabilité est trés ¢€levée et 1’ajout de

Silicium a pour effet de réduire I’aptitude a la retassure [SPI 2005].
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Figure II1.2 : Diagramme de phase du systeme Al-Si [MAS 1992].
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Tableau I11.2 : Propriétés thermo-physiques correspondant a quelques compositions de ’alliage

Al-Si [PER 2004].

Al-3wt.%Si

Al-5wt.%Si

Al-Twt.%Si

Al-9wt.%Si

K, (W(m°K)™Y) 121 104 100 81
K,(W(@m°K)™1) 91 90 90 89
Cps (J(kg°K)™) 963 963 963 963
i J(kg°K)™) 1084 1082 1080 1078
ps (kg m3) 2695 2690 2680 2670
pi (kg m=3) 2385 2389 2394 2399
L Jkg™) 389187 393083 397440 405548
T, (°C) 644 632 610 604
Ty (°C) 577 577 577 577
T; (°C) 660 660 660 660
k 0.14 0.14 0.14 0.14

e Pb-Sn: meilleure résistance a la corrosion. Il est treés utilisé dans les expériences

de solidification a cause de sa température de fusion basse [SOU 2005].

Atomic Percent Tin
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Figure II1.3 : Diagramme de phase du systéme Pb-Sn [MAS 1992].
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Tableau I11.3 : Propriétés thermo-physiques correspondant a quelques compositions de 1’alliage

Sn-Pb.

Sn-1.5wt.%Pb

Sn-2.5wt.%Pb

Sn-5wt.%Pb Sn-15wt.%Pb

Sn-20wt.%Pb

Sn-25wt.%Pb

Sn-30wt.%Pb

[ROC 2003] [ROC 2003] [SOU 2005] [SOU 2005] [SA 2004] [SA 2004] [SA 2004]
K; (W(m°K)™1) 67 66 65 62.2 60.5 58.9 57.4
K,(W(@m°K)™1) 33 33 32.8 32.5 32.3 32.3 32
cps(J(kg°K)™1) 220 219 216 207.3 202.8 198.2 194
cp(J(kg°K)™) 257 256 253 240.9 234.8 228.8 223
ps (kgm™3) 7361 7401 7502 7906 8108 8310 84952
pi (kgm™2) 7055 7092 7183 7551.7 7735.6 7919.5 8085.4
L (Jkg™ 60192 59847 58985 55534 53809 52083.8 50499
T, (°C) 230 228.8 220 210 206 200 193
Tg (°C) 183 183 183 183 183 183 183
T; (°C) 232 232 232 232 232 232 232
k 0.0656 0.0656 0.0656 0.0656 0.0656 0.0656 0.0656

e Pb-Sb : I’addition de I’Antimoine au Plomb crée des alliages qui ont une tres

haute résistance. La résistance et la dureté sont supérieures a celles du Plomb

pur, ainsi qu’il conserve un aspect brillant dans 1’air pour un temps plus large

par rapport aux alliages de Plomb doux [GUR 2000].

1
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—t \
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70
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Figure I11.4 : Diagramme de phase du systéme Pb-Sb [MAS 1992].
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Tableau II1.4: Propriétés thermo-physiques correspondant a quelques compositions de 1’alliage
Pb-Sb [ROS 2006].

Pb-0,3wt.%Sb Pb-0,85wt.%Sb Pb-1,9wt.%Sb
K, (W(m°K)™) 33.0 32.9 32.8
K,(W@m°K)™1) 29.7 29.6 29.5
cps(J(kg°K)™) 130 130.5 1313
¢, (J(kg°K)™) 138.5 139 140.1
ps (kgm™3) 11326 11300 11251.5
p1 (kg m™3) 10665 10642 10598.3
L Jkg™ 26615 27368 28804.1
T, (°C) 326.6 3252 322
Ty (°C) 251.7 2517 2517
T; (°C) 327.4 327.4 327.4
k 0.3125 0.3125 0.3125

I11.8. Présentation du code de calcul :
I11.8.1. Organigramme représentant le code de calcul :

I1 est intéressant de représenter les étapes a suivre lors de cette étude, sous forme
d’un organigramme expliquant le code de calcul utilisé pour la résolution de 1’équation de

la chaleur:
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Description du maillage

v
Entrée des données thermo-physiques
v
Initialisation des parametres

v

Boucle de temps
v

+ Itération :=itération +1

Calcul des neeuds

v

Résolution de I’équation linéaire :

aPT}g-l-At = a’ETE + aWTW + a’NTN + asTS + apoTPt

Non
Test de

convergence

Calcul des paramétres :

1
f=1 (n—r)ﬁ
s Tr — Tiq

of 1 <(rf—r>>
ar (k- (T, —T,)\(T; - )
Cp = 1- fs)CpL + fscps
p=1-f)p,+ fsps
K=1-f)K, + fKs

(2-k)/(k-1)

Non

temps > temps-max

Visualisation et affichage des résultats

v

D

Figure I1L5 : Organigramme représentant le code de calcul.
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I11.8.2. Outils de développement utilisés :

Aprées avoir résoudre le probléme, un programme permettant d’obtenir les résultats
est écrit en langage Fortran 6.6 en utilisant deux logiciels, Tecplot 9.2 et Origine 8, afin de

resituer les températures et de tracer les courbes de refroidissement pour divers alliages.
I11.9. Description du maillage :

Tel que vu, précédemment, la méthode des volumes finis nécessite de décrire un
maillage constituant le domaine d’étude. Ce dernier, selon le cas étudié, est bidimensionnel
et uniforme, alors le maillage utilisé est un maillage uniforme (21*21) (figure II1.2)

constitué de 441 noeuds.

50

40

30

y (mm)

20

0 10 20 30 40 50
x (mm)

Figure I11.6 : Maillage utilisé.

I11.10. Résultats :

Le code de calcul ainsi décrit est appliqué aux différents alliages prédéfinis, ceci
nous permet d’avoir certaines informations concernant, d’abord, 1’évolution du champ
thermique dans une piece solidifiée, ensuite, 12 variation de la fraction du solide en fonction
de la température, en plus de la variation des propriétés thermo-physiques telles que la
chaleur spécifique, la conductivité thermique et la densit¢ volumique en fonction de la

fraction de solide.
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IT1.10.1. Résultats obtenus pour I’alliage Aluminium-Cuivre :

Nous avons réalisé les calculs sur différentes compositions de cet alliage qui sont

les suivants:

o Al-5%wtCu
o Al-8%wtCu
e Al-10%wtCu
e Al-15%wtCu

111.10.1.1. Al-5%wtCu :

La figure III.7 représente la variation des lignes isothermes dans I’alliage Al-
5%wtCu pour différents temps de refroidissement, elle montre que ’allure des lignes

isothermes change avec le temps.

