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Notations

Notation latines

ay Coefticient d'activité de 1'hydrogeéne dissout

c, Composition initiale en hydrogene dissous

o Composition en hydrogene dissout du liquide

Cy Composition en hydrogene dissout du solide

C, Coefficient de trainée

DAS Dendrite Arm Spacing, Espacement entre bras de dendrite
D iace Diametre des pores lors du contact avec le solide

D, i Diamétre équivalent sphérique des pores

Dy Diffusion de I'hydrogéne

D'H Diffusion de I'hydrogéne dans le liquide

fi Fraction massique de la phase k

f L0 Coefticient d'activité de 'hydrogeéne dans I'Al liquide pur
f I,i Coefficient d'activité de I'hydrogene dans I'Al liquide
Fo Nombre de Fourrier

g Exposant signifiant la valeur au transport

9ep Fraction volumique de blocage de la phase solide

g Fraction volumique de la phase k

Gy, Energie libre de Gibbs

H Hydrogene dissout

J gz Taux de changement de phase de 1'hydrogene

K Perméabilité

K, Constante de dissociation de 1'hydrogéne dans I'Al
Ky Coefficient de partage de I'hydrogeéne

I Indice de la phase liquide

I, Longueur de diffusion

m, Normal au domaine k
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Nombre d'Avogadro

Densité volumique de la phase k

Densité de germe

Densité de germe activée

Indice de la phase pore

p
P, Pression de référence
P, Nombre de Péclet
P, Pression du liquide
P, Pression du gaz a l'intérieur du pore
Q™ Débit d'eau pour la condition limite de Weckman & Niesen
R Constante des gaz parfaits
Re, Nombre de Reynolds particulaire
T courb Rayon de courbure du pore
I eritq Rayon critique de germination
r Rayon équivalent sphérique des pores
T gmr Rayon des germes
r Rayon du pore
s Indice de la phase solide

oot Surface d'échange entre le pore et le liquide

v Constante de Sievert
St Nombre de Stokes
T Température
r Exposant signifiant la valeur a la croissance
U Vitesse de la phase k

Vitesse moyenne de la phase k

Vitesse intrinseque moyenne de la phase k

W, Vitesse de l'interface

X IH Solubilité de I'hydrogeéne a 1'équilibre dans le liquide

Xy Solubilité de I'hydrogéne a 1'équilibre dans le solide

X Solubilité de I'hydrogéne a 1'équilibre par rapport aux germes
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Introduction

Introduction

1. Objectif de la thése

Depuis les premiers chocs pétroliers dans les années 1970, 1'ensemble des industries
s'est concentré sur le contrdle de leur consommations d'énergie. Les années de pétrole cher
et la prise de conscience de la raréfaction de la ressource ont mené a des développements
se concentrant sur la réduction de la consommation. Cette réduction peut se faire par
plusieurs approches : une alternative qui serait moins énergivore (développement des
réseaux de transports en commun), une ameélioration des rendements (avec une meilleure
régulation par exemple) ou une diminution du besoin énergétique pour remplir la méme
fonction. Celle-ci peut se réaliser par un allégement des structures. C'est une des voies ou
l'industrie aéronautique s'est engagée en faisant appel a des matériaux plus légers.
L’allégement des structures par l'usage de nouveaux alliages peut se réaliser par deux
moyens : 'utilisation de produits plus légers avec des caractéristiques équivalentes mais
aussi l'utilisation de produits plus épais qui diminuent les procédés de montages
supplémentaires (1’utilisation de rivets par exemple).

Mon travail de thése s'insere dans le projet PRINCIPIA (PRocédés INdustriels de Coulée
Innovants Pour I'Industrie Aéronautique) de 'ANR MATETPRO qui consiste a participer
au développement de nouveaux alliages d’aluminium dans l'industrie aéronautique. Ces
nouveaux alliages qui nous intéressent sont des alliages de la famille AICuLi. La présence
de lithium dans ces alliages améne des nouvelles problématiques : une plus grande
présence d'inclusion, a cause de l'oxydabilit¢ du lithium, ainsi qu'une porosité plus
importante dans le produit final. Cette problématique de la porosité a été centrale dans le
travail que j'ai réalisé, de par I'étude de I’environnement et des conditions de croissance des

pores.

Ce manuscrit commencera par une rapide description du procédé de coulée semi-
continue d'aluminium. C'est le procédé le plus utilisé afin de couler les plaques ou billettes
qui sont ensuite laminées jusqu'a la taille du produit final. Cette description introduira deux
défauts inhérents a ce procédé: la macroségrégation et la porosité. Le manuscrit se
poursuivra sur une bibliographie de ces deux phénomenes. La macroségrégation et la mise
en place des structures de solidification forment les conditions de croissance des pores.
C'est pourquoi la premiére partie du travail effectué concernera la solidification en coulée
semi-continue. Enfin, nous étudierons le développement de la porosité a I'aide d'un modele
que nous avons développé.
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2. Le procédé de coulée semi-continue d'aluminium

Le procédé de Coulée Semi-Continue d'aluminium doit son nom au fait que
l'extraction du solide est réalisée en méme temps que l'injection du métal liquide. Ce
procédé porte un autre nom dans les pays anglosaxons : 'direct-chill (DC) casting'. Ce nom
montre bien une autre caractéristique de ce procédé¢ : une fois quune coquille de solide
s'est formée pres du moule, le refroidissement est directement réalisé par un jet d'eau qui
ruisselle sur le métal solide. Ce procédé a été inventé pendant les années 30 presque
simultanément en Allemagne par VAW et au USA par ALCOA.

Deux types de produits sont communément réalisés par cette technique, des plaques et des
billettes. Les plaques sont des produits rectangulaires d'une épaisseur de typiquement 500
mm et d'une largeur d'environ 1500 a 2000 mm. La longueur du produit final peut étre de
plusieurs metres. Les plaques sont ensuite laminées pour former des produits adaptés a
l'utilisation finale, du revétement pour aéronautique a de la feuille d’aluminium
alimentaire. Les billettes sont des produits cylindriques d'un diametre pouvant attendre le
meétre. Ces billettes sont ensuite transformées pour former différents produits tels que des
barres, des tubes ou bien du fil.

Busette

"%

Refroidissement a
travers le moule

Sac de distribution

Liquids |.

. i-Mouvementdu liguide
marais ||

Mouvement du liquide

[ et du solide y
Vitesse de
coulée

+ Mouvement du liquide
~1lmm/s

Refroidissement

direct par l'eau

Faux fond

Figure 1 : Schéma du procédé de coulée continue, le liquide est injecté par la partie
supérieure du moule, aprés une premiere solidification induite par le refroidissement
primaire du moule, l'extraction de la chaleur est réalisée par un ruissellement d'eau
directement a la surface du produit. (Schéma d'apres Zaloznik [2006])
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Pendant la coulée semi-continue le métal liquide est versé dans le moule refroidi.
Initialement, le moule est fermé par le faux-fond . Lorsqu'une coquille de solide s'est
formée prés des parois du moule, le faux-fond est tiré par un vérin a une vitesse V_,, qui
détermine la vitesse de coulée. Lors de cette phase, le niveau de métal liquide dans le
moule est maintenu constant. Alors que le métal est solide pres des parois, le centre de la
plaque est toujours en cours de solidification.

Le refroidissement complet de la plaque est assuré par le contact direct de la paroi solide et
d'un jet d'eau. Ce refroidissement secondaire assure la majorité de l'extraction de chaleur
nécessaire a la solidification compléte. En général, pour des dimensions commerciales, le
refroidissement imposé en coulée semi-continue entraine des taux de refroidissement de
l'ordre de 0,5 a 10 K/s [Nadella et al. 2008a].

La figure 1 représente 1'état du métal lorsque le régime permanent est atteint. Le solide prés
de la paroi est formé par le moule refroidi, puis le refroidissement secondaire assure une
extraction de chaleur suffisante pour amener le métal sous la température du solidus. Lors
de la solidification, plusieurs écoulements interviennent, leur nature sera discutée dans la
bibliographie, chapitre 1 page 39.

La qualité finale d'une plaque se mesure selon plusieurs critéres. L'état de surface et
de la sous-surface est important car un mauvais €tat peut entrainer la nécessité d'un
scalpage, la suppression d'une épaisseur sur toute la surface du produit. Cette opération
ameéne a une perte de productivité. Le développement de différentes technologies de
moules et le contrdle des parametres ont permis de contrdler ce type de défaut.

Le contrdle de la microstructure est une importante source de recherche pour la
solidification. Dans la coulée semi-continue d'aluminium, I’adjonction de particules
affinantes permet de favoriser une taille des grains faible et une structure équiaxe. Le
processus de germination et de croissance des grains est encore un domaine de recherche
actif.

La macroségrégation est une hétérogénéité¢ de composition chimique a 1'échelle du produit.
La macroségrégation est toujours présente dans les produits de grandes tailles. C'est un
défaut irréparable car le temps nécessaire a une homogénéisation en composition a I'échelle
du produit n'est pas concevable. La diffusion des ¢léments dans la phase solide est de
l'ordre de 10"* m?s™, pour une longueur de 1m, le temps de diffusion est donc de l'ordre de
10" s ou bien environ 30 000 ans. Cette hétérogénéité de composition entraine directement
des hétérogénéités de propriétés mécaniques.

La porosité peut aussi devenir un probléme dans certaine gamme de produit. La porosité
dans les alliages d'aluminium est engendrée principalement par la précipitation sous forme
gazeuse de I'hydrogéne dissout présent dans le liquide. Lorsque le produit final est amené a
étre largement laminé la porosité est un défaut acceptable, car elle se retrouve comprimée.
Mais lorsque le produit est amené a n'étre que faiblement laminé, afin de proposer des
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produits finaux épais, les pores sont dommageables pour la résistance mécanique et la
fatigue.

Les principaux parameétres du procédé sont la vitesse de coulée, le débit d'eau pour
le refroidissement secondaire et la température d'introduction du métal liquide (la
surchauffe). Chaque alliage et taille de produit possédent leurs propres optimum pour ces
parametres. Généralement, la vitesse de coulée est de l'ordre de 2 a 20 cm/min, le débit
d'eau de 2000 a 4000 mm?*/min par mm de périmetre [Grandfield & McGlade 1996] et la
température d'introduction varie de 690 a 725 °C.
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Chapitre 1 : Bibliographie

Dans cette bibliographie, nous nous intéresserons dans un premier temps a la
porosité. Cette partie s'attachera a décrire les raisons de son apparition puis les moyens
utilises dans la littérature pour la modéliser. Nous verrons que le développement de la
porosité est intrinsequement lié¢ a celui des microstructures et de la composition chimique
locale. C'est pourquoi la seconde partie de cette bibliographie sera centrée sur
|'établissement des structures de solidification en coulée semi-continue avec la
macroségrégation et la microstructure.

1. La porosité dans les alliages d'aluminium

La porosité est un manque de maticre solide. Elle a pour effet de rendre discontinue
la phase solide. Ces discontinuités aménent a une dégradation des propriétés mécaniques et
a une réduction de la durée de vie des pieces. Par ses effets néfastes, la porosité est une
problématique majeure pour l'industrie de l'aluminium. La réduction de la porosité
permettrait a cette industrie d'améliorer les propriétés des matériaux qu'elle propose. La
porosité, dans les alliages d'aluminium, résulte d'une formation de pores gazeux lors de la
solidification. Dans I'aluminium, le gaz responsable de l'apparition de la porosité est
I'hydrogene car sa solubilité est supérieure de plusieurs ordres par rapport a celle des autres
gaz présents dans I'atmosphére et susceptibles d'étre solubles (argon, hélium. oxygene...).

1.1.  Origine de la porosité

On peut remonter a l'origine de la porosité bien avant la solidification. En effet, lors
de la coulée, l'aluminium est a 1'état liquide pendant le temps de maintien dans les
différents fours puis pendant le temps de transit vers le puits de coulée. L'aluminium en
phase liquide a alors tendance a se mettre en équilibre thermodynamique avec 1'hydrogéne
présent dans son environnement immédiat. La principale source d'hydrogeéne est la
réduction de T'humidit¢ par la réaction d'oxydation de I'aluminium
( 3H,0+2Al,>Al,0,+3H, ) qui libere de I'hydrogeéne. La principale source d'humidité
est l'air ambiant, mais d'autres sources d'humidité peuvent étre présentes, comme par
exemple un relachement d'humidité par les goulottes d'acheminement de l'aluminium.
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Figure 1.1 : Limite de solubilité de ['hydrogene dans l'aluminium pur en fonction de la
température (source : techniques de l'ingénieur, J. Charbonnier, Gaz dans les alliages
d’aluminium de fonderie Fig. 11 ). INcm’ correspond a 1 cm’ de gaz mesuré dans les
conditions normales de température (°C) et de pression (10° Pa).

L'aluminium liquide arrive donc au procédé¢ de coulée avec de I'hydrogene en
solution. Une différence de solubilité, figure 1.1, entre la phase liquide et la phase solide de
I'aluminium entraine une partition de 1'hydrogéne lors de la solidification. La solubilité
dans le solide étant beaucoup plus faible que dans le liquide, il en résulte une augmentation
de la concentration en hydrogéne dissout dans le liquide. La figure 1.1 montre ce saut de
solubilité entre la phase liquide et solide pour I'aluminium pur.

Si lors de la solidification, la concentration en hydrogeéne dissout dans le liquide
devient supérieure a la limite de solubilité, le liquide est alors saturé¢ en hydrogéne et des
pores peuvent se former. La limite de solubilité est dépendante de la pression, de la
température mais aussi de la composition en ¢lément de 1'alliage. Néanmoins, 1'état saturé
du liquide n'est pas suffisant pour former des pores. Pour qu'un pore d'hydrogeéne puisse se
former, un mécanisme de germination doit s'opérer. Ce processus de germination est
encore méconnu et fait encore I'objet de nombreuses études et hypotheses.

La croissance de la porosité étant simultanée a celle de la phase solide, la taille et la
morphologie des microstructures ainsi que la cinétique de leur croissance sont importantes
pour le développement de la morphologie des pores. L'impact de la croissance de la phase
solide sur la porosité est donc un aspect trés important et doit étre pris en compte.
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1.1.1 Caractérisation de la porosité

La morphologie des pores observés est trés différente en fonction de la
morphologie de la microstructure de solidification, colonnaire ou équiaxe, figure 1.2. Dans
une zone colonnaire, un pore a tendance a prendre une forme allongée, alors qu'il prend
une forme plus sphérique en présence de grains équiaxes.

gy

l‘

Figure 1.2 : Morphologie des pores pour une microstructure colonnaire (8(d)) et équiaxe
(9(c)), observations réalisées sur deux alliages d'Al-Cu, d'apres Lee et Hunt [1997a].

Tableau 1.1 : Influence de l'augmentation d'un parametre sur la taille des pores et la

fraction de porosité.

Taille Frac. pore

Atwood et al. [2000]
Vit. de solidification

Expérience + modele, Al-7Si
Diminue

Carpentier [1994]
Vit. de solidification
H initial, C,

Expérience, Al-Si
Diminue
Augmente

Escobar de Obaldia et
Felicelli [2007]

Vit. de solidification

H initial, Cj,

Expérience, Al-Si (A356)

Diminue
Augmente

Kim et Abbaschian [2011]
Vit. de solidification
H initial, C},

Expérience + modéle, Al-4.5Cu
Diminue
Augmente

Kubo et Pehlke [1985]
Vit. de solidification

Modéle, Al-Cu

Diminue Diminue

Lee et Hunt [1997a]
Vit. de solidification
Composition Cu

Expérience + modéle, Al-Cu
Diminue
Augmente
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Lee et al. [2002] Exp. + modéle, Al-Mg

H initial, C}, Augmente
Composition Mg Diminue
Melo et al. [2004] Exp. + modéle, Al-Cu

Vit. de solidification Diminue

H initial, C, Augmente

Nagaumi [2001] Exp. + modéle, Al-Mg

Vit. de solidification Diminue

Saikawa et al. [1999] Exp., Al-Mg et Al-Li-

Mg
H initial, C, Augmente Augmente
Yao et al. [2012] Exp. + modele, Al-Si
Vit. de solidification Diminue
H initial, Cj, Augmente

L'influence de différents paramétres sur la porosité est résumée dans le tableau 1.1.
La vitesse de solidification et la quantité¢ initiale en hydrogeéne dissout sont deux
parametres plusieurs fois ¢tudiés dans la littérature et les résultats de la littérature sont en
accord. Ils ont tous les deux une influence directe sur la taille des pores et la fraction
volumique de porosité. Lorsqu'on augmente la vitesse de solidification, la taille des pores
diminue. Une explication avancée est que la structure de solidification devient plus fine et
contraint ainsi la taille des pores. On peut aussi avancer qu'une solidification rapide laisse
moins de temps a l'hydrogene dissout pour se diffuser vers les pores. Le taux initial
d'hydrogeéne a un impact direct sur la porosité en augmentant aussi bien la taille des pores
que la fraction volumique. C'est pour cette raison que beaucoup de soin est apporté pour
réduire au maximum ce taux avant la coulée.

Le taux initial d'hydrogeéne dissout est aussi un élément pouvant influencer la
morphologie de la porosité. Saikawa et al. [1999], figure 1.3, reportent une différence de
forme en fonction du gazage initial. Avec une plus forte concentration en hydrogene
initiale, le pore tend a une forme sphérique, figure 1.3.b. En revanche les pores deviennent
plus plats et épousent les contours des grains lorsque la concentration initiale est plus
faible, figure 1.3.a.

Avec une concentration initiale plus importante, la germination aurait lieu plutdt pendant la
solidification. Le pore aurait donc plus d'espace et de temps pour croitre.
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(a) (b

Figure 1.3 : Différence de morphologie en fonction du taux de gazage initial 1.05 (a) et
1.23 (b) .107 [m3/kg] dans un alliage Al-2.36Li-1.76Mg-0.15Zr-0.11Ti [wt.%] d'apreés
Saikawa et al. [1999].