T(°C) T(°C)
666.056 640.443
621.652 507.747
577.248 555.051
532.845 512.355
488.441 469,658
444.037 426.962
399.633 384.266
= 35523 = 34157
£ 310826 £ 298.873
E 266.422 £ 256.177
- 222019 > 213.481
177.615 170.785
133.211 128.089
88.8074 85.3924
44.4037 42,6962
(a) (b)

T(°C)

593.26

553.709

514.158

474608

435.057

395.506
355.956
316.405
276.855
237.304
197.753
158.203
118.652
79.1013
39.5506

y (mm)

Figure II1.7 : Allure des lignes isothermes pour Al-5%wtCu :
(a) at=50s, (b) a t=100s, (c) a t=150s.
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La figure II.8 montre la variation de la température en fonction du temps de

refroidissement pour I’échantillon Al-5%wtCu.

Al-5% wtCu
750

£ expérimentale [SA 2004]
700 4 %% ] —e— simulation

650—-
600—-
550—-
500—-

450

Température (°C)

400

350

300 T T T T T T T T T 1
0 20 40 60 80 100

Temps (s)

Figure I11.8: Variation de la température en fonction du temps de refroidissement
pour Al-5%wtCu.

On remarque que la température décroit avec 1’accroissement du temps de
refroidissement, et 1’allure de la courbe est presque la méme que celle de Fernando Séa [SA

2004]. La petite différence est due aux conditions de refroidissement utilisées.

Sur la figure I11.9, la variation de la fraction du solide en fonction de la température
est montrée pour I’alliage Al-5%wtCu. Selon I’expression de Scheil, la fraction du solide

n’est fonction que de la température, donc, elle croit avec I’abaissement de cette derniére.

Al-5%wtCu
1,0 - R
0,8 \*w.
*-o.

%} ‘\
< o,
= \’
8 0,6 \
= J
: \
=
[}
<
£ 0,2

0,0 \owom

T T T T T T T T T T 1
500 550 600 650 700 750

Température (°C)

Figure II1.9: Variation de la fraction du solide en fonction de la
température pour Al-5%wtCu.
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La figure III.10 représente la variation des propriétés thermo-physiques (la
conductivité thermique, la densité, la chaleur spécifique) en fonction de la fraction du

solide pour ’alliage Al-5%wtCu.

Ces propriétés varient linéairement avec la fraction du solide. Par exemple, si
fs = 0, la conductivité thermique prend la valeur K, = 88.8 W/m°K . Par contre, si f; = 1,

elle prend la valeur K, = 192 W/m°K.

AlI-5Y%owtCu p 2667
4

p=2501

. — 00000
2500 p—¢—

—&— Densité
2000 —v— Chaleur spécifique

g —o— Conductivité thermique
z ]
17,
<Y
=
) 1500
(=]
g
s 1 ¢..=1090
° piT10%7 V—V-V-VVVY > |
w -. . ’v’ - S
e 1000 - Y Y v
=
2
[=] u
S
&

500 -

K=192
K|=88 8) o —© ._’_._._.7.,._.“’_;1
0 L] I L] I L] I L] I L] L]

! L L L L |
0,0 0,1 0.2 03 04 05 0,6 0,7 038 09 1,0

Fraction du solide

Figure I11.10: Variation des propriétés thermo-physiques (la conductivité
thermique, la chaleur spécifique et la densité) en fonction de la fraction du solide
pour Al-5%wtCu.
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111.10.1.2. Al-8%wtCu :

La figure III.11 représente la variation des lignes isothermes dans 1’alliage Al-

8%wtCu pour différents temps de refroidissement (t=50s, t=100s et t=150s), et montre que

I’allure des lignes isothermes change avec le temps. Ces lignes présentent une certaine

différence avec celles de D’alliage Al-5%wtCu, qui résulte de la différence dans les

propriétés thermo-physiques de chaque alliage.

T(°C)
661.369
617.278
573.187
529.096
485.004
440.913
396.822
35273 __
308.639 £
264.548 £
220.456 =
176.365
132274
88.1826
44.0913

y (mm)

40 50

y (mm)

20 30
x (mm)

(c)

Figure II1.11: Allure des lignes isothermes pour Al-8%wtCu :

T(°C)
588.702
549.455
510.208
470.962
431.715
392.468
353.221
313.974
274.728
235.481
196.234
156.987
117.74

78.4936
39.2468

(a) at=50s, (b) a t=100s, (c) a t=150s.
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T(°C)
635.829
593.44

551.051
508.663
466.274
423.886
381.497
339.109
296.72

254.331
211.943
169.554
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84.7772
42.3886
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La figure III.12 montre la variation de la température en fonction du temps de

refroidissement pour 1’échantillon Al-8%wtCu. La courbe obtenue est comparée a celle

d’Alexandre Boeira et autres [BOE 2009]. Ces courbes présentent une certaine

concordance.

700 — Al-8% wtCu

650

600—- . Expérimentale [BOE 2009]

* —e— Simulation

550
500
450

400 —

Température (°C)

350

300

250 T T T T T T T T T T T T T T T 1
0 20 40 60 80 100 120 140 160
Temps (s)
Figure II1.12: Variation de la température en fonction du temps de
refroidissement pour Al-8%wtCu

Sur la figure II1.13, la variation de la fraction du solide en fonction de la

température est montrée pour I’alliage Al-8%wtCu. Au dessus de la température du

liquidus, la fraction du solide est nulle, toutefois, au dessous de la température eutectique,

la fraction du solide prend la valeur 1.

Al-8% wtCu

1,0 -
0,8
0,6 | *
0,4 .

\

0,0 -

Fraction du solide
v

T T T T T
500 550 600 650 700

Température (°C)

Figure I11.13: Variation de la fraction du solide en fonction de la
température pour Al-8%wtCu.
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La figure III.14 représente la variation de la conductivité thermique, de la chaleur

spécifique et de la densité en fonction de la fraction du solide pour I’alliage Al-8%wtCu.