Plusieurs critéres sont utilisés pour caractériser la porosité, notamment la fraction
volumique de porosité (g,) et la taille des pores. Lorsque les pores prennent une forme
tortueuse, il est difficile de donner une taille représentative. On peut alors utiliser la notion
de rayon/diamétre sphérique équivalent ou le volume des pores est ramené a une spheére.
Une autre caractéristique importante est 'la grande longueur', c'est la plus grande droite
pouvant étre tracée a l'intérieur du pore. L'importance de ce critére provient de la plus
grande fragilité amenée par la présence de plus gros pores. A fraction de pore égale, une
porosité plus fine aura moins d'impact sur les caractéristiques mécaniques.

Plusieurs méthodes sont utilisées pour quantifier la porosité, la plus simple étant
l'observation optique sur des échantillons. Cette technique couplée au traitement d'image et
en prenant certaines hypothéses, notamment sur le passage du 2D a la 3D, permet d'obtenir
une fraction de pore, une distribution de tailles et une densité. Une technique simple pour
calculer la fraction de pore est de mesurer la masse volumique apparente et la masse
volumique théorique d'un échantillon. La connaissance de ces deux masses volumiques
permet de calculer la fraction de pore. La tomographie X, [Salvo et al. 2003], est de plus en
plus utilisée pour observer la porosité, car cette technique permet une visualisation de la
porosité qui permet de calculer avec précision les tailles caractéristiques, la densité et la
fraction de pore. La taille des échantillons est le facteur limitant de cette technique. Les
ultrasons sont aussi utilisés dans la mesure de la porosité, pour traiter des pi¢ces de
dimensions industrielles et de maniere non destructive. Cependant la réponse des ultrasons
n'est pas nécessairement liée uniquement a la porosité. En effet, la présence d'impuretés
(par exemples des oxydes) est une source de réponse pour les ultrasons.
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Ces travaux montrent que la solubilit¢ et la morphologie de croissance du solide
dans la zone pateuse sont deux éléments importants pour la compréhension des
phénomeénes provoquant la formation de porosités dans les alliages d'aluminium. Nous
continuerons donc cette bibliographie avec la théorie thermodynamique de la solubilité de
I'hydrogéne dans I'aluminium et ses alliages, par un état des lieux sur les données
expérimentales disponibles et par les approches de modélisation. Puis, nous nous
intéresserons a la relation entre le pore et la microstructure qui l'entoure en introduisant la
notion de rayon de courbure. Ces notions sont essentielles pour comprendre l'influence de
la taille de la microstructure sur la germination et la croissance des pores.

1.2. La solubilité de I'nydrogéne dans l'aluminium et ses alliages

1.2.1 Théorie

La présence d'hydrogéne en solution dans les alliages d'aluminium provient
principalement de la réaction entre 'humidité présente dans l'environnement et I'aluminium
liquide. De cette réaction, il résulte une formation d'alumine Al,O; et de dihydrogéne H, :

3H,0+2Al, > Al,0,+3H, (1.1)

Le dihydrogene ainsi libéré peut étre dissout dans l'aluminium liquide en suivant la
réaction :

H,o H+H (12)

Un équilibre se crée entre le dihydrogéne gazeux formé et I'hydrogéne en solution dans
l'aluminium liquide. Cet équilibre est controlé par différents parameétres
thermodynamiques. L’énergie libre de Gibbs de la réaction (1.2) est donnée par :

Gy (T, pg)=2up(T, P,)=0 (1.3)

L'indice m indique que c'est la valeur molaire qui est utilisée pour 1'énergie libre de Gibbs
et le potentiel chimique. Le potentiel chimique pour I'hydrogeéne dissout dans le liquide,

uy , peut étre obtenu a partir de sa valeur dans son état naturel non dissout ( G, en

négligeant la dépendance du coefficient d'activité de ’hydrogéne, ', , a la pression :
glig p ydrog H p

wi (T, P,)=GH (T ,P,)+RTnay(T,X,) (1.4)

10
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L'équation (1.4) dans I'équation (1.3) donne :

Gu(T,P,)-2G,"(T.P,)
AGL (T, P,)

2R TInay,

RT1n(al,’) (1.5)

ou AG}”,Z(T, P g) donne I'¢énergie libre de formation pour H, a la pression P, . Sil'on

considere 1'hydrogéne comme un gaz parfait, on peut alors utiliser I'équation des gaz
parfaits pour introduire l'effet de la pression dans I'équation (1.6) :

m m pg m
AGy(T.P,) = AGy (T, p)+[ ) V"dp
_ m pe T
= AGH (T, po)+fp0 Rodp (1.6)
P
= AGH (T, p)+RTIh—%
2 P()
ou A G%z(T , po) donne 1’énergie libre de formation de I'hydrogéne gazeux a la pression de

référence P,. En combinant I'équation (1.5) et (1.6), on peut écrire :

P
RTIn(d,}’) = AG’;’,Z(T,pO)HRTlnP—g
" ’ (1.7)
ig — (al 2)ex _AGH2<T’pO)
P, w )P

La loi de Raoult permet de décrire I'activité de I'hydrogeéne dans le liquide :

ay=fyXy (1.8)
ou £ estle coefficient d'activité de I'nydrogéne dans le liquide pur et X%, la solubilité
de I'hydrogéne dans le liquide. En redéfinissant AGy (T, p,) en termes d'enthalpie,
AH ','f,z , et d'entropie de formation, AS,’ZZ , (AG=AH+TAS) et en utilisant la loi de

Raoult pour décrire l'activité de I'hydrogeéne dans le liquide, on peut réécrire 1'équation
(1.8) comme :

P —AHT (T, P,) o
_ 88— 2
P A,y ,exp RT (Xy) (1.9)
avec
—ASy (T, P,)
Ayr=exp HEZR = (f(;[)z (1-10)

11
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L'équation (1.9) peut se mettre sous une autre forme pour retrouver la loi de Sievert :

~ AH; |P
X' =(4,,) 1/z)exp—%RTZ ?i (1.11)
ou encore :
P
X, =S,(T) - (1.12)
0
_ AH?,
avec la constante de Sievert SV(T)=(AH2)( llz)exp 25}{1;2

De la loi de Sievert, équation (1.12), on peut remarquer que la solubilité est sensible a la
racine carré de la pression du gaz (cette dépendance est toujours vraie pour les gaz
diatomiques) et que la solubilité décroit exponentiellement avec la température. Pour

l'aluminium pur, A HY, =-97645 J.mol"et A4,,=10"[Sigworth & Engh 1982].

La solubilité en hydrogéne de la phase solide peut étre calculée en utilisant le
coefficient de partage :

ky=—F (1.13)
Différentes valeurs du coefficient de partage utilisées dans la littérature sont résumées dans

le tableau 1.2. Ce coefficient de partage, est souvent pris égal a 0,07, la valeur pour
I’aluminium liquide.

Tableau 1.2 : Valeurs du coefficient de partage d'équilibre solide-liquide pour I'hydrogene
dissout issus de la littérature

Auteur Systéme Coefficient de
partage
Karagadde et al. [2009] Al-Si 0,05
Lee et Hunt [2001] Al-Cu 0,10
Atwood et Lee [2003] Al-Si 0,10
Ferreira et al. [2010] Al-Cu-Si & 0,049
Al-Cu-Si
Felberbaum et Rappaz [2011] Al-Cu 0,07
Sabau et Viswanathan [2008] Al-Si 0,069

12
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Remarque sur la saturation et la sursaturation :

La saturation est simplement le rapport entre la concentration de 1'élément et sa
concentration a I'équilibre (sa solubilité¢ a la méme température et pression) :

CH

eq
XH

o= (1.14)

avec, o, la saturation, C,, la concentration et X, la solubilité.

La sursaturation y, qui équivauta o, —1, représente l'excés en élément par rapport a sa

solubilite. Si 'y, est supérieur a zéro, alors la solution est sursaturée, on est hors équilibre.

1.2.2 Mesure de la solubilité

Données pour I'aluminium pur :

Le dispositif de Sievert est le principal moyen utilisé pour mesurer la solubilité dun
gaz. Ce dispositif repose sur la mesure de la variation de pression engendrée par
'absorption du gaz. Le fonctionnement d'un dispositif de Sievert est expliqué dans Liu et
al. [1995].

Beaucoup de résultats sont disponibles dans la littérature concernant la solubilité de
I'hydrogéne dans l'aluminium pur. Cependant, comme le montrent Liu et al. [1995] et
Harvey et Chartrand [2010], il existe une grande disparité de résultats, voir tableau 1.3.
Cette disparité peut s'expliquer par les difficultés opérationnelles du dispositif de Sievert.
Aux difficultés inhérentes a ce dispositif, le cas de l'aluminium liquide ajoute des
perturbations d'origine thermique provenant du systéme de chauffe. La solubilité¢ de
I'hydrogeéne dans I'aluminium pur a pourtant fait l'objet de nombreuses études
expérimentales.

Tableau 1.3 : Différentes valeurs de solubilité dans l'aluminium pur, (d'aprés Liu et al.
[1995]

Référence Solubilité [ml/100g]
Rontgen et Braun (1932) 0,08
Bauklosh et Oesterlen (1938) 0,95
Bauklosh et Redjali (1942) 0,45
Ransley et Neufeld (1948) 0,91
Opie et Grant (1950) 1,00
Eichnauer et al. (1961) 0,62
Talbot et Anyalebechi (1988) 0,88

13
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Plusieurs lois d'évolution de la solubilité basées sur les résultats expérimentaux ont
¢été proposées. Anyalebechi [1995] a proposé une régression linéaire, équation (1.15), d'un
ensemble de résultats publiés dans la littérature et considérés comme fiables par l'auteur :

(—2691.96K)

~1.32 (1.15)

IOgIO(Wt'%ﬂ)AlfH:

D'un point de vue général, bien que la solubilit¢ de I'hydrogene soit la plus élevée
parmi celles des autres gaz, elle reste relativement faible, de I'ordre de 1ppm. Cette faible
solubilité¢, pourtant responsable de la porosité, est une des raisons des difficultés
rencontrées par les expérimentateurs.

Données pour des alliages binaires :

Anyalebechi [1995] a résumé les différents résultats expérimentaux présents dans la
littérature et concernant la solubilité dans des alliages binaires Al-X, figure 1.4. Les deux
graphiques, figure 1.4, montrent I'évolution de la solubilité en fonction de la composition
pour plusieurs ¢éléments. Les éléments sont séparés en deux catégories, ceux qui ont
tendance a augmenter la solubilit¢ de 1'hydrogene (Lithium, Magnésium, Titane, Zinc) et
ceux qui 'abaissent (Silicium, Cuivre, Fer).
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Figure 1.4 : Evolution de la solubilité en hydrogéne pour des alliages binaires Al-X a
973 [K] sous une pression partielle d'hydrogene de 101.3 [kPa], d'apres Anyalebechi
[1995].
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Données pour des alliages multi-constitués :

La solubilité de I'hydrogéne dans les alliages multi-constitués n'a pas fait 'objet de
beaucoup d'études expérimentales, donc peu de résultats sont disponibles. Anyalebechi
[1996], énumere les différents résultats disponibles dans la littérature, tableau 1.4.

Tableau 1.4 : Différentes valeurs de solubilité d'hydrogene mesurées dans des alliages
d'aluminium sous 1 [atm] de pression partielle d'hydrogene pour différentes températures,
d’apres Anyalebechi [1996].

Solubilité de I'hydrogéne .10 [wt.%]

973 K 1023 K 1073 K 1123 K |Référence
Anyalebechi [1993]
0.72 0.89 1.08 1.29 Alliage 7050 : Al-6.4Zn-

2.35Mg-2.2Cu-0.12Zr

Ransley et Talbot [1955]
0.55 0.74 0.98 1.26 Alliage 2090 : Al-2.57Cu-
1.99Li

Ransley et Talbot [1955]
0.57 0.72 0.90 1.11 Duralumin A : Al-4.4Cu-
0.88Mg-0.54Si

Sargent [1989]
4.60 6.07 7.82 9.84 Duralumin B : Al-4.55Cu-
0.49Mg-0.69Si

I a été constaté que les effets des éléments d'alliage sur la solubilité de I'hydrogene
ne sont pas linéaires. Anyalebechi a réalisé une série d'expériences sur le ternaire Al-Cu-Li.

La solubilité¢ a ét¢ mesurée dans les mémes conditions pour l'aluminium pur, 1'alliage
binaire Al-2Cu [wt.%], 1'alliage binaire Al-2Li [wt.%] et l'alliage ternaire 2090 Al-2.57Cu-
2Li [wt.%]. L'objectif de cette étude était d'observer l'interaction entre les principaux
¢léments de l'alliage 2090. Si les effets des ¢léments étaient additifs, la solubilité en
I'hydrogene de 1'alliage 2090 devrait se situer entre la solubilité¢ des deux binaires, figure
1.4. Cependant l'expérience de Anyalebechi montre une solubilité dans le ternaire plus
importante que celle dans le binaire Al-Li, figure 1.5. Cela prouve une interaction entre le
cuivre et le lithium qui a pour effet d'augmenter la solubilité. Cette interaction entre le
cuivre et le lithium sur la solubilité n'est toujours pas bien comprise.
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Figure 1.5 : Solubilité de I'hydrogene expérimentalement déterminée dans I'Al pur, I'Al-
2wt.%Cu, I'Al-2wt.%Li, et l'alliage 2090 (Al-2.57Cu-1.99Li) a 101.3 [kPa] de pression
partielle d'hydrogene, d'apres Anyalebechi [1996].

1.2.3 Modélisation de la solubilité

Plusieurs modeles thermodynamiques ont été utilis€s pour obtenir des valeurs de
solubilité, une revue de ces modeles est disponible dans Harvey et Chartrand [2010]. Mais
le modele WIPF (Wagner’s interaction parameters formalism), par sa formulation simple,
est préféré par I'ensemble des auteurs ayant proposé un modele de prédiction de la porosité.

Selon Sigworth et Engh [1982], le coefficient d’activité de I’hydrogéne évolue en fonction
de la composition de 1'alliage. Cet effet est incorporé dans la loi de Sievert par le modéle

WIPF en substituant le coefficient d’activité de I'nydrogéne dans le liquide pur, (f9,)’
dans I'équation (1.10), par :

= 10 (1.16)
avece

N elt

c=2 ¢, Citr,(C))? (1.17)
i=1

Dans la relation (1.17), C; est la composition en élément i du liquide, ¢, et riﬂ sont les

coefficients d'interactions du premier et du second ordre entre 1'élément et la solubilité de
I'hydrogéne.
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Tableau 1.5 : Coefficients d'interactions du premier et second ordre pour l'effet des
éléments d'alliages sur la solubilité de I'hydrogeéne, valeurs en [wt.%"], d’aprés Dantzig et
Rappaz [2009]

Elément [ e wt% '] riwt% ]
Cérium -0.08 -
Cuivre 0.03334 -0.00065
Fer 0.0659 -
Etain 0.004 -
Lithium -0.25
Magnésium -0.066 -
Manganese 0.06 -
Nickel 0.04 -
Silicium 0.0193 -0.00045
Thorium -0.006 -
Titane -0.0205 -
Zinc 0.0163 -

Un résumé des coefficients disponibles dans la littérature se trouve dans l'ouvrage de
Dantzig et Rappaz [2009] et dans l'article de Anyalebechi [1996]. Ces valeurs
d'interactions nous renseignent sur les éléments qui ont un effet important, comme le
lithium qui possede un coefficient du premier ordre d'un ordre supérieur a tous les autres
¢léments.

Nous pouvons remarquer dans différentes publications ou données I'utilisation de
I'unité [ccsrp /100g ]. Cette unité se traduit par « centimétre cube aux conditions standards
de pression et de température pour cent grammes d'alliage ». Elle se convertit avec :

CCstp Ny M ;[g/mol]
100g  22400[cm’/mol]  100g
avec N, =2et M, =1 [g.mol"'] pour I'hydrogéne. 1 [ccsre /100g ] équivaut donc a

0,89.10° [Wty/Wta] ~ 1.10* [wt.%]. Dans cet ouvrage nous utiliserons seulement 1'unité
massique [wt.%].

(1.18)
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1.3. Interactions entre la porosité et les microstructures de solidification

Les conditions de refroidissement et les conditions d’inoculation de I'alliage sont
des paramétres importants pour le controle de la structure de la phase solide. Les deux
principales structures que l'on retrouve dans les alliages métalliques sont une structure
colonnaire ou une structure équiaxe. La structure colonnaire se caractérise par de grandes
structures continues en forme de colonnes ramifiées. La structure équiaxe se caractérise
quant a elle par sa discontinuité. Les différentes structures sont caractérisées en fonction de
l'espacement entre les bras primaires pour les structures colonnaires ou bien la distance
intergrains pour les structures équiaxes ainsi qu'en fonction de l'espacement entre les bras
secondaires, figure 1.6.

_ Structure
colonnaire : équiaxe

Figure 1.6 : Caractérisation d'une structure colonnaire et équiaxe, avec la distance entre
bras primaires 1, et secondaires 4.

On retrouve deux longueurs caractéristiques, la distance entre bras primaires A, et la
distance entre bras secondaires A,. Pour la structure colonnaire, A, correspond a la distance
entre chaque structure colonnaire. On s’intéressera plus particulierement a la structure
équiaxe qui est recherchée dans le procédé étudié. Les grains équiaxes peuvent présenter
différentes morphologies en fonction de leurs dendritisations. On parlera alors d'un grain
équiaxe dendritique, figure 1.7.b, ou bien d'un grain globulaire, figure 1.7.a, en fonction de
la dendritisation. Pour caractériser cette derniére morphologie, on parlera plus facilement
de densité de grains ou de taille de grains, I'utilisation de A, n'ayant plus de justification.
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by ¢ 10mm o SERTERE 10 pm SRS

(a) ' (b)

Figure 1.7 : (a) Grains équiaxes globulaires (b) Grains équiaxes dendritiques (source :
http://aluminium.matter.org.uk/).