: Al-8%wtCu
3000 -
ps2745.6
! i °
28| o ° o—0—0—0-0-000
2500 -
wn
%}
2, ] —0— Densité
i 2000 — —v— Chaleur spécifique
i —4&— Conductivité thermique
S .
=
5 1500
=
~—
< ¢ =1039,3 10077
2 P 00—V v V—V—V—V-V-VYVV v
3
o
& .
500 -
K=1884
=86,9
K; e —0——00 —
0 L) l L) l L) l L) l L) L) L) l L) l L) l L) l 1

T T
0,0 0,1 0,2 0,3 04 0,5 0,6 0,7 0,8 0,9 1,0
Fraction du solide

Figure I11.14 : Variation des propriétés thermo-physiques (la
conductivité thermique, la chaleur spécifique et la densité) en
fonction de la fraction du solide pour Al-8%wtCu
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111.10.1.3. Al-10%wtCu :

La figure III.15 représente la variation des lignes isothermes dans 1’alliage Al-

10%wtCu pour différents temps de refroidissement, et montre que les lignes isothermes se

déplacent vers le liquide avec le temps.

y (mm)

50

T(°C)
652.001
608.534
565.067 40
521.601
478.134
434.667
391.2
347.734 _ 30
304.267
260.8
217.334 =
173.867 >
130.4 20
86.9334
43.4667

10

y (mm)

X (mm)

(c)

Figure II1.15: Allure des lignes isothermes pour Al-10%wtCu :

(a) & t=50s, (b) & t=100s, (c) & t=150s.
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T(°C)
578.259
539.708
501.158
462.607
424.057
385.506
346.955
308.405
269.854
231.304
192.753
154.202
115.652
77.1012
38.5506

T(°C)
624.905
583.245
541.584
499.924
458.264
416.603
374.943
333.283
291.622
249.962
208.302
166.641
124.981
83.3207
41.6603
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La figure II1.16 montre la variation de la température en fonction du temps de
refroidissement pour I’échantillon Al-10%wtCu. L’allure de la courbe résultante est en accord

avec les courbes expérimentales.

700

» Al-10%wtCu
o,
650 - 0eq_ -
4 ‘0_’\‘
. 600 o
o 1 o,
< 550 o,
%) &,
2 . .
£ 5004 L oy
= .
3 ] A
2, 450 o
= 1 RN
& 400
350
300 ——

0 20 40 60 80 100 120 140 160
Temps (s)

Figure II1.16: Variation de la température en fonction du temps de

refroidissement pour Al-10%wtCu

Sur la figure III.17, la variation de la fraction du solide en fonction de la
température est montrée pour 1’alliage Al-10%wtCu. La fraction du solide varie avec la
température selon la formule de Scheil, donc, elle est nulle pour les températures T > T},
(dans ce cas, T, = 626 °C) et €gale a 1 pour les température en dessous de la température

eutectique (T = 548 °C).

Al-10%wtCu
1,0-
0,84
<
o o
S 06- .
172} \’
= i \‘
° \
=
0,4
£ A\
5] J
« \
1™
= 0,2
0,0 \"”‘W

T T T T T T T T T
500 550 600 650 700
Température (°C)

Figure I11.17: Variation de la fraction du solide en fonction de la
température pour Al-10%wtCu

89



Chapitre III Etude numérique, résultats et discussion

La figure II1.18 représente la variation de la conductivité thermique, de la chaleur
spécifique et de la densité en fonction de la fraction du solide constitué pour ’alliage Al-

10%wtCu.

Ces propriétés varient avec la fraction du solide de maniére linéaire et prennent
leurs valeurs a I’état liquide quand la fraction du solide est nulle, et lorsque la fraction du

solide égale a 1, elles prennent leurs valeurs a 1’état solide.

- Al-10%wtCu
3000 ps2798
1 —e
p=2632,5 ’_’_._’-0———0——0—0‘"“"'
2500 —
" j
] —&— Densité
= 2000 -
‘@ —¥— Chaleur spécifique
z _ —&— Conductivité thermique
z
£ 1500 —
St
£
B cpe10278] ¢ps=1086,2
3 1000 — v W \4 VY v
S
(=)
o j
a~
500
K=185,7
Ke8s6 L 00— —e
¥ 77—

0,0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6 0,7 0,8 0,9 1,0

Fraction du solide

Figure I11.18: Variation des propriétés thermo-physiques (la conductivité
thermique, la chaleur spécifique et la densité) en fonction de la fraction du
solide pour Al-10%wtCu.
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111.10.1.4. Al-15wt%Cu :

La figure III1.19 représente la variation des lignes isothermes dans 1’alliage Al-
15%wtCu pour les temps de refroidissement: t=50s, t=100s et t=150s, et montre que

I’allure des lignes isothermes change avec le temps.

y (mm)

50

T(°C) T(°C)
647.316 622.194
604.162 40 580.715
561.007 539.235
517.853 497.756
474.699 456.276
431.544 414.796
388.39

345235 ___ 30 A

_ .

302.081 £ 290.357
258.926 £ 248.878
215.772~ 207.398
172,618 > 165.919
120463 20 124.439
86.3088 82.9593
43.1544 41.4796

10

X (mm)

(a) (b)

T(°C)
575.538
537.169
498.799
460.43

422,061
383.692
345.323
306.953
268.584
230.215
191.846
153.477
115.108
76.7384
38.3692

y (mm)

(c)

Figure III.19: Allure des lignes isothermes pour Al-15%wtCu :
(a) at=50s, (b) a t=100s, (c) a t=150s.
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La figure II1.20 montre la variation de la température en fonction du temps de

refroidissement pour 1’échantillon Al-15%wtCu. La température de 1’échantillon décroit

avec le temps.

Température (°C)

700

® Al-15%wtCu
650 -] *<¢.

A

4 "\‘

600 - A
>

4 ’\’

550 - e,
’\
] >
.,
500 o
L N
] L N
0\‘
450 ~e.,
*0.

4 ’\0
400 - .

] e
350 -]
300 T T T T T T T T T T T T T T 1

0 20 40 60 80 100 120 140 160

Temps (s)

Figure I11.20: Variation de la température en fonction du temps de

refroidissement pour Al-15%wtCu

La variation de la fraction du solide en fonction de la température pour 1’alliage Al-

15%wtCu est représentée sur la figure I11.21. Aux températures T > T, (T, = 609 °C), la

fraction du solide f; = 0 , tandis qu’a des températures

fi=1

Fraction du solide

T < Tg, la fraction du solide

Al-15%wtCu
1,0 000000000
0,8
0,6
N
*
0,4 .
'Y

\

Y
0,2- \
0,0- o000y

T T T T T T
400 450 500 550 600 650 700

Température (°C)

Figure II1.21: Variation de la fraction du solide en fonction de la

température pour Al-15%wtCu
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La figure II1.22 montre la variation des propriétés: conductivité thermique, chaleur
spécifique et densité en fonction de la fraction du solide pour Al-15%wtCu. Chaque

propriété varie linéairement avec la fraction du solide.

Al-15%wtCu

3000 — ps=2929
;71:2763,8.;__.———.———.—_.——._—.—"—
2500 —
§ —@— Densité
g 2000 —¥— Chaleur spécifique
% —&— Conductivité thermique
=
)
g 1500 —
t
>}
=
§ o Cps—1082,;
£ 1000 p—w —— VY
= c,=999
E o
S
&~
500 —
] K=179,1
K=82,5 _ *
78—

0,0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6 0,7 0,8 0,9 1,0

Fraction du solide

Figure I11.22: Variation des propriétés thermo-physiques (la conductivité
thermique, la chaleur spécifique et la densité) en fonction de la fraction du
solide pour Al-15%wtCu.