La taille des structures de solidification joue un role important dans 1’apparition des
porosités. Afin d'illustrer cette dépendance, nous pouvons discuter des résultats obtenus par
Carpentier [1994] dans ses travaux de thése. Ces travaux reposent sur différentes séries de
coulée d'alliage Al-Si avec plusieurs types de refroidisseurs (cuivre, fonte, sable et boite a
eau) afin de modifier la vitesse de solidification, et différents gazages initiaux. Différentes
morphologies et fractions de porosités a plusieurs distances du refroidisseur et pour
plusieurs gazages initiaux, sont présentées sur la figure 1.8. Nous pouvons observer la
variation de la taille de la microstructure avec la distance au refroidisseur. Plus on se
rapproche du refroidisseur, plus le temps de solidification est court et plus la microstructure
est fine. La méme observation peut étre formulée concernant la taille des pores en fonction
de la distance au refroidisseur. On retrouve une relation entre la taille des pores et la taille
des grains. L'augmentation du gazage initiale a aussi une influence directe sur la taille des
pores avec une augmentation du diametre.

De ces observations, on peut observer que des structures fines ont tendance a réduire le
risque de porosité. Plusieurs raisons peuvent étre avancées. Premiérement, un temps de
solidification rapide accorde moins de temps pour le développement des pores.
Deuxiémement, une structure plus fine affecte I'équilibre mécanique des pores par l'effet de
la loi de Laplace : la pression intérieure d'un pore est directement reliée a son rayon de
courbure. Pour pouvoir germer et croitre dans une structure tres fine, le rayon de courbure
des pores doit étre tres faible, ce qui implique une pression importante dans le pore. Il faut
donc de trés fortes saturations en hydrogéne ou une trés forte chute de pression pour
pouvoir germer les pores dans ces conditions.

19


http://aluminium.matter.org.uk/

Chapitre 1 : Bibliographie

0,11 cc/100gAl 0,15 cc/100gAl 0,17 cc/100gAl

) Tmoy : Valeur du rayon moyen équivalent des pores mesuré selon §1V.5.2

5

Figure 1.8 : Microporosité dans des échantillons de Al-7Si wt.% en fonction du gazage
initial et de la distance au refroidisseur en fonte, d'apres Carpentier [1994].
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1.4. Germination des pores

1.4.1 Germination

On peut lister 4 types de germination. La germination homogene, la germination
hétérogeéne et deux types de germination non classique.

Lors d'une germination homogene (type 1, figure 1.9.a) un germe gazeux se forme
spontanément dans la phase liquide. La sursaturation nécessaire pour ce type de
germination est extrémement importante et n'a donc que trés peu de chance de se produire
dans le procédé étudié.

La germination hétérogene (type 2, figure 1.9.b) se produit a la surface d'un solide. La
présence d'une surface solide abaisse le travail de germination nécessaire. Du fait de la
réactivit¢ de l'aluminium et de certains ¢léments d'alliage avec l'air, une quantité non
négligeable d'oxyde est susceptible d'étre présent dans le liquide lors de la coulée et peut
donc jouer le rdle de support pour une germination hétérogene.

Type I: Homogene Type I1:Hétérogene

O % ............. Oxyde
S *

(a) (b)
Figure 1.9 : (a) Germination de type 1; Homogene (b) germination de type 2; Hétérogene.

Les germinations de type 3 et 4 (figure 1.10) sont des germinations hétérogenes mais avec
la présence d'un germe gazeux préexistant dans le liquide. La différence entre le type 3 et 4
est le rayon de courbure du germe gazeux. Pour le type 3 le rayon de courbure est inférieur
au rayon de germination, il faut alors une certaine sursaturation pour former le pore. Alors
que le rayon de courbure est supérieur au rayon de germination dans le type 4, le travail de
germination est nul, ce qui implique une germination dés la limite de solubilité atteinte.
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Type III: Semi-classique Type IV: Non-classique
Ly <Xerit Ip > ot

i =
il \

(@) (b)

Figure 1.10 : (a) germination de type 3 : Semi-clasique (b) germination de type 4 : Non-
classique.

Une germination de type 4 n'a jamais été identifiée dans les études sur la porosité
d’aluminium. Mais une germination de type 3 est suggérée avec la théorie du bi-film de
Dispinar et Campbell [2004]. Lors du procédé de coulée, la peau d'oxyde peut se
fractionner et étre entrainée par 1'écoulement. En se fractionnant, elle peut emprisonner de
l'air, mais comme ni l'azote ni 'oxygeéne ne sont solubles dans I'aluminium liquide, cette
poche de gaz persiste et peut €tre un probable site de germination. Cette théorie a en partie
¢té réfutée par Felberbaum [2010], dans son travail de thése il a mis en évidence que
seulement 5 % des pores qu'il a observés proviennent de bi-film. Ses observations ne
doivent pas €tre généralisées, le procédé utilisé peut avoir un impact sur la densité de bi-
film présent lors de la coulée. Néanmoins nous pouvons affirmer que la germination dans
la coulée semi-continue d’aluminium est de type 2 ou bien de type 3.

1.4.2  Modélisation de la germination

Pour minimiser son énergie de surface, un pore, en absence d'anisotropie de la
tension superficielle, adoptera une forme sphérique. Un équilibre se crée entre la pression a
l'intérieur et a I'extérieur du pore. Le saut de pression a l'interface satisfait I'équation de
Laplace :

2 ylg
R
ou AP=P,—P, estladifférence de pression entre le liquide et dans la bulle et R est le

AP= (1.19)

rayon de la bulle a I'équilibre. y, est la tension de surface entre le liquide et le gaz.
Comme la tension de surface entre l'aluminium liquide et I'hydrogene est positive ( y,, >

0), la pression a l'intérieur d'un pore est supérieure a la pression du liquide.

Afin de comprendre I'impact de la courbure sur la germination, il est important d'expliquer
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comment la germination est modélisée dans quasiment I'ensemble des modéles de porosité.

On utilise le concept de germes, ces germes possedent un rayon, » il est donc possible

grm >

de calculer la pression a l'intérieur de ces germes :

2
Pgrm:P1+ Ylg (120)
grm
avec Y, la tension de surface et P, la pression dans le liquide qui est €gale a :
Pl:Patm+Pm+AP (121)

avec P, lapression atmosphérique (la pression s'appliquant au procéd¢), P, la pression

atm

métallostatique et A P la perte de charge provoquée par I'écoulement.

En considérant que I'on est dans une situation isotherme, il est possible de calculer une
solubilité d'équilibre en hydrogene par rapport au germe. En incluant la pression du germe
dans la loi de Sievert, on obtient :

(1.22)

Lorsque la composition en hydrogene dissout dans l'aluminium liquide atteint cette
solubilité le germe est « activé » et le pore commence a croitre.

Cly=X5" (1.23)
L'équation (1.23) peut étre considérée comme le principal critére de germination.

La figure 1.11 montre 'influence du rayon des germes sur le critére de germination
dans le cas d'un alliage Al-5Cu [wt.%]. L'évolution de la température et de la composition
en cuivre a ¢été calculée en considérant la loi de Scheil-Gulliver et I'équilibre
thermodynamique local. La pression dans la phase liquide est considérée comme constante
et égale a la pression atmosphérique. La composition en hydrogéne dans la phase liquide,
Clﬁ , augmente et la solubilité d'équilibre en hydrogéne X IH diminue lorsque la fraction
solide augmente, ce qui est conforme a la théorie développée précédemment. La solubilité

par rapport aux germes, X7, diminue également mais reste supérieure a la solubilité
d'équilibre X ’ﬂ a cause de la plus grande pression a l'intérieur des germes. Plus le rayon
des germes, r,,, , est important, plus la différence de pression est faible (selon la loi de
Laplace), et plus la solubilité¢ par rapport aux germes X%" est proche de X lﬂ . Avec un
rayon de 100 [um] les germes sont activés a g, = 0,60, trés proche du moment ou la phase
liquide est saturée en hydrogene, a g, = 0,57, alors que l'activation des germes avec un
rayon de 10 [um] se fait a g, =0,70. Le rayon des germes représente donc la barriére pour
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la germination des pores. Plus le rayon est faible, plus la sursaturation nécessaire est
importante et plus la germination des pores est tardive.

1.2E-04

1.0E-04
8.0E-05

6.0E-05 F

4.0E-05

Titre en Hydrogéne [wt.%)]

2.0E-056

0.0E+0%;}“" NI DI S (N
9,

Figure 1.11 : Variation de la composition en hydrogene dissout Clﬂ, de la solubilité
d'équilibre en hydrogene X lﬂ et de la solubilité par rapport aux germes, avec deux

rayons, 1, , 10 et 100 [um], en fonction de la fraction solide. Calcul effectué avec la loi
de Scheil pour un alliage Al-5Cu [wt.%)].

Remarque :

Si I'on reprend le calcul du critére de germination :

P+2 Ylg/rcn't (1.24)
v —Po
une diminution de la tension de surface, Yy, , faciliterait la germination des pores. La
barriere de germination est amoindrie dans ce cas. Plusieurs auteurs ([Liao et al. 2014],
[Emadi et al. 1993],[Liu et al. 2003]) ont montré un effet important du strontium sur la
porosité. L'une des explications pour cet effet est la diminution sensible de la tension de
surface du liquide engendrée par le strontium [Emadi et al. 1993]. Cette diminution facilite
la germination en réduisant la sursaturation nécessaire pour activer les germes. Cependant
cette explication n'est qu'un phénomene possible parmi d'autres, comme la modification de

la phase eutectique [Tiedje et al. 2012] ou encore la propension du strontium a former des
oxydes.

Cy>X%" Avec XJ'=S

eq
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1.4.3  Caractérisation expérimentale de la germination

L'étude de la germination des pores a donné lieu a d’importants travaux notamment
menés par Lee et Hunt [1997b]. Ces travaux ont porté sur l'observation au rayon X
d'échantillons en cours de solidification dans un gradient constant XTGS « X-ray
temperature gradient stage »). En traquant l'apparition des pores et en connaissant la
position ou ils se sont formés, Lee et Hunt on été capable d'en déduire la sursaturation
nécessaire pour la germination. De ces résultats expérimentaux, une distribution de la
germination en fonction de la sursaturation a été proposée, posant les bases de l'utilisation
d'un modele de germination stochastique. Une remarque peut étre formulée : la résolution
de 25 [um] de l'imagerie peut masquer la germination de pores de faible diameétre ou faire
apparaitre comme une germination la croissance de pores déja présents. En suivant la
méme démarche expérimentale, Lee et Hunt [1997a] ont étendu leurs travaux a la mesure
du rayon de courbure des pores. Dans cette ¢tude, Lee and Hunt montrent que la perte de
charge liée a I'écoulement dans le marais n'est pas le phénoméne dominant dans la
croissance des porosités dansl'alliage Al-Cu mais que c'est la diffusion de I'hydrogene qui
est le mécanisme qui la limite.

L'étude de I'influence de la germination des pores sur la porosité dans des procédés
industriels se heurte a plusieurs difficultés, notamment le contréle de la propreté du métal
en fusion.

Atwood et al. [1999] en se basant sur les résultats expérimentaux de Lee et Hunt [1997b] et
en utilisant la méme démarche que Charbon et Rappaz [1993] pour la germination de la
phase solide, ont proposé une description de la germination des pores a l'aide d'une
fonction gaussienne normale :

dN —s5,)°
nuc s exp(— (SS SSO) )

1.2
dss  o+\2m (1.25)

20°
ou n,, estle maximum de germe, ss représente la sursaturation en hydrogeéne, ¢ et
ss, représentent respectivement la sursaturation moyenne de germination et 1’écart type de
la distribution. Les paramétres de la loi de germination ont été obtenus a partir des résultats
expérimentaux. Les valeurs ainsi obtenues sont donc représentatives de la germination
réellement observée et non pas de la germination potentielle qui représenterait 'ensemble
des sites de germination présents dans le liquide ainsi que leur potentiel de germination.

Des travaux récents [Yao et al. 2011] [Yao et al. 2012] se sont concentrés sur 1'étude
de la germination des pores. Le modele qu'utilise Yao et al. [2011] se base sur les travaux
de Atwood et al. [1999] pour la description de la germination avec une loi gaussienne,
équation (1.25), et sur les travaux de Carlson et al. [2007] pour le modé¢le de croissance des
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pores. Leurs objectifs est d'étudier 1'évolution de la porosité en fonction du niveau
d'oxydation de la coulée. Il n'est pas possible de contrdler précisément le nombre d'oxydes
présents dans le bain liquide. Mais il est possible de favoriser 1'oxydation et I’entrailnement
des oxydes. C'est ce que les auteurs ont réalisé¢ en utilisant plusieurs installations présentant
différentes caractéristiques de protection a I'oxydation. En utilisant la méme démarche que
dans [Yao et al. 2011] et [Atwood et al. 1999], les auteurs obtiennent une loi de
germination pour chaque installation, figure 1.12.

10 -
=
(=]
£ dn, 15 [ (ss-0257)
S 8- UBC-HSAP Pme 15 . f (552029
= dss V27 -0.08 L 2:008 )
=
2
=
=1 J
2 6
I
g7 2
ot d. =l (ss—04)
Z o M
2 49 UBCNP = " Toz-03 TL 2.0.13° ]
=
= LE-NP LF-ArP
S dN,,. 3.5 (ss=2.5)° s 2
= = exp[f 5 ] AN _ 25 [ (55-85)
J Ts 7 ¥ = ex]
z 2 dss 2708 2:0.8 dss 2707 pL 2.0.7
)
=
4

0 03 06 3 6 9 12
Hydrogen supersaturation(mol/m?)

Figure 1.12 : Les différentes lois de nucléation obtenues par Yao et al. [2012]. UBC-
HSAP : coulée a I'Université de British Colombia en augmentant la surface d'échange,
UBC-NP : coulée a I’Université de British Colombia sans précaution particuliere, LFF NP :
coulée dans une fonderie professionnelle sans précaution particuliere, LF-ArP : coulée
dans une fonderie professionnelle avec un bouclier d'argon.

Ces lois, obtenues par ajustement des parametres du modele aux résultats expérimentaux,
représentent la cinétique de germination des pores. Les différences entre ces courbes
seraient donc représentatives du degré d'oxydation des bains. Une premiere conclusion de
I'étude est la confirmation que les oxydes agissent bien comme des germes pour la
germination des pores. Un accroissement du nombre d'oxydes, par une installation qui
favorise I'oxydation, augmente la fraction de pores. La courbe correspondant a la coulée
effectuée avec un bouclier d'argon montre la plus grande sursaturation d'activation
nécessaire et le plus faible nombre de sites de germination. Cette observation confirme
qu'une protection contre 1'oxydation réduit la formation de la porosité par la limitation du
potentiel de germination des pores. Bien que les auteurs de cette étude ne se proposent pas
d'arbitrer sur les différentes théories sur la germination des pores, leurs observations
expérimentales et leurs investigations numériques les menent a privilégier la théorie d'une
nucléation hétérogene sur des oxydes plutot que la théorie du bi-film.
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1.5. Modeles de courbure

Dans une premiére approximation, nous pouvons considérer que les pores croissent
de maniere sphérique, mais cette hypothése ne peut pas étre tenue lorsque la croissance de
la phase solide rentre en interaction avec la croissance des pores, figure 1.13. Lors du
développement de la phase solide, les pores se retrouvent en contact direct avec les grains.
Le rayon de courbure des pores devient alors plus complexe a décrire.

grains solides

Figure 1.13 : La croissance de la phase solide et des pores amene a contraindre le
développement du pore en influengant son rayon de courbure.

Plusieurs auteurs ([Poirier et al. 1987], [Couturier & Rappaz 2006], [Pequet et al.
2002]) ont proposé des modeles reliant le rayon de courbure du pore a la morphologie et a

la fraction solide dans le marais. Ces modeles sont basés sur des approches géométriques
du marais.

Poirier et al. [1987] ont pris I'hypothése d'un arrangement régulier de grains solides
hexagonaux pour proposer leur relation géométrique d'évolution du rayon de courbure dans
un marais colonnaire, exemple (c) sur la figure 1.14.

Growth and
Impingement
\\

\
\

v

Solid
grains

grains

(a) Couturier 2-D (b) Couturier 3-D (c) Poirier

Figure 1.14 : Description schématique des différents arrangements géométriques, modele
cylindrique (a), modele sphérique (b) et modele hexagonal (c), d'apres Meidani [2013].
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Couturier et Rappaz [2006] ont réutilisé le principe d'une croissance entre un arrangement
régulier de grains. Mais cet arrangement est composé¢ de cylindres pour décrire une
structure de marais colonnaire (a) ou de sphéres pour une structure globulaire (b). Le rayon
de courbure est égal au rayon maximum dune sphére (pour le cas sphérique) ou d'un
cylindre (pour le cas cylindrique) qui peut s'introduire entre I'arrangement des grains. Une
description géométrique complete du modele de Couturier et al. 3D est disponible dans les
travaux de theése de Meidani [2013].

1.0 x ; . ; . : : :

Pequet et al. / j
(0

Couturier 3-D “
2

0.6 4 o

Couturier 2-D

Poirier et al.

00 T T T T
0.0 0.2 0.4 0.6 08 1.0

g, []

Figure 1.15 : Evolution du rayon de courbure normalisé par 1, pour les différents modéles
géométriques, d'apres Meidani [2013].

La figure 1.15 montre 1'évolution du rayon de courbure obtenue par les différents modéles.
Les comportement attendu est que le rayon de courbure tende vers zéro lorsque la fraction
solide tend vers 1'unité. L'allure des courbes est différente pour chaque mod¢le.

Tous ces modeles reposent sur des relations géométriques qui sont des représentations
simplifiées de la morphologie des grains et de leur agencement dans le marais. La courbure
agit directement sur la concentration a I'équilibre et donc sur le développement de la
porosité. La simplification des modéles peut alors amener a d'importantes erreurs sur la
prédiction de la porosité. Plusieurs auteurs ([Felberbaum & Rappaz 2011] ,[Meidani et al.
2012]) ont étudi¢ de maniére approfondie la courbure des pores et leur évolution pendant la
solidification. Ces auteurs ont montré que le modele sphérique de Couturier et Rappaz
[2006] correspondait mieux aux valeurs de rayon de courbure obtenues
expérimentalement. La caractérisation des rayons de courbure sur des échantillons
effectuée par Meidani [2013] I'a mené a proposer une modification du modele de Couturier
et al. 3D.
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Figure 1.16 : Reproduction en 2 dimensions du modele de Meidani [2013] représentant le
rayon de courbure minimal et maximal.