I11.10.2. Résultats obtenus pour I’alliage Aluminium-Silicium :

Nous allons présenter les résultats obtenus apres les calculs pour les compositions

suivantes:

o Al-3%wtSi
o Al-5%wtSi
o Al-7%wtSi
o Al-9%wtSi
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111.10.2.1. Al-3%wtSi :

La figure II1.23 représente la variation des lignes isothermes dans 1’alliage Al-

3%wtSi pour différents temps de refroidissement, et montre que [’allure des lignes

isothermes change avec le temps.

y (mm)

50

T(°C)
651.998
608.531
565.065 10
521.598
478.132
434.665
391199 4
347.732___
304.266 £
260.799 £
217.333—
173.866
130.4 20
86.9331
43.4665

y (mm)

x (mm)

T(°C)
579.836
541.181
502.525
463.869
425.213
386.558
347.902
309.246
270.59

231.935
193.279
154.623
115.967
77.3115
38.6558

(b)

Figure II1.23: Allure des lignes isothermes pour Al-3%wtSi :

(a) 2 t=50s, (b) a t=100s, (c) & t=150s.
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T(°C)
626.655
584.878
543.101
501.324
459.547
417.77

375.993
334.216
292.439
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208.885
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125.331
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La figure II1.24 montre la variation de la température en fonction du temps de
refroidissement pour 1’échantillon Al-3%wtSi. La courbe obtenue a la méme allure que
celle présentée par M.D. Peres et autres [PER 2004], mais elle présente quelques
différences avec celle-ci et cette différence est due aux conditions dans lesquelles s’est

réalisé le refroidissement.

700 Al-3%wtSi

Expérimentale [PER 2004]
—&— Simulation

Température (°C)
S
[=]
o
1

150 -7 - T r T - T r 1 1 ~ 1 _ + T " T
0 20 40 60 80 100 120 140 160 180 200
Temps (s)

Figure I11.24: Variation de la température en fonction du temps de
refroidissement pour Al-3%wtSi.

La figure II1.25 montre 1’allure de la courbe de la variation de la fraction du solide
en fonction de la température pour 1’échantillon Al-3%wtSi. La fraction du solide

augmente avec la décroissance de la température selon la formule décrite par Scheil.

Al-3%wtSi

1,04 WOOO‘“OWO\
0,8 - S

2 .
S 0,6- 0\
w
- ]
=
S 044 \
31 |
[
St
= 0,24
0,04

T T T T T T T T T T T T
400 450 500 550 600 650 700

Température (°C)

Figure I11.25: Variation de la fraction du solide en fonction de la
température pour Al-3%wtSi
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La variation de la conductivité thermique, de la chaleur spécifique et de la densité

en fonction de la fraction du solide pour Al-3%wtSi est montrée sur la figure I11.26. Ces

propriétés varient linéairement avec la fraction du solide.

Propriétés thermo-physiques

Al-3%owtSi
3000 -
] pg2695
2500 /”H—“/‘
2385
—@— Densité
2000 —¥— Chaleur spécifique
—&— Conductivité thermique
1500
c ,=1084 -
|:,|1(XZ|0— \ ¥ ﬁ*ii
500 -
i Ks=121
K=9I ¢ —¢
o L} I L} I L} I L} I L} I L} I L} I L} I L} I L} I 1

0,0 01 02 03 04 05 0,6 07 038 09 1,0
Fraction du solide

Figure I11.26: Variation des propriétés thermo-physiques (la conductivité
thermique, la chaleur spécifique et la densité) en fonction de la fraction du
solide pour Al-3%wtSi.
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111.10.2.2. Al-5%wtSi :

La figure II1.27 représente la variation des lignes isothermes dans 1’alliage Al-
5%wtSi pour différents temps de refroidissement (t=50s, t=100s et t=150s) et montre que
I’allure des lignes isothermes change avec le temps. Compar¢ a 1’alliage Al-3%wtSi, ces
lignes isothermes ne présentent pas d’importante différence a raison que la différence dans

la concentration du silicium dans 1’aluminium est petite.

T(°C) T(°C)
647.313 622.064
604.159 580.593
561.005 539.122
517.85 497.651
474.696 456.18
431.542 414.709
388.388 373.238
—_ 345.234 331.767
£ 302.079 £ 290.296
€ 258.925 £ 248.826
~ 215.771 207.355
> 172.617 165.884
129.463 124.413
86.3084 82.9418
43.1542 41.4709
X (mm)
(a) (b)
T(°C)
575.37
537.012
498.654
460.296
421.938
383.58
345.222
_ 306.864
£ 268.506
£ 230.148
-
> 191.79
153.432
115.074
76.716
38.358

X (mm)

(c)

Figure IIL.27: Allure des lignes isothermes pour Al-5%wtSi :
(a) a t=50s, (b) a t=100s, (c) a t=150s.
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La figure II1.28 montre la variation de la température en fonction du temps de

refroidissement pour 1’échantillon Al-5%wtSi. La température dans 1’échantillon décroit

avec I’augmentation du temps de refroidissement.

Température (°C)

700

650 1 "m,

600 -
550 -
5004
450
400-
350
300
250 -
200
150

Al-5%wtSi

0

T T T T T T T T T T T T 1
20 40 60 8 100 120 140 160 180 200

Temps (s)

Figure I11.28: Variation de la température en fonction du temps de

refroidissement pour Al-5%wtSi

Sur la figure II1.29, la variation de la fraction du solide en fonction de la

température est montrée pour ’alliage Al-5%wtCu. La fraction du solide accroit avec

I’abaissement de la température tel qu’il a été décrit par la formule de Scheil.

Fraction du solide

1,0

0,8

0,6

0,4

0,2 -

0,0 -

Al-5%wtSi

46000000

300

T T T T T T T T T T T T T
350 400 450 500 550 600 650

Température (°C)

Figure I11.29: Variation de la fraction du solide en fonction de la

température pour Al-5%wtSi
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La figure IIL.30 représente la variation des propriétés thermo-physiques (la
conductivité thermique, la chaleur spécifique, la densité) en fonction de la fraction du

solide pour Al-5%wtSi.

Al-5%wtSi
3000 —
2690
2500 - ’%.—M_‘/‘
p]=2389
. i
2 —@— Densité
g 2000 —¥— Chaleur spécifique
= ] —&— Conductivité thermique
2.
e
g 1500
o
%)
=
- o
L cpF1082 o ¢ps=963
‘D -
2 1000 — v
2.
e
e i
A
500
E Ks=l 04
K= & ————+—o9 *
0 I L I L I L I L I L I L) I L) I L) I L) I L) I L]
0,0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6 0,7 0,8 0,9 1,0

Fraction de solide

Figure I11.30: Variation des propriétés thermo-physiques (la conductivité
thermique, la chaleur spécifique et la densité) en fonction de la fraction du
solide pour Al-5%wtSi.
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111.10.2.3. Al-7%wtSi :

La figure II1.31 représente la variation des lignes isothermes dans 1’alliage Al-
7%wtSi pour différents temps de refroidissement. Elle montre que I’allure des lignes
isothermes change avec le temps. Ces lignes se déplacent vers le liquide en augmentant le

temps de refroidissement.

y (mm)

T(°C) T(°C)
642.631 617.703
599.789 576.522
556.947 535.342
514.105 494.162
471.263 452,982
428.421 411.802
385.579 370.622
342.737 —~ 329.441
299.895 £ 288.261
257.053 £ 247.081
21421 7 205.901
171.368 164.721
128.526 123.541
85.6842 82.3603
42.8421 41.1802

T(°C)
571.004
532.937
494.87

456.803
418.737
380.67

342.603
304.536
266.469
228.402
190.335
152.268
114.201
76.1339
38.067

y (mm)

Figure II1.31: Allure des lignes isothermes pour Al-7%wtSi :
(a) a t=50s, (b) a t=100s et (¢) a t=150s.