Le rayon de courbure des pores caractérisé par Meidani [2013] était mieux représenté en
prenant le rayon moyen entre la plus grande sphére et la plus petite sphére qui pouvaient se
mettre dans un arrangement régulier sphérique, équation (1.26). La figure 1.16
représenterait une simplification en 2 dimensions de la modification apportée par Meidani.

_1 ( max min)

p +rp

(1.26)

¥ courb— 5

1.6. Croissance des pores

Les pores agissent comme des puits pour I'hydrogeéne dissout dans l'aluminium,
I'hydrogeéne en sursaturation tend a diffuser vers ces pores. Le coefficient diffusion de
I'hydrogeéne dans l'aluminium liquide étant relativement élevé DlﬂN 1.10"[m?s] au point
de fusion [Anyalebechi 2003], beaucoup d'auteurs ont considéré que la diffusion de
I'hydrogéne n'était pas un facteur limitant pour la croissance des pores. L'évolution de la
concentration en hydrogene dissout est calculée avec un bilan de masse selon :

s P,g
Ch=(1-9))Cy; + 9,Cy + ay—+ (127)

avec COﬂ la masse initial d'hydrogéne dissout qui est la somme de la masse 1'hydrogene

dissout, dans la phase solide C3, et dans la phase liquide C!,, et de la masse d'hydrogéne

ngp.

en phase gazeuse o
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A Concentration en Hydrogene
|
dH |
CIH
eq
T

pore
I'p, CP

Figure 1.17 : Couche de diffusion autour d'un pore en train de croitre, reproduction
Carlson et al. [2007].

Pourtant, la diffusion de I'hydrogene a été identifiée comme pouvant limiter la croissance
par Lee et Hunt [1997a]. Carlson et al. [2007], figure 1.17, prennent en compte la diffusion
de 1'hydrogene pour leur modéle de croissance du pore a travers la loi de croissance

suivante :
6 Sechp Dl
1~ H ! l
E(gppp)zf(cﬂ_)(d) (1.28)
avec S?, la surface d'échange entre les pores et le liquide, p, la masse volumique du

liquide, DZﬂ la diffusion de I'hydrogéne dissout dans le liquide, /, la longueur de

diffusion, C’ﬂ la composition en hydrogéne dissout et X ’ﬂ la composition a I'équilibre.

La diffusion n'est considérée qu'a travers la phase liquide, celle a travers la phase solide est
négligée. Cette hypothése implique l'estimation de la surface du pore en contact avec le

solide. Dans le calcul de la surface d'échange du pore, S?, équation (1.29), les auteurs
introduisent un facteur @ représentant cette couverture par la phase solide :

S¢"=4n N, (rin ) @ (1.29)

avec n la densité de pore, rjf’h le rayon sphérique équivalent du pore et @ le taux de

couverture par la phase solide. Ce parametre est calculé avec la relation :

o=(1-g,)" (1.30)

Ce mode¢le introduit un parametre m qui représente la tortuosité et la morphologie de la
phase solide. La figure 1.18.a montre l'influence du parametre m sur ® . Plus m est
¢élevé, plus l'influence est importante, plus le solide couvre les pores et diminue l'interface
d'échange. Ce parameétre a beaucoup d'impact sur la surface d'échange, et donc sur les
prédictions de la fraction de porosité, figure 1.18.b, comme 1'ont montré les auteurs.
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Figure 1.18 : (a) Variation du facteur de recouvrement ® avec la fraction solide pour
trois valeurs de m . (b) Simulation montrant l'influence du facteur de recouvrement ® sur

la fraction volumique de pore prédite pour trois valeurs de m, d'apres Carlson et al.
[2007].

Le modele de Carlson et al. [2007] repose sur I'hypothése d'une diffusion a travers le solide
qui serait négligeable. Pourtant cette hypotheése a été réfutée, principalement par
Felberbaum et al. [2011] ou une étude compléte sur l'influence de la diffusion de
I'hydrogeéne sur la croissance des pores a été réalisée par une résolution numérique de la
seconde loi de Fick sur les conditions d'un marais obtenues par tomographie X.

Des résultats de cette étude, Felberbaum et al. [2011] concluent que l'utilisation d'une
diffusion effective d'hydrogene permet de prendre en compte la diffusion d'hydrogene a
travers la phase solide. Cette diffusion effective peut étre calculée grace a plusieurs
techniques. La technique qui donne les résultats les plus approchants est la 'differential
effective medium approximation' (DEM) :

Ds_<D>DEM Dz 1/3_1
- _gv
DS_Dl <D>DEM

(1.31)

La valeur effective de la diffusion est obtenue apres résolution de 1'équation (1.31).
Néanmoins, I'é¢tude menée par les mémes auteurs a aussi montré que la relation la plus
simple, c'est-a-dire une moyenne volumique, est une approximation qui donne des résultats
trés satisfaisants :

<D>:gsDS+g1Dl (1.32)
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Afin d'avoir une premicre approximation de l'influence de l'hydrogene sur la
croissance des pores, il est intéressant de calculer le nombre de Fourier a 1’échelle d'un
pore :

D,t,
22 ! (1.33)

avec, D, la valeur de diffusion de l'hydrogene, ¢, le temps de croissance du pore

Fo=

(~temps de solidification) et L une longueur caractéristique liée soit a la taille du pore,
soit a la taille de la microstructure ou a la distance entre les pores. Plus le nombre de
Fourier est grand, moins la diffusion de I'hydrogeéne limite la croissance des pores. Grace a
cette simple relation, on peut entrapercevoir le role du temps de solidification sur la
formation de la porosité : une plus faible porosité¢ avec des solidifications rapides peut
aussi s'expliquer par un nombre de Fourier plus faible.

1.7.  Modélisation de la porosité dans les procédés de coulée

La modélisation de la porosité requiert une modélisation de I'environnement ou elle
a lieu, c'est-a-dire, de la solidification. Cette modélisation méne a la description d'un
ensemble de phénomenes physiques.

L. Le champ thermique et son évolution
II. Les écoulements de la phase liquide et solide
III.  Les champs de concentration des ¢léments de I'alliage et de I'hydrogene

IV. Croissance de la phase solide et son influence sur la croissance du pore

V. La germination et la croissance des pores

L'ensemble de ces phénomeénes joue un role dans la formation de la porosité et une
hypothése portée sur I'un de ces phénomenes se retrouve dans la fraction de pore prédite.
Plusieurs catégories de modeles existent dans la littérature, chaque catégorie prend plus ou
moins en compte les phénomenes que nous venons de lister. Nous commencerons par une
description du critere de Niyama. Bien que ce critére a été congu pour s'appliquer au cas de
la coulée de billette d'acier, il est encore aujourd'hui utilis€¢ pour de nombreux procédés.
Puis, nous nous intéresserons principalement aux modeles numériques plus complexes qui
permettent de prendre en compte un maximum des phénomenes précédemment cités.
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1.7.1 Critere de Niyama

Depuis les années 50, différents auteurs ont recherché un critére qui dépendrait
seulement de l'alliage, des parameétres du procédé utilisé et qui prédirait l'apparition de la
porosité. Ces critéres se concentrent principalement sur la prévention de la porosité liée au
retrait et non a la porosité liée au dégazage.

Le critére le plus connu et le plus appliqué encore de nos jours, provient de I'é¢tude de
Niyama et al. [1981] sur la porosit¢ dans des coulées de billettes d'acier. Niyama
commence sa réflexion par décrire d'une manicre simplifiée 1'écoulement de la phase
liquide dans le marais. Si 1'on considére le solide immobile, nous pouvons écrire qu'a
l'interface solide-liquide, la vitesse du liquide doit posséder une composante normale a
cette surface afin de respecter la conservation de la masse. Cette vitesse est alors égale a
vin=—Pv, avec B=(p,—p,)/p, le retrait propre a l'alliage et v, la vitesse du front de
solidification. En situation monodimensionnelle, cette relation reste valide pour une
solidification colonnaire et un retrait constant ( p,=cst et p,=cst ). A partir de ce postulat,

Niyama a utilisé€ la loi de Darcy pour décrire la perte de pression dans le marais :

:BMIVTI & d_ng
G g,K(gl)dgl :

avec AP la perte de charge, u, la viscosité dynamique de la phase liquide, G le gradient

AP=P,(T,)-P,(T) (1.34)

thermique et K (g,;) la perméabilité du milieu.

La vitesse des isothermes v, étant difficile a caractériser, Niyama I'a remplacée par le
rapport du taux de refroidissement sur le gradient thermique ( -T/G ). La perte de charge
devient alors proportionnelle & [I'|[/G*, Pet w, étant des grandeurs propres a l'alliage.

Niyama a effectué une série d'expériences afin de corréler 1'apparition de la porosité aux
rapports des paramétres 77 et G . Apres avoir effectué plusieurs coulées en faisant varier
les parametres de coulées et les diametres, de la porosité fut observée lorsque la condition
suivante était satisfaite :

< 1[(K.min)".cm™] (1.35)

La démarche de Niyama et le critére qu'il a obtenu sont spécifiques au procéd¢ et a l'alliage
utilisé pour son étude. Cependant, ce critere est souvent utilisé pour prédire I'apparition de
la porosité gazeuse, alors que son utilisation n'a aucune justification dans ce cadre puisque
ce critere a été développé en omettant les effets liés au dégazage.
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1.7.2  Modeles numériques

Une premicre famille de modeles numérique s'attache a pouvoir décrire la porosité
a 1'échelle de l'ensemble d'un procédé. Ces modeles font souvent appel a des techniques
d'homogénéisation qui permettent une résolution des équations du modele sur 1'ensemble
du domaine.

Kubo et Pehlke [1985] ont été¢ les premiers a intégrer un modele de porosité
complet dans un code de calcul de solidification. Le modé¢le se base sur une résolution 2D
de 1'écoulement décrit par la loi de Darcy. Le modele de Scheil-Gulliver est utilisé pour la
ségrégation. La solubilité de 1'hydrogeéne est calculée avec la loi de Sievert et la diffusion
de I'hydrogéne n'est pas considérée comme limitante (mélange parfait de 1'hydrogeéne).
Dans ce cas, I'évolution de la concentration en hydrogéne dissout est calculée selon
I'équation (1.27). A chaque itération, le modéle vérifie si la sursaturation en hydrogéne est
suffisante pour faire germer des pores. Le diamétre initial des pore est égal a I'espacement
entre les bras primaires, Kubo et Pehlke prennent donc 1'hypothese selon laquelle les pores
germent a l'interface liquide/solide. Les fractions de pores obtenues avec le modele étaient
en bonne corrélation avec les résultats expérimentaux obtenus avec un alliage Al-4.5Cu
[wt.%]. Malgré cela plusieurs réserves peuvent étre opposées a ce modele, notamment sur
l'influence de la diffusion de 1'hydrogéne et sur les sites de germination. Ce mod¢le reprend
'ensemble des points énumérés a prendre en compte afin d'obtenir un modele de porosité
complet. Les mode¢les suivants suivent la méme démarche que celle posée par Kubo and
Pehlke en améliorant certains points, comme par exemple, l'influence de la diffusion ou
l'influence du développement de la phase solide sur les pores.

Le modéle de Pequet et al. [2002] reprend en partie le modele de Kubo et Pehlke
[1985]. L'hypothese d'un mélange parfait de 1'hydrogene est toujours utilisée, mais la
description de l'influence de la phase solide sur la croissance des pores a été enrichie avec
un mod¢le de rayon de courbure en fonction de l'espacement interdendritique, modele
décrit page 28.

Un mode¢le prenant en compte le transport macroscopique ainsi que microscopique
de I'hydrogene avec l'aide de la méthode de la prise de moyenne volumique est proposé par
Carlson et al. [2007]. Le transport de I'hydrogene est couplé avec un modéele d'écoulement
pour la phase liquide, la phase solide et les pores sont considérés immobiles. Le modele
proposé est appliqué a la solidification d'un alliage A356 (Al-Si). L'étude est réalisée en
ID. On peut noter dans cette étude un travail minutieux sur la caractérisation des masses
volumiques de la phase eutectique et de la solubilité des différentes phases solides, dans le
but d'avoir une description précise du champ de pression et du champ de concentration en
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hydrogéne en fin de solidification. L'é¢tude montre que la prise en compte de la diffusion
donne de meilleurs résultats comparativement aux observations expérimentales, figure
1.19.

12
o C, =026 cc/100g [13]
1.0 O C, =025 cc/100g [14]
i\i 0.8 1 o infinite H diftusion rate
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Figure 1.19 : Simulation réalisée avec une concentration initiale d'hydrogene de 0.26
[cc/100g], avec une diffusion de I'hydrogene infinie et limitée. Ces résultats sont obtenus
avec un gradient de température G=3265T""" [°C/m], une densité de pore n = 10"

[m-3]. Les résultats expérimentaux de Emadi et Gruzleski [1994] et de Fang et Granger
[1989] sont montrés pour comparaison, d’apres Carlson et al. [2007].

Le modele développé par Carlson et al. [2007] est le premier, & notre connaissance, a
coupler le transport macroscopique et microscopique dans une description cohérente et
adaptable a une étude en 2D ou 3D. Ce mod¢le utilise la densité des pores comme un
parametre d'entrée, et du fait de la sensibilité du modéele a ce parametre, les auteurs eux-
mémes font remarquer que son choix doit étre réalisé avec précaution.

Une seconde famille de modéle permet de prédire plus précisément la porosite,
notamment en décrivant précisément la morphologie et la croissance des pores. Cependant
ces méthodes ne permettent d'étudier la porosité que sur des échelles réduites.

Huang et al. [1998] ont utilis¢ la méthode de l'automate cellulaire, figure 1.20, afin de
modeéliser la croissance des pores en deux dimensions dans un alliage Al-Si (alliage A356).
Leur méthode de résolution se base sur les travaux de Rappaz et Gandin [1993] avec 1'ajout
d'une troisiéme phase gazeuse représentant les pores. Le modele considére un mélange
parfait de I'hydrogene avec une distribution stochastique des germes sur le domaine en
deux dimensions. L'originalité de ce travail a été d'étudier l'effet du strontium (Sr) sur la
porosité. Le strontium est ajouté aux alliages d’aluminium pour ramifier la microstructure.
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L'ajout de strontium est connu pour augmenter la porosité. Le modele développé par
Huang et al. [1998] permet de retrouver ce phénoméne. Les auteurs expliquent cette
influence par l'effet du strontium sur la tension superficielle d'interface liquide/gaz et la
modification de la formation de la phase eutectique.
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Figure 1.20 : Schématisation du fonctionnement de l'automate cellulaire avec une phase
gazeuse qui représente la porosité, d'aprés Huang et al. [1998].

La méthode de l'automate cellulaire est toujours celle utilisée par Atwood et Lee [2002]
pour leur étude sur l'alliage Al-Si. Les résultats du modéle sont comparés aux résultats
expérimentaux de Fang et Granger [1989]. La taille des pores donnée par le modele est
surestimée par rapport a l'expérience. Cette surestimation est expliquée par les auteurs
comme ¢tant due a l'absence de prise en compte de l'influence du développement de la
phase solide sur le rayon de courbure des pores.

L'alliage Al-Si est toujours l'objet d'¢tude dans Atwood et Lee [2003]. Cette étude,
actuellement en trois dimensions, approfondit l'influence des différents paramétres (vitesse
de refroidissement, gazage initial, pression appliquée, loi de germination) sur la porosité.
Le modele montre une bonne prédiction de la morphologie des pores en fonction de la
morphologie de la phase solide, figure 1.21, et reproduit la tendance des pores a devenir
tortueux sous la contrainte de la phase solide, figure 1.22. Les auteurs mettent en exergue
le méme phénomeéne de compétition croissance-germination que l'on retrouve dans la
germination de la phase solide. Le gazage initial et la vitesse de refroidissement sont les
premiers facteurs agissant sur la taille des pores.
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Figure 1.21 : Résultats numériques de Atwood et Lee [2003]. (a) Pour une morphologie
colonnaire, le modele prévoit bien des pores allongés suivant l'axe primaire des grains. (b)

Alors que pour une morphologie équiaxe, les pores prédits sont discontinus et tortueux,
d’apres Atwood et Lee [2003].

100 um

Figure 1.22 : Structure tridimensionnelle d'un pore obtenue par la méthode de l'automate
cellulaire, d’apres Atwood et Lee [2003].

1.8. Etude sur l'influence du lithium.

Bien que le lithium soit un élément d’addition connu pour favoriser l'apparition de
la porosité, peu d'études ont été menées pour quantifier son influence. Nous pouvons tout
de méme noter I'¢tude expérimentale de Saikawa et al. [1999] qui porte spécifiquement sur
l'influence du lithium sur la porosité. Dans cette étude, les auteurs ont coulé avec le méme
dispositif expérimental deux alliages, I'un avec lithium (Al-2.36Li-1.76Mg-0.15Zr-0.11T1)
et l'autre sans (Al-1.9Mg-0.15Zr-0.11Ti). La figure 1.23 récapitule les résultats obtenus.
Sous les mémes conditions d'exposition, l'alliage avec du lithium posséde une
concentration en hydrogeéne dissout plus importante, du fait de l'augmentation de la
solubilité induite par l'influence du lithium, (voir figure 1.4).
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Figure 1.23 : Influence de l'ajout de lithium sur la formation de la porosité pour plusieurs
gazages initiaux et refroidissements, d'apres Saikawa et al. [1999].