100



Chapitre III Etude numérique, résultats et discussion

La figure II1.32 montre la variation de la température en fonction du temps de
refroidissement pour 1’échantillon Al-7%wtSi. La courbe obtenue a presque la méme allure
que celle présentée par J.E. Spinelli et autres [SPI 2005]. La différence entre les deux
courbes peut étre justifiée par les conditions de refroidissement, et méme par la nature du

moule utilisé lors de la solidification.

700 - Al-7%wtSi

600 -

Expérimentale [SPI 2005]

—e— Simulation

500 -

400

300

Température (°C)

200

wt+———————————————————
0 50 100 150 200 250
Temps (s)
Figure I11.32: Variation de la température en fonction du temps de
refroidissement pour Al-7%wtSi

La variation de la fraction du solide en fonction de la température pour 1’alliage Al-
7%wtCu est montrée sur la figure I11.33. Selon 1’expression de Scheil, la fraction du solide
accroit avec I’abaissement de la température. A T > T, (T, = 610°C), la fraction du solide

est nulle, tandis qu’a T < Tr (avec Ty = 577°C) la fraction du solide est égale a 1’unité

(fs=D.

Al-7%wtSi
1,0

0,8
0,61

0,4

Fraction du solide

0,2-. \

0,0 9-0-0-0-0-0004¢

450 50 550 600 650
Température (°C)

Figure I11.33: Variation de la fraction du solide en fonction de la

température pour Al-7%wtSi
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La figure I11.34 montre la variation de la conductivité thermique, de la chaleur

spécifique et de la densité en fonction de la fraction du solide pour Al-7%wtSi.

Al-7%wtSi
3000
| 2680
2500 - M
p=2394
§ —&— Densité
=) 2000 - —¥— Chaleur spécifique
2 —4&— Conductivité thermique
e
o
=i 1500 -
.
5]
=
= ¢ =1080)
= —v
=
e
S
&
500
koot K =100
p—O—O—O—C L 4
177
0,0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6 0,7 0,8 0,9 1,0
Fraction du solide

Figure I11.34: Variation des propriétés thermo-physiques (la conductivité
thermique, la chaleur spécifique et la densité) en fonction de la fraction du
solide pour Al-7%wtSi.
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111.10.2.4. Al-9%wtSi :

La figure II1.35 représente la variation des lignes isothermes dans 1’échantillon Al-

9%wtSi pour différents temps de refroidissement et montre que 1’allure des lignes

isothermes change avec le temps.

y (mm)

50

T(°C)
637.967
595.43¢ 40
552.905
510.374
467.843
425.312
382.78
340249 —. 0
207.7118 £
255.187 £
212.656 =
170.125
127.593
85.0623
42,5312

20

X (mm)

(2)

y (mm)

X (mm)

(c)

Figure I11.35: Allure des lignes isothermes pour Al-9%wtSi :

T(°C)
567.289
529.47

491.651
453.831
416.012
378.193
340.373
302.554
264.735
226.916
189.096
151.277
113.458
75.6385
37.8193

(a) at=50s, (b) a t=100 et (c) a t=150s.
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La figure II1.36 montre la variation de la température en fonction du temps de
refroidissement pour 1’échantillon Al-9%wtSi. Cette courbe respecte 1’allure des courbes

de refroidissement.

700 - Al-9%wtSi
600 -k’
1 Ve, ‘_‘-’.‘
~ 500 ”—"”»
Q -"0-’_
< *o,
#.
e ’00
S 400 LI
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B 1 "“00
. 9.
2 3001 hag
%]
=
200 |
100 ; T T T T T T 1
0 50 100 150 200
Temps (s)

Figure I11.36: Variation de la température en fonction du temps de
refroidissement pour Al-9%wtSi

La figure II.37 montre la variation de la fraction du solide en fonction de la
température. Elle varie rapidement par rapport aux autres alliages parce que la différence

entre la température du liquidus et la température eutectique est tres petite.

Al-9%wtSi

1,0 00—

0,8
%)
=
S 0,6
v
=
=
S 3
£ AN
= 0,24 ®

\0
0,0 \0—“—0—0—4
T T T T T T T
500 550 600 650

Température (°C)

Figure I11.37: Variation de la fraction du solide en fonction de la
température pour Al-9%wtSi
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La variation de la conductivité thermique, de la chaleur spécifique et de la densité

en fonction de la fraction du solide pour Al-9%wtSi est montrée sur la figure I11.38.

Al-9%wtSi
3000
] Ps2670
2500 M
p=2399

g E
2 —&— Densité
i 2000 —w— Chaleur spécifique
= —4&— Conductivité thermique
z
g 1500
S
]
= i
@ ¢ =1078 )
2 Pl v ps™%
2z — v
=
)
S
A 500 -

K=89 1 Ks=81

0 vI vI T — Iv T T T T T T T T T T T T T jI
00 01 02 03 04 05 06 07 08 09 10

Fraction du solide

Figure I11.38: Variation des propriétés thermo-physiques (la conductivité
thermique, la chaleur spécifique et la densité) en fonction de la fraction du
solide pour Al-9%wtSi.

I11.10.3. Résultats obtenus pour I’alliage Etain-Plomb :

Nous allons présenter les résultats obtenus apres les calculs pour:

e Sn-5%wtPb

e Sn-15%wtPb
e Sn-20%wtPb
e Sn-25%wtPb
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111.10.3.1. Sn-5%wtPb :

La figure II1.39 montre la variation des lignes isothermes pour Sn-5%wtPb a

différents temps de refroidissement. L’allure des lignes isothermes dans Sn-5%wtPb se

differe de celles obtenues dans les alliages Al-Cu et Al-Si.

y (mm)

T(°C)
241.226
225.144
209.062
192,981
176.899
160.817
144.736
128.654 —~
112,572 E
96.4904 £
80.4086
64.3269
48.2452
32.1635
16.0817

y (mm)

X (mm)

(©)

Figure I11.39: Allure des lignes isothermes pour Sn-5%wtPb:

T(°C)
204.913
190.729
176.545
162.361
148.177
133.993
119.809
105.625
91.4413
77.2574
63.0735
48.8896
34.7056
20.5217
6.33778

(a) a t=50s. (b) a t=100 et (c) a t=150s.
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La figure II1.40 représente la variation de la température en fonction du temps de
refroidissement pour Sn-5%wtPb. La courbe obtenue est en bon accord avec celle

présentée par José N. Silva [SIL 2009].