D'apres les résultats expérimentaux de Saikawa, nous pouvons voir que 1'ajout de
lithium n'augmente pas la porosité. Pour la méme concentration en hydrogeéne dissout,
l'alliage contenant du lithium montre une porosité inférieure ou égale a celle de 1'alliage
sans lithium. Ceci indique que la problématique du lithium dans les alliages d'aluminium
provient surtout de 1'augmentation de la solubilité, qui rend difficile le dégazage.

1.9. Conclusion sur I'étude bibliographique sur la porosité dans alliages
d’aluminium

La premicre partie de 1'é¢tude bibliographique nous a d'abord permis de comprendre
l'origine de la porosité. La porosité dans les alliages d'aluminium est le résultat de la
précipitation de I'hydrogene sous forme gazeuse. Cette précipitation est rendue possible
avec la forte microségrégation de 'hydrogene. En effet la solubilité¢ de I'hydrogéne dans la
phase solide est beaucoup plus faible que dans la phase liquide.

A travers cette bibliographie, l'importance de la germination a été montrée. La germination
ne peut étre homogeéne donc elle s'amorce sur des substrats. Ces substrats sont
probablement des oxydes et des morceaux de peaux d'oxydes qui ont emprisonné de l'air
lors de leur formation. Cette poche d'air (ni I'azote ni I'oxygéne ne sont solubles dans
l'aluminium) représenterait un substrat trés efficace pour la germination. Cette hypothése
d'une germination sur les oxydes est soutenue par plusieurs études qui ont montré
I'importance de l'oxydation sur la porosité finale obtenue.

Le role de la microstructure du solide a été mis en évidence : en effet la microstructure
modifie 1'équilibre local entre le dihydrogeéne dans les pores et I'hydrogeéne dissout dans le
liquide. Cet effet est li¢ a la modification de courbure des pores engendrée par la
croissance des grains.

Dans la derniére partie de cette bibliographie nous avons vu que différents modeles de

38



Chapitre 1 : Bibliographie

prédiction de la porosité existent. Ces modeles permettent d'étudier la porosité a différentes
échelles, dont celle du procédé qui nous intéresse. Nous pourrons alors nous appuyer sur
ces modeles afin de proposer un modele de prédiction de la porosité adapté aux spécificités
de la coulée semi-continue.

2. La macroségrégation et la microstructure en coulée semi-
continue d'aluminium

A travers la bibliographie réalisée sur la porosité nous nous sommes apergus de
l'importance des structures de coulée. Ces structures de coulée se forment au moment de la
solidification de l'alliage. Ces structures vont former les conditions locales de croissance de
la porosité. Une description juste de cet environnement est alors nécessaire. Ces structures
se composent de la forme des grains qui vont établir I'équilibre mécanique du pore mais
aussi de la composition en éléments d'alliage qui va établir 1'équilibre chimique du pore.

En partant de ce constat, nous proposons donc maintenant d'étudier la solidification a
travers la mise en place de la ségrégation des ¢léments de composition de 1'alliage et de la
formation de la phase solide ainsi que de sa morphologie.

2.1. Transfert de chaleur et écoulement multiphasique dans la coulée semi-
continue

Nous présenterons le transfert de chaleur et 1'écoulement multiphasique, régissant la
mise en place des structures de solidification dans la coulée semi-continue d'aluminium, a
partir de 1'exemple d'une simulation numérique, obtenue avec le logiciel Solid [Zaloznik &
Combeau 2010]. Ce modéle consiste en une description fortement couplée de la
germination, de la croissance des grains, des écoulements multiphasiques et du transport de
chaleur et de soluté. L'exemple illustré repose sur la solidification d'une plaque de 35 cm
de largeur d'alliage 7449, plus d'informations sur cette plaque sont disponibles dans le
chapitre 3 page 90.

La figure 1.24 représente le champ thermique et les iso-fractions solides dans la
plaque simulée (figure de gauche) et quatre régimes d'écoulements identifiés en fonction de
la fraction solide (g;). Seulement la moiti¢ d'une plaque a été modélisée avec une condition
limite de symétrie sur l'axe. Des différences de gradient thermique sont facilement
observables dans la plaque, avec une solidification rapide pres de la surface (a droite) et de
moins en moins rapide vers le cceur de la plaque (a gauche). Nous pouvons aussi remarquer
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que le gradient thermique est trés faible dans la partie supérieure de la zone pateuse au
ceeur de la plaque.

L'évolution de la fraction solide permet de séparer la plaque en quatre zones distinctes. La
premicre zone @ se situe avant le début de la solidification, il y a seulement du liquide et
I'écoulement est monophasique. La deuxiéme zone @ représente le régime ou les grains
solides ont germés et sont encore mobiles, cette zone est nommée « zone pateuse ». C'est
une zone d'écoulement diphasique avec une phase continue, le liquide, et une phase
discontinue, les grains solides. Dans la zone @, les grains sont bloqués et forment une zone
poreuse, ils continuent de croitre jusqu'a compléte solidification. Cette zone est nommée
« zone bloquée ». Lors de la transition entre et @, les grains se bloquent, d'ou
l'utilisation du terme « front de blocage des grains ». La description de cette transition est
complexe car elle dépend de plusieurs facteurs, la taille et la morphologie des grains mais
aussi de l'intensité des vitesses des écoulements. On considére généralement que les grains
se bloquent lorsqu'une fraction solide critique est atteinte. Cette fraction varie de 0,2 a 0,55
en fonction des alliages et des conditions d'inoculation [Arnberg et al. 1996].

La zone @ correspond a la fin de solidification lorsque la phase solide est seulement
advectée a la vitesse du produit.
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Figure 1.24 : Champ de température (en couleurs) et iso-fractions solide (traits noirs)
associés aux quatre régimes d'écoulements identifiés en fonction de la fraction solide, ®
Zone liquide, Zone pdteuse, Zone bloquée, ® Zone solide. (Résultat obtenu par
simulation numérique)
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Les parties gauches des figures 1.25.a et b représentent respectivement la norme de
la vitesse de la phase liquide et de la phase solide, exprimée dans le repére du produit :

2 2
V==, ) (1.36)
avec v, la vitesse du produit (parametre de la coulée). L'expression des vitesses dans ce
repére permet de s'affranchir de la vitesse additionnelle donnée par le procédé.
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Figure 1.25 : Normes et lignes de courant de la vitesse de la phase (a) liquide et (b) solide

dans le repére du produit et évolution de la composition de la phase liquide dans la zone ®©
et

La boucle principale de convection est facilement explicable par la convection
thermo-solutale, figure 1.25.a. Le liquide se refroidit pres de la lingotiére puis est entrainé
vers le fond de la zone pateuse. Le liquide a aussi tendance a s'enrichir en soluté lors de la
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solidification. Dans le cas simulé, le soluté est plus lourd que l'aluminium, la convection
solutale contribue donc a la boucle de convection dans le méme sens que la convection
thermique. Les vitesses de la phase liquide sont plus rapides le long du front de blocage
avec des vitesses de 'ordre de 107 m.s'. Le liquide remonte ensuite avec des vitesses plus
faibles, de 1'ordre de 10~ m.s™. Le mouvement d’ascension du liquide est perturbé par des
gradients thermiques et solutaux existant dans la zone péteuse.

L'écoulement de la phase solide est fortement lié¢ a la différence de masse volumique entre
le liquide et les grains Ap=p,—p,. Les grains sont généralement plus denses que le
liquide et sédimentent. Ce mouvement de sédimentation entraine le liquide, contribuant
aussi a la formation de la boucle de recirculation du liquide. L'effet de trainé entre les
grains et le liquide entraine avec lui de la phase solide d'ou le mouvement ascendant au
centre. La vitesse de la phase solide, figure 1.25.b, est aussi la plus élevée le long du front
de blocage avec des vitesses de 1'ordre de 10 [m/s]. Lorsque la fraction solide augmente,
le mouvement de la phase solide est influencé par les interactions entre les grains.
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Figure 1.26 : Vitesse relative de la phase liquide dans la zone bloquée, zone

Une fois que les grains se bloquent, dans la zone @, on considére qu'ils forment un réseau
rigide. Les déformations du squelette solide sont ici, comme souvent, négligées. Cependant
la convection naturelle joue toujours un role avec notamment le retrait. Le retrait
correspond a I'écoulement induit par la contraction lors de la solidification, il est di a la
différence de masse volumique entre le liquide et le solide. L'écoulement, figure 1.26,
correspond a un écoulement dans un milieu poreux.
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La perméabilité de ce milieu est directement corrélée a la fraction liquide. La structure
particuliere de 1'écoulement dans la zone bloquée est le résultat d'un couplage entre la
convection naturelle, le retrait et la forme de la zone de solidification. Dans l'exemple
présenté on peut observer que les vitesses sont plus importantes au centre du produit.

2.1.1  Ecoulement dans la zone bloquée

Dans la zone bloquée, décrite comme un milieu poreux hétérogene, le bilan de
quantité de mouvement peut étre modélisé avec une équation moyennée :

o(pigv . = iy i
7( (,;gtl l)+V'(F)191V1V1):V'(M1V(91V1>)_91V(P)_%V1+plglg (1.37)

La perméabilité, K , peut étre calculée avec le modéle de Kozeny-Carman :

DAS> g
K=—F "7 —— (1.38)
nkyt (1_91)

avec k, la constante de Kozeny et T la tortuosité. Ces deux paramétres sont souvent pris

équivalent a leurs valeurs pour un milieu composé de sphéres, c'est-a-dire, k,=5 et
t=6/n. Le DAS (Dendrite Arm Spacing ou espacement entre bras de dendrites) est une
longueur caractéristique reflétant la taille et la morphologie de la microstructure. Cette
longueur peut étre la distance entre bras primaire A;, ou bien la distance entre bras
secondaire A, (voir page 18) en fonction de la taille caractéristique des structures de
solidification.

Plus cette longueur caractéristique est grande, plus la phase liquide peut s'écouler
facilement dans la zone poreuse. Cette influence se traduit par une modification du
couplage entre la convection et le retrait dans la zone poreuse. Plusieurs auteurs ont essay¢
de mesurer la perméabilit¢ dans des structures €quiaxes. Nous pouvons notamment
remarquer les travaux de Poirier et Ocansey [1993] sur la mesure de la perméabilité pour
une morphologie globulaire mais aussi dendritique d'un alliage Pb-Sn en cours de
solidification. La figure 1.27 montre une compilation de résultats expérimentaux comparée
a des modeles analytiques basés sur différents agencements dans l'espace de sphéres. La
perméabilité est exprimée de maniere adimensionnée avec le rapport des surfaces sur le
volume de solide au carré (S,°). Bien que les valeurs expérimentales présentes une large
dispersion, on peut remarquer que l'utilisation du modele basé sur des sphéres donne des
résultats satisfaisants.
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Figure 1.27: Données expérimentales et modeles analytiques de perméabilité
adimensionné KS,> pour l'écoulement d'un liquide interdendritique dans une structure
équiaxes. SC, BCC and FCC représentent des courbes analytiques pour un écoulement a
travers des spheres ordonnées, en systeme cubique primitif SC (Simple Cubic), en systeme
cubique centré BCC (Body-Centered Cubic) et en systeme cubique a faces centrées FCC
(Face-Centered Cubic), d'apres Poirier et Ocansey [1993] (les points expérimentaux ont
été colorisés pour permettre une meilleure visibilité).

Plusieurs auteurs ([Khajeh & Maijer 2010], [Bernard et al. 2005]) ont calculé la
perméabilité & partir de micro-tomographie. A partir des clichés en 3D obtenus en
tomographie, un maillage est construit et 'écoulement est simulé. Cette technique permet
de décrire précisément le tenseur de perméabilité. Khajeh et Maijer [2010] ont complété
leur étude par une reconstruction a l'aide d'un procédé de prototypage rapide de la zone
poreuse obtenue en tomographie. Puis, la perméabilité a ¢ét¢ mesuré a l'aide d'un
perméametre. La figure 1.28 montre les résultats de ces deux articles. La perméabilité est
toujours exprimée de maniére adimensionnée. Les deux séries de résultats restent proches
des résultats de la littérature précédente et confirment la bonne concordance, en termes
d'ordre de grandeur et de tendance en fonction de la fraction solide, du modele de Kozeny-
Carman.
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Figure 1.28 : (a) Comparaison entre la perméabilité adimensionnée calculée avec les
données expérimentales de la littérature pour des alliages métalliques, et aussi la
prédiction de Kozeny-Carman, d'apres Bernard et al. [2005] (b) Comparaison entre la
perméabilité adimensionnée calculée numériquement et obtenue expérimentalement avec

les données de perméabilité obtenues avec un perméameétre, d'aprés Khajeh et Maijer
[2010].

2.2.  Microstructure en coulée semi-continu d'aluminium

La microstructure recherchée en coulée semi-continue d'aluminium est une
microstructure équiaxe. Une transition colonnaire-équiaxe (CET) avec une importante zone
colonnaire n'est présente que lorsque les compositions en ¢éléments sont relativement
faibles ([Flemings & Nereo 1967], [Hutt & St John 1998]). Une faible taille des grains est
préférée car elle permet une plus grande vitesse de coulée avant l'apparition des probleme
de crique a chaud.

D'autres avantages d'avoir une taille fine peuvent étre listées :
- Amélioration des propriétés mécaniques (résistance et ductilité)
- Amélioration de la formabilité de I'alliage
- Réduction du temps nécessaire pour les traitements d'homogénéisation
- Amélioration des propriétés de I'anodisation finale

- Réduction de la porosité.
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2.2.1 Utilisation de particules affinantes

La taille des grains dépend des parametres et de la technologie de coulée. Mais le
moyen du contrdle de la taille de grains le plus courant dans l'industrie est 1'ajout de
particules affinantes lors de la coulée. Ces particules agissent comme un substrat qui
facilite la germination hétérogéne. Deux types d'affinant sont utilisés, Al-Ti-B et Al-Ti-C.
Les particules affinantes sont prisonnieres dans une matrice en Al sous la forme de tige.
Ces tiges sont continuellement ajoutées au métal liquide avant la coulée. La matrice en Al
en fondant libére les particules. La gamme d'injection varie de 1 kg a 10 kg d'affinant pour
une tonne de métal.

Lorsque des particules affinantes sont utilisées, la morphologie des grains est liée a la
composition de 'alliage avec souvent des grains globulaires mais parfois dendritiques. Par
exemple, un alliage AI-Mn montre une morphologie globulaire alors que Al-Mg-Si une
morphologie dendritique [Nadella et al. 2008a].

L'affinage des grains a un important effet sur le mouvement des grains équiaxes. Avec des
particules plus fines et moins dendritiques, le blocage des grains est retardé. L'utilisation
de particules affinantes déplace la fraction solide de blocage de 0,2 ~ 0,3 a 0,25 ~ 0,53
[Flemings & Nereo 1967].

2.2.2 Taille des grains

Une structure équiaxe et une taille de grain homogene sont recherchées afin
d'obtenir des propriétés mécaniques homogeénes. Cependant, la taille des grains n'est pas
homogene, avec communément des grains plus larges au centre et plus fins pres de la paroi
([Eskin et al. 2004], [Eskin et al. 2005], [Nadella et al. 2007]). Plusieurs observations
expérimentales montrent aussi des structures duplex, une cohabitation de tailles et de
morphologies (dendritique/globulaire) hétérogénes au centre des plaques et des billettes
([Finn et al. 1992] , [Lesoult et al. 2001]). Il a été récemment montré que la distribution de
la taille de grains est fortement influencée par le transport de ces particules affinantes et
des grains équiaxes [Bedel 2014].

2.2.3  Espacement des bras de dendrites (DAS : Dendrite Arm Spacing)

Dans une structure dendritique, 1'espacement des bras de dendrites (DAS) est une
deuxiéme caractéristique importante de la microstructure. Un DAS plus faible réduit la
microségrégation et la précipitation des particules intermétalliques a cause d'une distance
de diffusion réduite. Le DAS caractérise aussi la perméabilité hydrodynamique de la partie
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de la zone pateuse dans laquelle les grains sont bloquées. Le DAS dans les grains
dendritiques est conditionné par la maturation et dépend donc du temps de solidification.
Les relations empiriques montrent que DAS = K-tf, ou K est une constante et 1'exposant n
est de l'ordre de 1/3 [Dantzig & Rappaz 2009]. En coulée continue, le DAS a donc
tendance a augmenter lorsque 1'on s'éloigne de la paroi a cause de la diminution générale
du temps de solidification [Nagaumi 2001].

Le DAS varie en fonction des dimensions de la plaque/billette car ils modifient la distance
par rapport a la source d'extraction et donc modifient la vitesse de solidification locale.
Parmi les différents parameétres de coulée, la vitesse de coulée est le principal paramétre
qui influence le DAS [Eskin et al. 2004].

L'ajout de particules affinantes a pour effet de réduire la taille des grains et d'augmenter le
DAS [Finn et al. 1992], alors la morphologie des grains se globularise. Lorsque la
morphologie devient que faiblement dendritique, le DAS devient trés important, mais n'est
plus représentatif de la microstructure. En effet lorsque les grains sont globulaires,
l'espacement des bras de dendrites ne peut plus étre défini.

2.3. Lamacroségrégation

La macroségrégation est une hétérogénéité de composition en éléments d'alliage a
I'échelle du produit, certaines zones du produit sont plus ou moins enrichies en éléments
d'alliage aux dépends d'autres zones. La microségrégation des ¢léments composant 1'alliage
lors de la formation de la phase solide est a I'origine de la macroségrégation. La différence
de solubilité d'un élément entre la phase liquide et solide va entrainer sa partition lors de la
solidification. Cette ségrégation est localisée au niveau du grain. Ce phénomene peut
s'exposer en s’appuyant sur un diagramme de phase binaire tel que présenté sur la figure
1.29. Le point 1 représente 1’état du métal lorsqu’il est entierement liquide avec une
concentration C, en ¢élément X. Le métal liquide se refroidissant, il va atteindre le liquidus
qui correspond a la température de début de solidification a I’équilibre thermodynamique.
Les premiers cristaux qui se forment n'ont pas une concentration C, mais une concentration
plus faible, égale a la concentration du point 2S car la solubilité de I'¢lément X est plus
faible dans la phase solide. Avec la baisse de température, la solubilité dans le solide
augmente (point 3S), mais reste plus faible que dans le liquide. La masse de 1’¢lément X se
conservant, le liquide va s’enrichir en élément X (point 3L).
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Figure 1.29 : Diagramme d'équilibre type d'un alliage binaire.

Puis, suivant les mouvements relatifs entre la phase liquide et solide, certaines zones seront
enrichies et d'autres appauvries en éléments d'alliages. Dans la coulée semi-continue, on
peut dénombrer plusieurs écoulements qui régissent la mécanique des fluides :

- La convection forcée :

L'écoulement peut étre forcé par l'action d'un mélangeur mécanique ou bien
magnétique. Le systéme d'injection du liquide est aussi une source d'écoulement forcé.

- La convection thermo-solutale :

L'évolution en température et en soluté¢ du liquide modifie sa masse volumique.
Puis les différences macroscopiques de masse volumique entraine un mouvement de
convection naturelle. L'évolution de la masse volumique peut se calculer la loi :

nb

=0 | 148, (T =T, )+ Be(Ci—Cly) (1.39)
i=1

dans cette relation f,, le coefficient d’expansion thermique, est négatif. La phase liquide
devient plus dense a mesure qu'elle se refroidit. Le signe de 3., le coefficient d’expansion

solutale, peut étre négatif ou positif en fonction de I'¢lément de composition.

- Le retrait :

La phase solide n'a pas la méme densité que la phase liquide, elle est généralement
plus dense. Cette contraction lors de la solidification induit donc un appel de liquide.
L'influence du retrait est surtout importante en fin de solidification lorsque la fraction
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solide est importante et le liquide est treés enrichi en ¢léments d'alliage.
-Le mouvement des grains :

Apres leur germination, les grains équiaxes sont mobiles. La différence de densité
entre le liquide et le solide entraine une sédimentation ou une flottaison des grains. Avec
I'avancement de la solidification ces grains s'empilent pour former une zone pateuse
composée d'une phase solide fixe.

- La déformation du squelette solide :

La contraction de la phase solide lors de son refroidissement peut amener a des
déformations macroscopiques. Ces déformations de la phase solide peuvent engendrer un
mouvement de liquide en fin de solidification. L'impact de ces déformations est souvent
négligé en coulée semi-continue d'aluminium.

- Autres sources de macroségrégation :

La précipitation d'une phase gazeuse lors de la solidification peut provoquer un
déplacement de liquide et donc influencer la formation de la macroségrégation.

Pour pouvoir analyser la macroségrégation nous pouvons nous appuyer sur la
somme moyennée des équations de conservation du soluté dans la phase liquide et dans la
phase solide. A l'interface solide/liquide le bilan s'annule. La conservation du soluté s'écrit
alors :

a(pcm)+V( v,C v.C,)=V-(g,0,D,VC p.vVc,) 1.40

o TV apviCirgpv.C)=Vgip DV Citgp DV C, (1.40)
avec p la masse volumique moyenne, C, la composition massique moyenne, g, la
fraction solide de la phase k, p, masse volumique de la phase k, Vv, vitesse intrinséque

de la phase k et D, valeur de la diffusion de 1'é1ément d'alliage dans la phase k .

La diffusion a 1'échelle macroscopique est négligeable de par le trés faible coefficient de
diffusion des ¢léments, aussi bien dans la phase liquide que dans la phase solide, comparée
a la vitesse de convection, qui est de 1'ordre de 10° a 102 m.s". Si l'on calcule le nombre
adimensionnel de Péclet dans ces conditions pour une longueur caractéristique équivalente
a la largeur d'une plaque de coulée semi-continue :

(1.107°[m/s])(0.02[m])
1.10 °[m*/s]

pe=YL~ =2.10">1 (1.41)
Dl

49



Chapitre 1 : Bibliographie

Le nombre de Péclet est bien supérieur a 1'unité, ce qui nous permet de négliger la diffusion
et de réécrire la conservation du soluté sans la partie diffusive :
d(pCn)

T-FV'(QIpl‘_;lcl+gsps‘_;scs):0 (142)

Si on suppose que le liquide est localement a I'équilibre thermodynamique, c'est-a-dire que
l'on suit localement le diagramme d'équilibre, on peut écrire :

T=T+m,C, (1.43)

Cette hypothese n'est pas valide lorsque la vitesse de refroidissement est importante. Dans
notre cas d'étude, elle ne peut pas étre tenue dans la zone prés du moule, mais reste valide
au centre du produit, ou le gradient thermique est relativement faible. Si on suppose que le
solide est aussi a 1'équilibre thermodynamique, on peut exprimer sa concentration moyenne

—

C,=k,C,. L'équation, une fois exprimée dans le repére du produit avec v ,=V,—v_

srel cast >

. 4 olpC, dpC, o
Vit =V = Vs €t (%t )= <Zt )L‘ , S'écrit :
dem _1 - - =
dt vfmz:?l(kp gS psvsrel+glplvlre1)'VT_kp Clv(gs psvsrel) (144)

~C,V-(gpVia)
avec, m; la pente du liquidus, k, le coefficient de partage de I'¢1ément.

A partir de cette équation nous pouvons étudier deux situations : des grains libres ou des

grains bloqués. Dans la zone du régime libre, nous pouvons considérer p,=p, car l'effet du

retrait sur la macroségrégation est tres faible devant la convection naturelle. L'équation se

simplifie donc :

dC,, -1 N . - -
dt {, :?(k gs vsrel+glvlrel)'vT_kpClV.<gsvsrel)_clV'(glvlrel) (145)

1

ou bien en tenant en compte de V-(glv',;e,):—V-(gsv;e,) lorsque p,=p; :

dc,
dt

- 1 —_ -
L. :(1_kp) Clv'(gsvsrel)_ﬁ(kpgs Vsrel+glvlrel)‘vT (146)
cast 1

Dans la zone bloquée ou la vitesse relative est nulle pour la phase solide mais ou le retrait
peut jouer un réle important, 1'équation se réécrit en :
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d(pC,) L1
- :_CIV'(glplvlrel)_E

VCGS[

(glpl V;ez)'vT (1.47)

Les équations (1.46) et (1.47) permettent de comprendre I’origine de la macroségrégation.
Dans 1'équation (1.46), le premier terme de la partie droite est a mettre en relation avec
l'effet du mouvement des grains et le deuxiéme terme exprime l'effet du changement de
phase et 1'écoulement par rapport a l'orientation du gradient thermique. Dans 1'équation
(1.47), le premier terme de la partie droite correspond a I'effet du retrait et le deuxieme
terme correspond au déplacement du liquide par rapport au gradient thermique.

Nous allons maintenant illustrer le développement de la macroségrégation dans la
coulée semi-continue de l'aluminium avec l'exemple introduit dans la section 2.1. Il est
important de préciser que les observations qui vont suivre ne peuvent étre généralisées
mais permettent de mieux saisir la fagcon dont la macroségrégation se développe dans ce
procédé. La carte présentée sur la figure 1.30.a représente la composition moyenne
exprimée relativement par rapport a la composition initiale sur 1'ensemble du produit. Le
profil associé, figure 1.30.b, représente la macroségrégation finale obtenue. Grace au
profil, nous pouvons dissocier plusieurs zones : une premicre zone, au centre de la plaque
avec une macroségrégation négative, une deuxieme zone au quart épaisseur de la plaque la
ou macroségrégation est positive, et une derni¢re zone pres de la surface de la plaque ou la
macroségrégation est en moyenne nulle (les oscillations observables sur le profil sont
d'origines numériques).

La figure 1.31 montre le profil de macroségrégation selon I'axe y au centre de la plaque. Ce
profil nous permet de nous rendre compte de 1'évolution de la macroségrégation. On peut
observer que la macroségrégation est positive avant méme que le liquidus soit atteint. Dans
les conditions de simulation du cas d'é¢tude, on observe que toute la zone pateuse est
ségrégée positivement. Puis survient un saut négatif de composition associé¢ a un léger saut
de fraction solide. C'est le blocage des grains qui crée ce phénomene. Lors du blocage des
grains, leur vitesse de sédimentation est ramenée a la vitesse du produit. Et si I'on se référe
a l'équation 1.46, un variation de vitesse de la phase solide est susceptible de créer une
ségrégation. Les grains, qui sont plus pauvres en ¢léments que le liquide, ont tendance a
s’empiler au centre de la plaque et a chasser le liquide enrichi, produisant une ségrégation
négative. Ce phénomene peut étre influencé notamment par la vitesse de sédimentation et
par la quantité de phase solide qui sédimente. Dans notre cas d'étude, on observe une zone
pateuse presque exclusivement ségrégée négativement. Un changement dans la
macroségrégation est clairement observable dans la partie centrale de la plaque dans la
zone bloquée, figure 1.30.a et figure 1.31.

Enfin, lorsque la solidification atteint le point eutectique, un saut de fraction solide
intervient. Ce saut est observable sur la figure 1.31. La fin rapide de solidification entraine

51



Chapitre 1 : Bibliographie

un second saut de ségrégation. Ce saut provient lui aussi d'un changement de vitesse, mais
cette fois-ci, de la phase liquide. La vitesse additionnelle procurée par le retrait est stoppée.
Le liquide, qui est tres riche, se retrouve bloqué et forme cette ségrégation positive.
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Figure 1.30 : (a) carte de la macroségrégation exprimée relativement, avec l'écoulement
relatif de la phase liquide, et (b) le profil final de macroségrégation, (extrait au plan de
coupe symbolisé en pointillés verts).
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Figure 1.31 : Evolution de la macroségrégation et de la fraction solide au centre de la

plaque le long de l'axe Y. Les couleurs sur la courbe font référence aux différentes zones
dans la plaque, voir figure 1.24.

D'une maniére générale, la forme du marais a une trés grande importance sur
I’établissement de la macroségrégation. La profondeur du marais est notamment trés
critique : en effet une profondeur de marais plus importante donne a l'écoulement li¢ au
retrait plus d'influence dans I'établissement des ségrégations. Parmi les différents
parametres du procédé, la vitesse de coulée a la plus forte influence devant la surchauffe et
le débit d'eau [Nadella et al. 2008a].

2.4. Effet des parameétres de coulée sur la macroségrégation

L'exemple exposé précédemment nous a montré que ['établissement de la
macroségrégation était directement lié aux écoulements. Un changement de ces
¢coulements, avec par exemple une convection plus intense ou une zone bloquée plus
perméable, entraine une variation de la macroségrégation. La forme de la billette/plaque,
ainsi que ses dimensions, influencent aussi la macroségrégation. Les parametres de coulée,
par leurs actions sur les écoulements, sont aussi des sources de modifications. Nous allons
voir I'impact de ces parameétres sur la macroségrégation.

2.4.1  Géométrie du produit

Une augmentation de I'épaisseur, ou du diametre, ralentit la solidification a cceur et
augmente la profondeur du marais. Cette augmentation de profondeur donne plus
d'importance a 1'écoulement de retrait. La ségrégation au centre a tendance a devenir de
plus en plus négative avec l'augmentation de I'épaisseur [Eskin 2008].
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2.4.2  Refroidissement

Bien qu'une influence du débit d'eau sur I'établissement de la macroségrégation ait
ét¢é mise en évidence par Eskin et al. [2004], cet effet reste marginal par rapport a
l'influence de la géométrie du produit ou de la vitesse de coulée. Le débit d'eau modifie peu
la forme du marais [Nadella et al. 2008a].

2.4.3 Vitesse de coulée

La figure 1.32 représente I'évolution de la macroségrégation pour trois vitesses de
coulée : 120 mm/min, 160mm/min et 200 mm/min [Eskin et al. 2004]. L'alliage utilisé est
composé principalement de cuivre avec une composition nominale de 4.31wt.%Cu,
0.11Wt.%Si et 0.22Wt.%Fe. L'augmentation des ségrégations est facilement observable sur
toute la section de la billette. Les auteurs de 1'étude concluent qu'une augmentation de la
vitesse de coulée provoque une amplification des phénomeénes de transport et un
approfondissement du marais. Ces phénoménes meénent donc d'aprés eux a une
augmentation des ségrégations.

Center y

A

Deviation of copper concentration
from the average

-0.06 - | =#=120 mm/min u
-0.08 +———— === 160 mm/min
| =sle= 200 mm/min
0.1 . v 4 5
0 40 80 120 160 200

Cross section of billet, mm

Figure 1.32 : Effet de la vitesse de coulée sur la distribution de la composition relative de
cuivre ((Cu-Clnominate)/Clhnominate) dans la section horizontale d'une billette de diametre 200
mm et avec une composition initiale de 4.31 Cu, 0.11 Si, 0.22 Fe wt.%, d'apres Eskin et al.
[2004].

La vitesse de coulée est déterminante pour le rendement industriel, cependant une
augmentation de cette vitesse augmente les risques d'une macroségrégation trop prononcée.
La vitesse de coulée utilisée est alors un compromis entre macroségrégation acceptable et
productivité.
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2.4.4  Systeme d'alimentation en liquide

Le systeme utilis¢é pour injecter le métal modifie aussi la macroségrégation.
Plusieurs observations expérimentales ont permis de mettre en évidence ce phénoméne.
Daloz et al. [2002] dans leur étude sur un alliage 5182, lors du programme EMPACT, ont
observé l'impact de la mise en place d'un combo-bag. Le combo-bag, composé d'un filet
poreux, est souvent utilisé lors de la coulée afin de réduire les mouvements turbulents lors
de l'injection du métal liquide. Lorsque le combo-bag n'est pas utilis¢, il y a moins de
ségrégation. Cet effet de réduction est plus important lorsque 1'alliage n'est pas inoculé.

L'inclinaison de l'injecteur de métal a été étudié par Zhang et al. [2012], avec un cas ou le
métal était injecté verticalement au centre de la billette et un autre cas ou le métal était
injecté obliquement dans quatre directions. Les auteurs ont montré que I'injection modifiait
la forme de la zone pateuse ainsi que la circulation du liquide dans cette zone. Lorsque le
métal est injecté verticalement et au centre de la billette la zone pateuse est creusée.

Par contre, la température d'injection du liquide n'a que peu d'influence sur Ia
macroségrégation globale. Nadella et al. [2008a] suggerent que le renforcement de la
convection engendrée augmente le mouvement des grains, et que l'effet sur Ia
macroségrégation de ces deux phénomenes s'annule. Cependant une augmentation trop
importante de la température est susceptible de favoriser l'exsudation a la paroi.
L'exsudation est le percement de la coquille solidifiée prés du moule par du liquide.

2.4.5  Nature des éléments d'alliage

La figure 1.33 montre le profil de macroségrégation pour trois ¢léments de 1'alliage
2024 (Al-Cu-Mg-Mn) solidifi¢ dans une billette de 200 mm d'épaisseur a une vitesse de
coulée de 120 mm/min. La billette a été affinée lors de la coulée. On observe une
différenciation des profils en fonction de I'¢lément, spécialement pour le titane qui montre
une ségrégation inversée par rapport au fer et au manganese. En effet, le coefficient de
partage du Ti est supérieur a 1 alors qu'il est inférieur a 1 pour Mn et Fe. La valeur du
coefficient de partage est trés importante car elle détermine la microségrégation de
'élément. Plus cette valeur sera faible par rapport a l'unité, ou a l'inverse beaucoup plus
grande que l'unité, plus I'élément aura tendance a ségréger.
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Figure 1.33 : Profil de macroségrégation relative en Fe, Mn, Ti pour une billette affinée
(GR-F-12, 0.009 pct Ti) a une vitesse de coulée de 120 mm/min. Les valeurs pour Ti sont
divisées par 10, d'apres Nadella et al. [2008b] pour un alliage 2024.

Néanmoins, le coefficient de partage n'est pas la seule caractéristique de I'¢lément a
influencer la macroségrégation. La masse volumique de la phase liquide et solide dépend
¢galement des éléments d'alliage. Pour la convection naturelle, chaque alliage doit étre
traité¢ dans sa globalité, car tout élément, méme a faible concentration, peut jouer un role
important.

2.4.6  Effet de l'ajout de particules affinantes

L'effet de l'ajout de particules affinantes est complexe car cet ajout modifie
I'ensemble des phénomenes. La modification de la morphologie et de la taille des grains
influence le mouvement des grains mais aussi la perméabilité de la zone bloquée. La
complexité de ce couplage se retrouve dans les observations expérimentales.

L'ajout de particules affinantes par Daloz et al. [2002] dans une plaque 1850 mm x 550
mm d'alliage 5182 amplifie la ségrégation centrale négative. Vreeman et al. [2002]
observent le méme effet sur une billette d'Al-6%wt.Cu de 400 mm d'épaisseur. La figure
1.34 montre les deux profils obtenus, avec et sans particules affinantes. Lorsque 1'alliage
n'est pas inoculé, la ségrégation centrale est drastiquement diminuée jusqu'a montrer une
ségrégation positive sur un point expérimental. Des observations similaires ont été
reportées par Glenn et al. [2003].
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Figure 1.34 : (a) Comparaison entre la composition calculée et expérimentale pour la
billette affinée (b) Comparaison entre la composition calculée et expérimentale pour la
billette non affinée, d'apres Vieeman et al. [2002].

Cependant les résultats expérimentaux de Finn et al. [1992] montrent un évolution
contraire dans leur étude de la solidification d'une billette d'alliage Al-4.5%wt.Cu de 533
mm d'épaisseur. Alors que la ségrégation centrale est négative sans particules affinantes,
elle devient positive lorsque les particules sont ajoutées.

Les études menées par Nadella et al. [2008b] de la solidification de plusieurs alliages
commerciaux en billette de 200 mm d'épaisseur n'ont pas montré¢ de changement
significatif entre les résultats avec et sans particules affinantes. L’absence d'effet pourrait
étre lice a la modification importante de la perméabilit¢ dans la zone bloquée qui
compenserait I'augmentation du mouvement des grains.