300 Sn-5%wtPb

280
260
240
220
200
180
160
140
120 ]
100
80
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0 100 200 300 400 500 600 700 800

—&— Simulation
Expérimentale [SIL 2009]

Température (°C)

Temps (s)

Figure I11.40: Variation de la température en fonction du temps de
refroidissement pour Sn-5%wtPb

La figure II1.41 montre la variation de la fraction du solide constitué en fonction de

la température pour 1’alliage Sn-5%wtPb.

Sn-5%wtPb
1,04

0,8
0,6 *

0,4

Fraction du solide

0,2 -

0,0 - OOLECLI0

T T T T T T T T T T T T T T T 1
120 140 160 180 200 220 240 260 280
Température (°C)

Figure I11.41: Variation de la fraction du solide en fonction de la
température pour Sn-5%wtPb.
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La figure I11.42 montre la variation des propriétés thermo-physiques en fonction de

la fraction du solide pour Sn-5%wtPb.

Sn-5%wt Pb
8000 —
'_.___.___.__._H—o-o-oo“’-’p__;;)z
7000+ % 53 s
6000 —
8 —&— Densité
% —¥— Chaleur spécifique
£ 5000 —&— Conductivité thermique
=
i
S
g 4000 -
S
L
=
$ 3000
N
Q
=
3
= 2000
[-w
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=32 s~
K' dg' T 1T T 1T 1 1
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Fraction du solide

Figure I11.42: Variation des propriétés thermo-physiques (la conductivité
thermique, la chaleur spécifique et la densité) en fonction de la fraction du
solide pour Sn-5%wtPb.
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111.10.3.2. Sn-15%wtPb :

La figure I11.43 montre la variation des lignes isothermes pour Sn-15%wtPb a

différents temps de refroidissement (t=50s, t=100s, et t=150s).

y (mm)

50 50
5 T(°C) - T(°C)
5 236.333 5 223.001
40k 220577 40 208.125
i 204.822 5 193.159
i 189.066 5 178.194
i 173.311 B 163.228
B 157.555 B 148.262
[ 14138 L 133.296
30T 126044 — O 118.33
i 110.289 £ 103.365
A 94.5332 £ 88.3989
i 78.7776 73.4331
20k 63.0221 58.4673
[ 47.2666 43.5015
31.5111 28.5357
15.7555 13.5699

T(°C)
200.441
186.525
172.608
158.692
144.775
130.859
116.943
103.026
89.1096
75.1932
61.2767
47.3603
33.4438
19.5273
5.61087

y (mm)

x (mm)

(©)

Figure I11.43: Allure des lignes isothermes pour Sn-15%wtPb:
(a) a t=50s, (b) a t=100 et (c) a t=150s.
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La figure 111.44 montre la variation de la température en fonction du temps de
refroidissement pour ’alliage Sn-15%wtPb. La courbe obtenue est en accord avec celle de

José N. Silva [SIL 2009].
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Figure 111.44: Variation de la température en fonction du temps de
refroidissement pour Sn-15%wtPb

La figure II1.45 représente la variation de la fraction du solide constitué lors de la

solidification, pour Sn-15%wtPb, en fonction de la température selon la formule de Scheil.

Sn-15%wtPb
1,0 900000

0,8
0,6-
0,4 e

\

0,0 \MOOOMO

Fraction du solide
’/

T T T T T T T T T T T T T T T 1
120 140 160 180 200 220 240 260 280

Température (°C)

Figure I11.45: Variation de la fraction du solide en fonction de la
température pour Sn-15%wtPb.
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La variation des propriétés thermo-physiques (la conductivité thermique, la chaleur

spécifique et la densité) en fonction de la fraction du solide constitué, pour ’alliage Sn-

15%wtPb, est représentée sur la figure 111.46.

Sn-15%wt Pb
8000 — PY
)—o——0o—0—0 00— ps=7906
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Fraction du solide

Figure I11.46: Variation des propriétés thermo-physiques ( la conductivité
thermique, la chaleur spécifique et la densité) en fonction de la fraction du
solide pour Sn-15%wtPb.
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111.10.3.3. Sn-20%wtPb :

La figure II1.47 représente la variation des lignes isothermes pour différents temps

de refroidissement dans 1’échantillon Sn-20%wtPb. Elle montre que les lignes isothermes

se déplacent vers le liquide par rapport a celles présentées pour Sn-15%wtPb.

y (mm)

T(°C)
231.856
216.399
200.942
185.484
170.027
154.57
139.113
123.656 —
108.199 £
92.7422 £
77.2852° .
61.8282

63711 20
30.9141
15.457

y (mm)

x (mm)

(©

T(°C)
195.841
182.201
168.56
154.92
141.279
127.639
113.998
100.358
86.7175
73.077
59.4365
45.796
32.1556
18.5151
4.87461

(b)

Figure I11.47: Allure des lignes isothermes pour Sn-20%wtPb:

(a) 2 t=50s. (b) a t=100 et (c) a t=150s.
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La figure I11.48 montre la variation de la température en fonction du temps de
refroidissement pour Sn-20%wtPb. La courbe obtenue est comparable a celle présentée par

José N. Silva [SIL 2009].
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Figure I11.48: Variation de la température en fonction du temps de
refroidissement pour Sn-20%wtPb

La variation de la fraction du solide en fonction de la température pour 1’échantillon

Sn-20%wtPb, selon la formule décrite par Scheil, est représentée sur la figure I111.49.

Sn-20%wtPb
1,04 *~—o-
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Figure 111.49: Variation de la fraction du solide en fonction de la
température pour Sn-20%wtPb.
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La figure II1.50 montre la variation des propriétés thermo-physiques (conductivité
thermique, chaleur spécifique et densité) en fonction de la fraction du solide constitué¢ pour

Sn-20%wtPb. Ces propriétés varient linéairement avec la fraction du solide.

Sn-20%wt Pb
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1p=7551,5
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b
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o
S
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X X xxrrxx—————
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Fraction du solide

Figure I11.50: Variation des propriétés thermo-physiques ( la conductivité
thermique, la chaleur spécifique et la densité) en fonction de la fraction du
solide pour Sn-20%wtPb.
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111.10.3.4. Sn-25%wtPb :

La figure III1.51 représente la variation des lignes isothermes en fonction du temps
de refroidissement pour Sn-25%wtPb. Elle montre que 1’allure des lignes isothermes

change avec le temps.
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T(°C) - T(°C)
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Figure IIL.51: Allure des lignes isothermes pour Sn-25%wtPb:
(a) a t=50s. (b) a t=100 et (¢) a t=150s.
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La figure II1.52 montre la variation de la température en fonction du temps de
refroidissement pour Sn-25%wtPb. L’allure de la courbe résultante est presque la méme

que celle de José N. Silva [SIL 2009].