L'influence de I'ajout ou non de particules affinantes montre bien I'importance des
couplages entre [I'établissement des écoulements et la morphologie/microstructure
qu'exhibe la phase solide.
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2.5. Mod¢élisation de la macroségrégation dans la coulée semi-continue
d'aluminium

Plusieurs modeles de macroségrégation existent dans la littérature, plusieurs d'entre
eux ont été utilisés afin de simuler I'établissement de la macroségrégation en coulée semi-
continue d'aluminium. Le tableau 1.6 résume des modeles souvent comparés a
l'expérience : quatre modeles récurrents dans la littérature et le modele Solid développé
dans I'équipe 302 de l'institut Jean Lamour [ZaloZznik & Combeau 2010]. Le tableau est
divisé en deux, avec une partie qui regroupe les phénomeénes macroscopiques et l'autre qui
regroupe les phénomenes microscopiques. Les modeles sont nommés par rapport a leur
principal contributeur.

Une rapide visualisation du tableau 1.6 permet de se rendre compte que les phénomeénes
macroscopiques sont généralement pris en compte au contraire des phénomenes
microscopiques. Pourtant, nous venons de voir que 1'établissement de la macroségrégation
¢tait directement li¢ a la microstructure et a la morphologie des grains.

Le modele de Beckermann [Reddy & Beckermann 1995] prend en compte
'ensemble des phénomenes macroscopiques. Cependant les phénoménes microscopiques
sont simplifiés, la densité des grains est fixée, le rayon augmente avec la fraction solide.
Une comparaison des résultats de ce modele aux résultats expérimentaux obtenus par Finn
et al. [1992] a été réalisée, figure 1.35. Ces résultats expérimentaux proviennent d'une
¢tude sur la solidification avec ajout de particules affinantes d'une billette de 533 mm de
diametre d'Al-4.5wt.% Cu. La comparaison n'est pas concluante, figure 1.35, le profil de
ségrégation expérimental est positif au centre de la plaque alors que le profil simulé exhibe
une ségrégation négative. Cette remarque n'est valable que lorsque le mouvement de la
phase solide est considéré. Sans prise en compte de ce mouvement, la ségrégation obtenue
devient positive au centre de la billette et correspond aux observations expérimentales.
Cependant le mouvement de la phase solide ne peut étre négligé, surtout lorsqu'il y a
inoculation de la coulée.

58



Chapitre 1 : Bibliographie

Tableau 1.6 : Résumé des caractéristiques principales des modeles présents dans la

littéerature

« Beckermann »
[Reddy &
Beckermann
1995]

« Jalanti »
Jalanti [2000]

« Eskin »
[Eskin et al.
2005]

« Vreeman »
Vreeman et
Incropera
[2000]

Solid
[Bedel 2014]

Modéle macroscopique

Retrait oui et variable | oui et constant |oui et constant |oui et constant | oui et constant
Convection | oui, p; variable |non, p; et ps oui, p; variable |oui, p, variable |oui, p; variable
naturelle et p, constant constant et p, constant et p, constant et p, constant
Mouvement | oui non pris en non pris en oui oui
des grains compte compte
Perméabilité |équivalent a modele de modele de modele de modele de
Carman-Kozeny | Carman- Carman- Carman- Carman-
Kozeny Kozeny Kozeny Kozeny
Modéle microscopique
Modele  de|diffusion limitée | modele des modele de modele des diffusion
micro- dans les deux bras de levier |Scheil bras de levier |limitée dans
ségrégation phases ou de Scheil les deux
phases
Germination |densité de non pris en non pris en non pris en classes de
germe fixe compte compte compte germes
associées a une
surfusion
Croissance densité fixé, non pris en non pris en diameétre fixé, |diamétre et
diametre compte compte densité densité
fonction de g fonction de g, |variable
Morphologie |globulaire non pris en non pris en globulaire globulaire et
des grains compte compte dendritique
avec transition
Couplage fort fort faible fort fort
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Figure 1.35 : Comparaison entre le profil expérimental et les profils numériques obtenus
avec et sans la prise en compte du mouvement des grains, d'aprés Reddy et Beckermann
[1995].

Jalanti [2000] propose un modele simplifié ou seulement I'écoulement induit par le
retrait est pris en compte pour les phénoménes macroscopiques. A 1'échelle microscopique,
ni la germination ni la croissance des grains ne sont modélisées. L'évolution de la phase
solide suit la loi des bras de levier ou la loi de Scheil. Les auteurs ont comparé les résultats
du modele a des résultats expérimentaux obtenus sur une plaque de 510 mm d'épaisseur
d'alliage Al-4wt%Mg. Une correspondance avec les résultats expérimentaux n'a pu étre
obtenue qu'avec une distance interdendritique secondaire considérable de 4 mm. Une telle
distance ne peut étre justifiée.

Vreeman et al. [2000] et Vreeman et Incropera [2000] ont propos¢ un modele basé
sur celui de Beckermann. Le modéle microscopique a été simplifié, la croissance des
grains suit la loi des bras de levier et le diamétre des grains est fixé. Vreeman et al. [2002]
comparent les résultats numériques et expérimentaux obtenus avec une billette de 400 mm
d'épaisseur d'alliage Al-6wt.%Cu. Deux comparaisons ont été réalisées, avec et sans ajout
de particule affinante. La figure 1.34 présente ces comparaisons. On peut voir que la
tendance est bien respectée pour le cas avec particules affinantes mais pas pour le cas sans
particule. Pour ce dernier cas, les auteurs ont négligé tout mouvement de la phase solide.
Ce résultat montre bien que le mouvement des grains ne peut étre négligé méme lorsque la
coulée n'est pas inoculée.

Le modele développé par Eskin et al. n'a été que récemment utilisé pour réaliser des
comparaisons directes entre profils de macroségrégation simulés et expérimentaux.
Cependant, le modele a été plusieurs fois utilisé pour décrire les écoulements en coulée
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semi-continue d'aluminium afin de proposer des explications aux observations
expérimentales ([Suyitno et al. 2006], [Eskin et al. 2005] [Zhang et al. 2012]). Du et al.
[2007] ont comparé les résultats numériques et expérimentaux avec un alliage 2024 (Al-
Cu-Mg). Seul un accord semi-quantitatif a pu étre obtenu. La ségrégation négative centrale
est surestimée alors que le modele ne prend pas en compte le mouvement des grains. Les
auteurs estiment qu'une meilleure description de la perméabilité¢ de la zone bloquée serait
nécessaire ainsi qu'une description du mouvement de la phase solide.

Le modele Solid a été développé au sein de 1'équipe 302 de I'Institut Jean Lamour et
il est maintenant utilisé par un consortium d'industriels. Par rapport aux autres modéles de
la littérature, ce modele a la particularité d'avoir une description précise des phénomenes
physiques microscopiques. La microségrégation est calculée avec un modele de croissance
qui prend en compte une diffusion limitée dans le liquide et dans le solide. Un aspect
original du modele Solid est la prise en compte de 1'inoculation a travers une loi discrete
qui représente le niveau des particules d'inoculant ajoutées au bain liquide [Bedel 2014].
Ce modéle a permis de mettre en évidence le role du mouvement des particules d'inoculant
dans la mise en place de la microstructure. La mise en place d'un modele a trois phases
pour la croissance des grains, avec une distinction entre le liquide interdendritique et
extradendritique, permet de prédire une morphologie pour les grains mais aussi de prendre
en compte l'impact de la morphologie sur le mouvement et l'empilement des grains
équiaxes.

2.6. Conclusion sur la mise en place des structures de solidification

A travers cette seconde partie de la bibliographie, nous avons exploré les différents
phénomeénes responsables de la mise en place des structures de solidification, avec une
emphase sur le procédé de coulée semi-continue. Dans un premier temps nous avons décrit
les écoulements de la phase liquide ainsi que de la phase solide lors d'une coulée. Cette
description s'est basée sur un cas simulé avec le logiciel Solid.

Les écoulements sont trés importants pour la mise en place des structures. En effet, ce sont
les différences d'écoulement entre la phase liquide et solide qui forment la
macroségrégation. Une description précise de ces €coulements est donc nécessaire pour
une estimation précise de la macroségrégation. La microstructure dans ['alliage
d'aluminium est influencée par l'ajout de particules affinantes. Ces particules inoculent
I'aluminium liquide, ils améliorent la germination en proposant des substrats favorables a
la nucléation de la phase solide. La prise en compte du mouvement de ces particules est
nécessaire afin de prédire correctement la microstructure finale. Ce qui, une nouvelle fois,
fait ressortir le role prépondérant des écoulements dans la mise en place des structures de
coulée.
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Puis nous avons pass¢ en revue l'influence des parametres de coulée sur la
macroségrégation et la microstructure. Pour une méme taille de produit, la vitesse de
coulée semble jouer le role le plus important.

Nous avons terminé cette bibliographie par un résumé descriptif des différents modeles qui
ont servi a prédire la macroségrégation en coulée semi-continue. Peu de ces modeles ont
réussi a la prédire sans adapter les parametres de manicre excessive.
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Chapitre 2 : Modeles : modification et création

Ce chapitre se consacre a la construction des outils numériques utilisés pour les
¢tudes réalisées lors du travail de thése. La premiere partie de ce chapitre concerne
I'amélioration du modele du mouvement des grains dans le logiciel Solid. La seconde
partie concerne la construction du modele de porosité qui a été utilis€é pour étudier la
formation de la porosité en coulée semi-continue d'aluminium.

1. Mouvement de la phase solide

Cette partie commence avec la description des équations de la mécanique des
fluides résolues dans la version précédente du logiciel SOLID. Nous verrons ensuite
comment améliorer ce modele pour qu’il prenne en compte l'inertie des grains ainsi que
lI'influence des collisions entre les grains équiaxes sur l'écoulement de la phase solide.
Enfin, nous allons appliquer ce modele de mouvement de la phase solide au cas d'étude
d'une sédimentation de solution dense.

1.1. Mode¢le précédemment implémenté dans SOLID

Le modéle précédemment implémenté dans le logiciel SOLID a été établi avec
plusieurs hypothéses concernant le mouvement de la phase solide. L’inertie des grains est
considérée comme négligeable et les effets de la multiplicité des grains sont simplifiés. Par
ailleurs, I'effet des contacts entre les grains n'est pas pris en compte.

1.1.1  Equations précédemment résolues

Nous allons commencer cette partie en rappelant les équations résolues dans la
précédente itération du logiciel SOLID.

Les équations de continuit¢é moyennées pour la phase solide et pour la phase liquide
s'écrivent :

%(Qsps)+v-(psgs<Vs>s)=Fs (2.1)
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%(91 )+ V-(p1g/(V)')=—T, (2.2)
avec (v,)" la vitesse moyenne intrinséque de la phase k et FS:%(ps gs) le taux de

solidification.

La conservation de la quantit¢ de mouvement pour la phase liquide lorsque le mouvement
des grains est considéré, (gs < gs), s'écrit :

%(plgz<\71>l)+v'(plgl<Vz>l<vl>l): (2.3)
V'(plglulv<‘_;I>I>_CDk(‘7s_\71)_gl V<p>_glrs<‘_;l>l+plgl_g ‘

Lorsque la phase solide n'est pas bloquée, la conservation de la quantit¢ de mouvement
simplifiée pour cette phase s'écrit :

OZCDk(‘_;s_‘_;I)_gsvp-"psgs§+gsrs<vs>s (24)

La simplification de la quantité de mouvement de la phase solide permet une simplification
de la résolution en additionnant les deux bilans de quantit¢ de mouvement, (2.3) + (2.4)
donne :

%(plgl<‘71>I)+v'(plgl<‘71>l<‘71>1> = V-(pigw, V)=V p+png (2.5)

avee pp=p,g,+p/(1-g,) -

La masse volumique de la phase solide est supposée constante. De plus, 1'hypothese de
Boussinesq est considérée ; la masse volumique de la phase liquide est considérée
constante sauf pour le terme de flottabilité ou elle est calculée suivant :

p?:p0(]‘_BT(T_Tref)_BC(C_Cref)) (26)
avec B, le coefficient d'expansion thermique et 3. le coefficient d'expansion solutale.

Les simplifications réalisées permettent d'obtenir la vitesse de la phase solide de manicre
semi-explicite :
4 dgzy ( 1 _gs) b—

~Vop+ 2.7
3CDulRep( P pgg) @7

avec Re, le nombre de Reynolds particulaire :

V.=V +

64



Chapitre 2 : Modéles : modification et création

_ pldg(l_gs)|vs_vl|
= g 2.8)

ou d, est le diametre hydraulique du grain, pris comme le diamétre sphérique équivalent

Re

du grain.

Le coefficient de trainée est calculé suivant [Ni & Beckermann 1993], qui ont utilisé la
relation de Agarwal et O'Neill [1988] :

48Cke<1_gl)
C,=—————+C,
d Re, ie (2.9)s
si g,<0.5
25 7
Cr=7F =3 (2.10)
si g,>0.5
1(1-g,) 1+4.7g, 24(10°—1
Ty g, 1+83g, O GeT (107-1) — o
; ; Re,[1-0.9(0.75—g,)' g,
avec E=0.216Re’*”—0.105Re?*'—— 0124
1+(log,Re, |

Lorsque la phase solide s'est consolidée, sa vitesse est €gale a la vitesse du systéme, soit la
vitesse de coulée dans un contexte de coulée continue. Le bilan de quantit¢ de mouvement
de la phase liquide devient alors :

i(plgl<\_;l>1)+v'(plgl<\_;I>l<‘71>l):

ot
Fu (2.12)
1 I N - -
V'(nglulv<vz>>_7(<V1>_Vp)_glv<p>+nglg_gzrs<vl>
Avec K la perméabilité du milieu poreux (voir chapitre 1 page 44) :
DAS’ g
k=245 9 2.13)
207 (1—g,)
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1.2. Modification du modele

Afin de proposer un modéle plus complet, on commence avec les équations de
conservations microscopiques. Pour une phase solide ou liquide, celles-ci s'écrivent :

Conservation de la masse :

%+V(p?):o (2.14)

Conservation de la quantité locale de mouvement :

L (pv)+V-(p7)=-V p+V T+b (2.15)

Puis les équations sont moyennées suivant le principe des prises de moyennes volumiques
[Ni & Beckermann 1991]. Les détails de la moyenne des €quations sont présentés en
annexe A. Le résultat de la moyenne volumique des équations de conservation donne pour
chaque phase (liquide et solide) une équation de conservation de la masse et une équation
de conservation de la quantité de mouvement.

Conservation de la masse :

pour la phase liquide :

%(glpl)+v'(glpl<‘71>l):_rs (2.16)
pour la phase solide :
%(gsps)+v'(gsps<v1>s)=n 2.17)

Conservation de la quantité de mouvement :

pour la phase liquide :

%(9191<V1>I)+V'(9191<V1>1<Vl>l) =
(2.18)

-V (gl<P1>1)+V'(91M1v<‘71>1>+M?+M1r+91<51>1
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pour la phase solide :

D (gyps (7)) +V-(gops (7)°(¥,)°) =
ot R B (2.19)
—V(g.(p)")+V-(gu. V(7 )+ M+ M +g (b))

avec M| l'échange de quantité de mouvement a l'interface par dissipation des contraintes,

modélis€ comme un terme de trainée entre les grains et le liquide :

et Mi=M‘
P> =
| 1_V5|Cd

Mi=—R(v,—

Vi
3

avec R= (2.20)
4

N

C, est le coefficient de trainée toujours calculé selon Ni et Beckermann [1993].

M £ représente 1'échange de quantité de mouvement a l'interface consécutif au changement
de phase :

M,=T,V, et M.=—M, (2.21)

Pour décrire le mouvement de la phase liquide et de la phase solide, on prend I'hypothése
selon laquelle la pression de la phase solide est égale a la pression de la phase liquide,
P=P_.

Afin de prendre en compte les contacts entre les grains, la phase solide est modélisée
comme un pseudo-fluide. Cette modélisation fait intervenir une viscosité de la phase solide
qui est calculée suivant [Ishii 1977] et al, équation 2.23. Ce type de modélisation a déja été
utilisé dans le domaine de la solidification ([Ni & Beckermann 1993], [Ludwig & Wu
2002] [Vreeman et al. 2000]).

A partir de la loi de viscosité de mélange :

g. ¢
=1 - (2.22)
gs
On extrait la loi de viscosité de la phase solide :
Mm:glul-}-gsus
72.5g§""5IX
»u=tis | i) 229
gS gs

avec g>"™ la fraction maximale d'empilement. Cette valeur est prise égale & la fraction

d'empilement aléatoire de spheres monodisperses, c'est-a-dire, gf "=0.6 .
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La figure 2.1 montre I'évolution du rapport u,/u, obtenu avec le modele de Ishii et pour
d'autres modeles de viscosité disponibles dans la littérature. Pour I'ensemble des mod¢les,
sauf pour le modele de Einstein qui n'est valable que pour les solutions trés diluées, le
rapport augmente avec la fraction solide. Pour la majorité des modéles, cette augmentation
est exponentielle lorsque I'on se rapproche de la fraction de blocage maximale. Seul le
modele de Vand [1948] montre un comportement différent. Une énumération exhaustive
des modeles disponibles dans la littérature a été réalisée par Ionescu et Necula [2009].

Pour le modele de Ishhi, le rapport reste inférieur a 10 jusqu'a une fraction solide de 0,37.
A une fraction solide de 0,5, le rapport est d'environ 30 Pour le cas de I'aluminium, qui
posséde une viscosité a I'état liquide d'environ 1,2 mPa.s™, la viscosité de la phase solide
serait de 36 mPa.s'. Cette valeur de viscosité correspondrait a celle d'une huile végétale a
température ambiante. La forte viscosité de la phase solide va alors introduire une forte
résistance au mouvement et donc ralentir 1'écoulement.

A Ishi 1977

Vand 1948

Einstein 1906
Leighton 1985

Mori et Ototake 1956

: 101_/ /

Viscosité solide sur viscosité liquide, uu_/ 1, [-]
~

100\\ | IR . TR SR
0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6

Fraction volumique solide, g, [-]

Figure 2.1 : Rapport entre la viscosité solide et la viscosité liquide.