Sn-25%wtPb
280

260 -
240
220
200
180
160
140
120
100
80
60 -
40 OO0 OO OO OO
0 100 200 300 400 500 600 700 800 900

—&— Simulation
Expérimentale [SIL 2009]

409

Température (°C)

Temps (s)

Figure I11.52: Variation de la température en fonction du temps de
refroidissement pour Sn-25%wtPb

La figure II1.53 représente la variation de la fraction du solide en fonction de la

température pour Sn-25%wtPb selon la formule de Scheil.
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Figure I11.53: Variation de la fraction du solide en fonction de la
température pour Sn-25%wtPb.
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La variation de la conductivité thermique, de la chaleur spécifique et de la densité

en fonction de la fraction du solide formé, lors de la solidification de Sn-25%wtPb, est

représentée sur la figure I11.54.

Propriétés thermo-physiques
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Figure I11.54: Variation des propriétés thermo-physiques ( la conductivité
thermique, la chaleur spécifique et la densité) en fonction de la fraction du
solide pour Sn-25%wtPb.
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I11.10.4. Résultats obtenus pour ’alliage Plomb-Antimoine:
Nous allons présenter les résultats obtenus apres les calculs pour:

e Pb-0.3%wtSb
e Pb-0.85%wtSb
e Pb-1.9 %wtSb

111.10.4.1. Pb-0.3%wtSb :

La figure II1.55 représente la variation des lignes isothermes a différents temps de
refroidissement (t=50s, t=100s et t=150s) pour Pb-0.3%wtSb et montre que 1’allure de ces

lignes change avec le temps.

y (mm)

T¢0) T(°C)
343.092 322.778
320.219 301.025
297.346 279.272
274.473 257.519
251.601 235.767
228.728 214.014
205.855 192.261
182.982 — 170.508
160.109 £ 148.756
137.237 € 127.003
114.364 105.25

91.4911 83.4973
68.6184 61.7445
45.7456 39.9917
22.8728 18.2389

T(°C)
289.098
268.917
248.735
228.554
208.373
188.191
168.01

147.829
127.648
107.466
87.285

67.1037

y (mm)

46.9224
26.7411
6.55978

(c)

Figure I11.55: Allure des lignes isothermes pour Pb-0.3%wtSb:
(a) a t=50s. (b) a t=100 et (c) a t=150s.
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La figure II1.56 représente la variation de la température en fonction du temps de
refroidissement pour Pb-0.3%wtSb. La courbe obtenue est en bon accord avec celle

présentée par Daniel M. Rosa [ROS 2006].

400 - Pb-0,3%wtSb
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Figure I11.56: Variation de la température en fonction du temps de
refroidissement pour Pb-0.3%wtSb.

La variation de la fraction du solide en fonction de la température pour Pb-
0.3%wtSb est représentée sur la figure II1.57. La fraction du solide est nulle pour les
températures au dessus de la température du liquidus, mais elle prend la valeur f; = 1 au

dessous de la température eutectique.
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Figure I11.57: Variation de la fraction du solide en fonction de la
température pour Pb-0.3%wtSb.
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La figure II1.58 montre la variation des propriétés thermo-physiques (conductivité
thermique, chaleur spécifique, densité) en fonction de la fraction du solide pour Pb-

0.3%wtSb.

Pb-0,3%wtSb
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Figure I11.58: Variation des propriétés thermo-physiques ( la conductivité
thermique, la chaleur spécifique et la densité) en fonction de la fraction du
solide pour Pb-0.3%wtSb.
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111.10.4.1. Pb-0.85%wtSb :

lignes change avec le temps et se déplacent vers le haut.

y (mm)

La figure II1.59 représente la variation des lignes isothermes a différents temps de

refroidissement (t=50s, t=100s et t=150s) pour Pb-0.85%wtSb et montre que 1’allure de ces

50
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311.473
289225 0
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155736 £
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88.9922
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Figure I11.59: Allure des lignes isothermes pour Pb-0.85%wtSb:
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(a) a t=50s. (b) a t=100 et (c) a t=150s.
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La figure II1.60 représente la variation de la température en fonction du temps de

refroidissement pour 1’échantillon Pb-0.85%wtSb. La courbe obtenue est en accord avec

celle présentée par Daniel M. Rosa [ROS 2006].
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Figure I11.60: Variation de la température en fonction du temps de

refroidissement pour Pb-0.85%wtSb.

La variation de la fraction du solide en fonction de la température dans 1’échantillon

Pb-0.85%wtSb est représentée sur la figure I11.61.
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Figure I11.61: Variation de la fraction du solide en fonction de la

température pour Pb-0.85%wtSb.
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La figure I11.62 montre la variation des propriétés thermo-physiques en fonction de

la fraction du solide pour Pb-0.85%Sb.
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Figure I11.62: Variation des propriétés thermo-physiques ( la conductivité
thermique, la chaleur spécifique et la densité) en fonction de la fraction du
solide pour Pb-0.85%wtSb.
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111.10.4.3. Pb-1.9%wtSb :

La figure II1.63 représente la variation des lignes isothermes dans I’alliage Pb-
1.9%wtSb pour différents temps de refroidissement. Elle montre que ’allure des lignes

isothermes change avec le temps.

50
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[ T°C) | T(°C)
L 324.35 i 304.266
40 302726 40 283.598
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Figure I11.63: Allure des lignes isothermes pour Pb-1.9%wtSb:
(a) a t=50s. (b) a t=100 et (¢) a t=150s.
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La figure II1.64 montre la variation de la température en fonction du temps de
refroidissement pour 1’échantillon Pb-1.9%wtSb. La courbe obtenue a la méme allure que

celle présentée par D. M. Rosa et autres [ROS 2006].
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Figure 111.64: Variation de la température en fonction du temps de
refroidissement pour Pb-1.9%wtSb.

Sur la figure II1.65, la variation de la fraction du solide en fonction de la
température est montrée pour Pb-1.9%wtSb. La fraction du solide accroit avec

I’abaissement de la température tel qu’il a été décrit par la formule de Scheil.
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Figure I11.65: Variation de la fraction du solide en fonction de la
température pour Pb-1.9%wtSb.
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La figure IIL.66 représente la variation des propriétés thermo-physiques (la
conductivité thermique, la chaleur spécifique, la densité) en fonction de la fraction du

solide pour Pb-1.9%wtSb.
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Figure I11.66: Variation des propriétés thermo-physiques ( la conductivité
thermique, la chaleur spécifique et la densité) en fonction de la fraction du
solide pour Pb-1.9%wtSb.

II1.11. Discussion:

Les lignes isothermes se différent d’un alliage a un autre, et dans le méme alliage
pour différentes compositions. Cette différence est due aux variations des températures du

liquidus, la température initiale du liquide ainsi que le gradient de température appliqué.

Les résultats obtenus pour la variation de la température en fonction du temps de

refroidissement sont comparables a ceux présentés par les différents auteurs cités.

La fraction du solide varie en fonction de la température selon la formule décrite

par Scheil.

Les propriétés thermo-physiques (la conductivité thermique, la chaleur spécifique et
la densité) varient linéairement avec la fraction du solide constitué; le seul changement qui
apparait, d’un alliage a un autre ou d’une composition a une autre, est que le point de
départ est la valeur de la propriété thermo-physique a 1’état liquide, tandis que le point

d’arrivé est celui du solide.
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Conclusion :

Nous avons déterminé, dans ce chapitre, le probléme a étudier qui est 1’évolution du
champ de la température dans une piece au cours de solidification et nous avons aussi
présenté la solution adoptée. Ensuite, nous avons présenté une étude numérique de
I’équation de transfert de la chaleur en utilisant les méthodes mathématiques (méthode des
volumes finis et méthode de Jacobi). Le mod¢le ainsi obtenu est basé sur la résolution de

I’équation de la chaleur et appliqué sur différents alliages a diverses compositions.
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Conclusion générale :

La constitution des solides est encore imparfaitement connue, bien qu’elle ait été
I’objet de nombreuses recherches, qui ont porté principalement sur les métaux et les
alliages. Il est trés probable que 1’on obtiendrait des renseignements importants sur cette
structure en observant comment elle s’élabore au moment du passage de I’état liquide a

I’état solide.

La solidification d’un matériau, qui met en jeu essentiellement un réarrangement
des atomes ou des molécules a I’état liquide ou solide et qui controle, dans une large
mesure, la formation des microstructures, est une transformation exothermique et la
chaleur latente doit étre extraite du systetme pour que la transformation liquide-solide
progresse dans la phase liquide. Cette transformation se traduit par une variation de
I’énergie libre du systéme qui représente la force motrice de la transformation et doit étre

négative pour que celle-ci ait lieu.

La germination est la formation d’une nouvelle phase dans des régions distinctes.
Durant la solidification le germe solide se forme dans le liquide et suit sa croissance et
I’existence de la force motrice; décroissance dans I’énergie libre du systéme, indique que la

transformation est favorable. Cette force est nécessaire mais elle n’est pas suffisante.

Apres la germination, la premicre étape est de considérer la croissance des germes.
Ceci requiert ’examen de la nature de I’interface entre le solide en croissance et le liquide.
La structure et la forme de cette interface influencent, tous deux, la morphologie
microstructurale du solide résultant ainsi que le nombre et la distribution des imperfections

dans le solide.

La mod¢lisation de la solidification, notamment 1’étude du transfert de la chaleur
dans des pieces métalliques solidifiées permet d’obtenir certaines informations concernant
I’évolution du champ thermique, dans une piéce, lors de sa croissance au cours du temps

ainsi que les propriétés thermo-physiques.

Le modéle obtenu de cette étude est appliqué pour différents alliages a diverses
compositions: Aluminium-Cuivre (Al-5%wtCu, Al-8%wtCu, Al-10%wtCu, Al-15%wtCu),
Aluminium-Silicium (Al-3%wtSi, AI-5%wtSi, Al-7%wtSi1, Al-9%wtSi), Etain-Plomb (Sn-
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5%wtPb, Sn-15%wtPb, Sn-20%wtPb, Sn-25%wtPb,) et Plomb-Antimoine (Pb-0.3%wtSb,
Pb-0.85%wtSb, Pb-1.9%wtSb).

Pour différentes compositions d’un alliage, les lignes isothermes se déplacent vers
le haut a chaque fois que I’on augmente la composition. Ce déplacement est le résultat du
changement des valeurs des propriétés thermo-physiques (la conductivité thermique, la
chaleur spécifique, la densité), parce que les valeurs de ces propriétés changent avec

I’accroissement de la composition et la décroissance de la température du liquidus.

Les courbes obtenues pour la variation de la température en fonction du temps de

refroidissement sont, plus ou moins, en bon accord avec les courbes expérimentales.

Les propriétés thermo-physiques (conductivité thermique, chaleur spécifique, et

densité) varient linéairement avec la fraction du solide.

Nos futures perspectives vont dans le sens ou on veut continuer ce travail pour
aboutir a des résultats concernant d’autres alliages et améliorer le code de calcul de fagon a
étre appliqué dans le cas tridimensionnel et pour des alliages contenant plus de deux
¢léments (alliages ternaires, alliages quaternaires). Il sera, aussi, intéressant d’investiguer

les autres domaines d’application de la solidification (la croissance dendritique).
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Résumeé :

La plupart des métaux et alliages de notre environnement sont le produit d’un processus de
solidification induit par la progression d’une interface séparant les phases liquide et solide. La
solidification est une transformation de phase exothermique, qui comprend deux étapes importantes: la
germination, qui est ’apparition au sein du bain fondu de sites (germes actifs) a partir desquels la
solidification va pouvoir démarrer, et la croissance qui est le développement de ces germes en entités
morphologiques observables. Nous avons développé, dans ce mémoire, un modele pertinent permettant de
suivre 1’évolution du champ thermique dans une piéce solidifiée en s’appuyant sur la résolution de
I’équation de transfert de la chaleur. Le modéle ainsi développé nous a conduit a des résultats concernant
la variation de la température en fonction du temps, la variation de la fraction du solide en fonction de la
température, ainsi que la variation de quelques propriétés physiques (la conductivité thermique, la chaleur

spécifique, la densité) en fonction de la fraction du solide pour quelques alliages.

Mots clés : solidification, croissance, germination, interface liquide-solide, structure, dendrite, propriétés

physiques, alliage Al-Cu, alliage Al-Si, alliage Sn-Pb, alliage Pb-Sb.

Abstract:

Most metals and alloys in our environment are the product of a solidification process induced by
the growth of an interface between the liquid and solid phases. Solidification is an exothermic phase
transformation, which includes two key steps: nucleation, which is the appearance of sites (active nuclei)
in the melt from which solidification will be able to start, and growth which is the development of these
nuclei in observable morphological entities. We have developed, in this paper, a relevant model to
track the evolution ofthermal fieldin a room solidified based on solving the equation of heat
transfer. The model thus developed has led to results for the temperature change over time, changes in
the solid fraction as a function of temperature, and the variation of some physical properties (thermal

conductivity, specific heat, density) as a function of a solid fraction for some alloys.

Keywords: solidification, growth, nucleation, liquid-solid interface, structure, dendrite, physical
properties, Al-Cu alloy, Al-Si alloy, Sn-Pb alloy, Pb-Sb alloy.
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