1.2.1  Intégration du modéle de croissance de grains a trois phases dans la mécanique
des fluides

La croissance des grains dans le logiciel SOLID prend en compte trois phases, le
liquide interdendritique, le liquide extradendritique et le solide [Bedel 2014]. Il y a donc
maintenant une distinction entre le liquide interdendritique et le liquide extradendritique,
figure 2.2. L'ajout d'une troisiéme phase permet, in fine, de prédire une morphologie des
grains.
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Interdendritic liquid, g;

Extradendritic liquid, g,

Figure 2.2 : Modéle schématique d'un grain avec son enveloppe qui se compose du solide
et du liquide interdendritique. Le liquide extradendritique est situé en dehors de
l'enveloppe du grain.

La prise en compte de la séparation entre les deux liquides ajoute la notion d'enveloppe des
grains ¢, . Cette enveloppe est composée de la phase solide et du liquide

interdendritique. Les relations fondamentales résultant de cette modification sont :

genv: gs+gli
9=9i* 9. (2.24)
g;+9;+9.=1

La fraction interne, g;, équation (2.25), représente le rapport entre la fraction solide et la

fraction d'enveloppe. C'est ce rapport qui caractérise la morphologie des grains. Plus ce
rapport est faible, plus les grains sont dendritiques a l'inverse les grains deviennent
globulaires lorsque ce rapport tend vers l'unité.

_9 _ 9,
genv gs+gli

(2.25)

i

L'ajout d'une troisiéme phase pour la croissance des grains ne modifie que trés peu
la mécanique des fluides si I'on pose des hypothéses sur le mouvement des deux phases
liquides. Si l'on suppose que le liquide interdendritique se déplace avec le liquide
extradendritique, les équations moyennées de transport de la quantité de mouvement pour
les phases liquide et solide restent inchangées. Donc, la configuration en terme de
dynamique des fluides ne change pas, avec le mouvement de la fraction solide et le
mouvement de la fraction liquide composée du liquide interdendritique et extradendritique.
Néanmoins, la morphologie des grains a un impact sur leur mouvement. Cet impact est pris
en compte en modifiant le calcul de la trainée. Le calcul du coefficient de trainée est
maintenant considéré en prenant en compte 1'enveloppe du grain, g,,, . Le coefficient de
trainée est toujours calculé suivant Ni et Beckermann [1993] mais c'est 1'enveloppe du
grain qui est maintenant considérée.
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Les relations sont modifiées comme suit :

48C
Cd:M-I-Cie (226)
Re

Sl genv<0'5
Cke:% et Cie:% (2'27)

Sl genv>0'5
o 1(1-g)" 1447 g0, - _ 24(10°~1) (2.28)

ke — fe™ .
2 g, 1+83g,, Re(1-09(0.75g,)' " gun|

Cette modification permet de prendre en compte naturellement 1'effet de la morphologie du
grain sur son déplacement. En effet, pour une méme fraction solide, g,, un grain

dendritique expérimentera plus d'effet de trainée a cause de a son enveloppe plus
importante. Il sera donc ralenti par rapport a un grain globulaire.

La loi de viscosité solide est également modifiée suivant le méme principe, on
prend maintenant en compte la fraction d'enveloppe a la place de la fraction solide :

" g ~2.5m
o= ! (1——) ~(1-g,) (2.29)

e e

b, max

avec g, la fraction maximale d'empilement toujours égale a 0,60.

Le terme de gravité n'est pas modifié par I'ajout de la nouvelle phase. On considére
qu'il n'y a que la fraction solide de lI'enveloppe qui joue un réle pour la flottabilité du grain.
Les équations de conservation de la quantité de mouvement sont trés peu modifiées, avec
d

seulement le terme de viscosité¢ solide (u,, ) et le terme de trainée ( M, ) qui sont

modifiés, elles se réécrivent :

%(gzpz<\7’l>1)+v.(glp1<\—;l>l<‘—;l>z) _
| v+ M4+ M +q, (b)) (2.30)
_V(91<P1>)+V-(91M1V<vl>)+MI+MI+gl<bl>

i(gsps<\_;s>s)+v'(gsps<‘_;s>s<‘_;s>s) =

ot . . (2.31)
~V(9,(p)")+ V(g V (V.)*)+MC, + M +g,(b,)’
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1.3. Résolution des équations de transport de quantité de mouvement pour
les phases liquide et solide

Afin de résoudre le systeme d'équations aux dérivées partielles (EDP), (2.16) (2.17)
(2.18) (2.19), qui régit la mécanique des fluides, nous devons utiliser un algorithme de
résolution propre aux problemes multiphasiques. Plusieurs de ces algorithmes existent dans
la littérature. Une description détaillée de ces algorithmes peut étre trouvée dans l'ouvrage
de Yeoh et Tu [2009].

L'algorithme IPSA, qui est une extension de l'algorithme SIMPLE, se base sur la technique
de « correction de la pression ». Il a été utilisé pour résoudre ce systeme d’équations. Cet
algorithme repose sur I’hypothése d'un champ de pression égale entre les phases solide et
liquide. Toutefois, les équations de conservation de la quantit¢ de mouvement des phases
liquide et solide, équations (2.18) et (2.19), sont couplées a travers 1'échange de quantité de
mouvement induit par la trainée. Ce couplage doit étre pris en compte lors de la résolution
des équations. Une prise en compte explicite du couplage peut mener a des problémes de
convergence de la solution [Karema & Lo 1999]. C'est pourquoi le couplage pour le terme
de trainée est trait¢ de manicre semi-implicite.

Le systéme, une fois discrétisé suivant la méthode des volumes finis, s'exprime
sous la forme :

Conservation de la quantité de mouvement pour la phase solide :

n— P
apup =D, U, +Ry(up)' " +g AV, Z—Lw ppg+a,uy’ (2.32)
aSP:an a;b+znb gonnb+ap0_Rsl_Msl (233)
Conservation de la quantité de mouvement pour la phase liquide :
n-1) OP| | 1 (t-1)
aply =D, ay, U, +R, ()" '+ g, AV, T b3 | FIoPP g0, (2.34)
A=, G+ 2. GupFu+a,0—Ry— M, 2.35)

avec R, le terme d'échange de quantité de mouvement induit par la trainée et M, celui

induit par le changement de phase.
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Conservation de la masse pour une phase :

k kY (k ky-1
diotita A~ ghptutan,=r, G0 IaY, 230

avec I', le taux de changement de phase (I',=—T,)

Nous allons maintenant décrire succinctement les étapes de l'algorithme IPSA.
Premierement, on exprime les vitesses indépendamment de la phase considérée :

k k
k App Upp k Avp oP k
1= ¥ ax LB 2.
=2 a T axL P (2.37)
1 m\n— _
avec Bﬁ:F(ka(up) g AV *gippg+a,.uy ).

P

On pose les relations de corrections de la pression et des vitesses :

u=u+u' , u'=u—u
P=P +P' ,P'=P-P
avec l'indice * qui correspond a la prédiction et I'indice ' qui correspond a la correction.

(2.38)

Nous avons donc la formulation du calcul de la prédiction des vitesses :

Kok .

Jox AUy, AV, 0P L k

Uy =), +g +BY (2.39)
b al; p CII;, Ox

et selon (2.37), (2.38) et (2.39), celle de la correction de la vitesse qui s'exprime :

Kok

K AUy, AV, 0P’

Up=, L g, axL (2.40)
P p

En utilisant la méthode SIMPLEC on définit le terme de correction de vitesse comme :

k OP'

g AV L
= 0X :—dk’”aP'L 241)
Cod=) a7 Ox

Avec la relation (2.38), 1'équation de conservation de la masse se réécrit :

((gll;pl;)_(gl;pl;)til)AVP (2.42)

gepe (e +ue JAA,— g, py (Ul +u, ) A A, =T~ n
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En sommant cette relation sur les deux phases présentes et en utilisant I'équation (2.41), on
obtient :

=1 ox

2
X gholul AA +z gholdi S

2 oP'
Y gl an,~Y ghpidte 08 LAA
k=1

AA, (2.43)

W

ZZ: ( gppP (gppP)t 1)AVP
k=1 At

En regroupant les termes connus ou prédits, I'équation précédente devient :

—Z geps ’;“aap AA +Z g ok ’;V“@ap LAA +ZR =0 (2.44)
avec :
2 k k k k\t—1
- AV
> Rimgitut'a Acegipbat A, 0RO AV, 249
On exprime les gradients de pression selon un schéma centré :
oP' _ p ’I_P ’P
ox |~ Ax,, (2.46)
On peut alors définir I'équation de résolution de la correction de pression :
2
af,P ’P:Z aan'NB_Z Ri (2.47)
NB k=1
avec
AAnb
_Z gnbpnb nb AXx (248)
NB P

La figure 2.3 présente l'algorithme de résolution du schéma IPSA. Premiérement, on
calcule la prédiction des vitesses u~ (équation (2.39)) a partir de la prédiction du champ de
pression P’ . Puis on calcule la correction de pression P' (équation (2.47)) a partir des
vitesses prédites. Ensuite on calcule la correction des vitesses u' avec la relation (2.41).
Enfin, on corrige les vitesses et le champ de pression.
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Y

Calcul prédiction vitesses liquide

1
P

+B

P

1 ¥ *

% _ AUy, AV, 5P
Up _znb 1 +gp 1 0

aP aP ~

* Prédiction

Calcul prédiction vitesses solide

s s *
uS*_Z anbunb_l_ s AVp oP
P nb s p S
a, a, oXx
|

| J

3

S
+B,
P

Calcul de la correction de pression

2

k (A ' k

aPP P—Zaan NB_ZRP
NB k=1

v Termes de
Calcul de la correction des vitesses correction
k' k,u 6P'
=—d " ——
i # BE
v
Correction vitesses et pression Carrartio
u=u+u'
P=P +P'

o<_Convergence

t=t+At

Figure 2.3 : Algorithme de résolution du schéma IPSA.
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1.4. Application en mécanique des fluides

Afin de valider l'implémentation en mécanique des fluides, nous avons réalisé¢ une
comparaison avec des résultats expérimentaux disponibles dans le contexte de la
sédimentation d'un écoulement dense de particules [Pham Van Bang et al. 2006]. Ces
résultats seront comparés aux résultats expérimentaux et aux résultats numériques
présentés par Chauchat [2007] dans son travail de these.

L'expérience consiste a mesurer le déplacement des interfaces lors de la sédimentation
d'une suspension trés dense de billes dans une solution aqueuse. Deux interfaces sont
mesurées : 1'élévation du front de blocage des billes et l'abaissement du front clair.
L'expérience fait 10 cm de hauteur mais la suspension ne monte qu'a environ 5,5 cm a
partir du fond et la partie supérieure contient uniquement du liquide. L'ensemble du
domaine est considéré pour la simulation. Le tableau 2.1 énumeére les différents parameétres
physiques de l'expérience. Des conditions de paroi comme conditions limites sont
appliquées sur toutes les surfaces et pour les deux phases, vV,=V,=0. Une condition limite
de glissement sur les parois verticales pour la vitesse de la phase solide a aussi été testée et
aucune différence notable dans I'écoulement n'a pu étre observée.

Tableau 2.1 : Parametres physiques et initiaux de l'expérience de Pham Van Bang et al.
[2006].

hauteur de I'expérience 10 [cm] |Largeur durécipient |22 x22 [cm]
hauteur de la suspension |~5,5 [cm] |masse vol. liquide, ps 950 [kg.m-3]
diamétre des grains 145 [um] |masse vol. solide, p, 1050 [kg.m-3]
fraction solide initiale 0,48 [-] viscosité du liquide, w, |0,2 [Pa.s]
fraction de blocages 0,6 [-]

La figure 2.4 montre 1'évolution de la fraction solide au temps 500 s, 1000 s et une
fois que les billes ont fini de sédimenter, avec les interfaces repérées en mauve. Le front de
blocage monte relativement rapidement a cause de la forte fraction volumique de sphéres
déja présentes a 1'état initial. Quant au front clair, il n'a qu'une faible amplitude d'évolution.
Dans un premier temps, 1'écoulement des billes est quasiment rectiligne, figure 2.4.a, puis
I'écoulement devient plus complexe avec de multiples boucles de recirculation lorsque
l'espace entre les interfaces se réduit, figure 2.4.b.
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Figure 2.4 : Evolution de la fraction solide en fonction du temps : a l'état initial (a), aprés
500 s (b), apres 1000 s (c) et apres le blocage de toutes les billes (d). Les lignes de
courants représentent l'écoulement des billes.
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Figure 2.5 : Comparaison de l'évolution de la position des interfaces en fonction du temps
entre les résultats du modele, les résultats expérimentaux de Pham Van Bang et al.
[2006]et ceux numériques de Chauchat [2007].

La figure 2.5 présente une comparaison de 1'évolution en fonction du temps entre
les résultats du modéle, les résultats expérimentaux de Pham Van Bang et al. [2006] et les
résultats numériques de Chauchat [2007]. On obtient une trés bonne prédiction de
I'évolution des interfaces comparée a 1’expérience et la vitesse de sédimentation des billes
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n'est que trés faiblement surestimée. La différence de prédiction avec le modéle de
Chauchat est liée au choix du modele pour calculer le coefficient de trainée.

Ce résultat nous permet de valider le modele de mécanique des fluides implémenté dans le
logiciel Solid et les modifications apportées.
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2. Modeéle de prédiction de la porosité en DCC

La présentation du modele de porosité est scindée en deux, avec une premicre
partie centrée sur la description des phénoménes physiques pris en compte et sur les
hypotheses retenues, suivie d'une deuxieme partie avec une application a un cas 0D afin
d'expliciter le fonctionnement du modéle.

2.1.  Création du modele de prédiction de la porosite

2.1.1  Evolution de la concentration en hydrogéne dissout

Nous avons vu que la treés faible solubilité de I'hydrogéne dans le solide était
responsable de I'augmentation de la concentration en hydrogéne dans la phase liquide. Le
coefficient de partage k, est le rapport entre la concentration a I'équilibre en hydrogeéne
dissout dans la phase solide et dans la phase liquide. Le coefficient de partage s'obtient :

_Cu

k
chH

(2.49)

Le modele développé considére ce coefficient comme constant tout au long de la
solidification. Différentes valeurs de ce coefficient pour différents alliages peuvent étre
trouvées dans le tableau 1.3 page 13.

2.1.2  Evolution de la solubilité et de la composition d'équilibre

La solubilit¢ et la composition d'équilibre réfeérent physiquement a la méme
grandeur. Cependant, nous préférerons utiliser le terme « solubilité » lorsque I'on se référe
a la composition d'équilibre par rapport a l'environnement extérieur et « composition
d'équilibre » lorsque 1'on se référe a 1'équilibre par rapport aux pores ou aux germes.

La composition d'équilibre en hydrogene dissout est calculée suivant la loi de Sievert, voir
partie chapitre 1 page 10 :

Xy=S,(T)4/=2 (2.50)
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avec X 'Ii la composition d'équilibre, S, la constante de Sievert, P, la pression du milieu

gazeux et P, la pression de référence (1 atm).

La loi de Sievert fait intervenir une constante, appelée constante de Sievert. Dans le cas de
'aluminium, cette constante peut étre calculée suivant Carpentier [1994] :
1
S,(T)= (2.51)
1 .
Kufu

avec K la constante de dissociation et f lﬂ le coefficient d'activité de I'hydrogene.

La constante de dissociation, K, , calculée d'apres Ransley et Neufeld [1948] :

5872
In K, =>"=+3.284 (TenK) (2.52)

Le coefficient d'activité de I'hydrogene, f IH , représente l'influence des ¢léments de l'alliage

sur la composition d'équilibre. Dans le cas de l'aluminium pur, ce coefficient vaut 1.
Lorsque des ¢léments sont ajoutés, ce coefficient d'activité est calculé avec le modele
WIPF proposé par Sigworth et Engh [1982] (voir chapitre 1 p. 15) :

Neh

log, fy=2 ey Ci+ry(Cl) (2.53)
i=1

avec e, et r, les coefficients du premier et second ordre d'interaction. Les valeurs de ces

coefficients pour différents éléments d'addition sont listées dans le tableau 1.5 page 17.

La pression a l'intérieur du pore est calculée suivant la loi de Laplace :

2YIg

r courb

P,=P+ (2.54)

avec y,, J/m? la tension superficielle entre le liquide et le pore, et r le rayon de

courb

courbure du pore.

En associant I'équation (2.52), (2.53) et (2.54) dans (2.50), on obtient pour la loi de

Sievert :
}P +2y, /
X =1 172 Yig T coury (2.55)

1 K P,
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2.1.3  Germination de la porosité

Dans le modele développé la germination est hétérogene. Elle s'effectue sur un
certain nombre de germes présents dans I’aluminium liquide. Ces germes sont supposés
étre différents oxydes ou peaux d'oxydes qui se sont formés au préalable avant 1'étape de
coulée.

On caractérise ces germes par un rayon critique de germination ( r,; ) et par une densité

volumique ( N, ).

Pour savoir si le critére de germination est respecté, on calcule la composition d'équilibre

N . gmr
en hydrogene dissout par rapport aux germes, X, :

P+2y,/Ir

X=s ot (2.56)

eq v P
0

Puis, cette composition d'équilibre est comparée a la composition effective dans le liquide.
Si la composition dans le liquide est supérieure, la sursaturation en hydrogeéne dissout est
suffisante et le critére de germination est satisfait :

Chy>Xa" (2.57)

eq

Le rayon critique modifie directement le critére de germination. C'est donc un parameétre
important pour le déclenchement de la germination. Plus ce rayon est important, plus la
sursaturation nécessaire a la germination est faible, voir figure 1.11 page 24. Un rayon
important peut signifier une oxydation importante du bain, avec beaucoup d'oxydes trés
efficaces pour la germination de la porosité.

La microstructure peut limiter la germination. Lorsque la microstructure est tres
fine, la germination est plus difficile par le faible rayon de courbure disponible.

Cet effet est pris en compte en modifiant le rayon critique de germination lorsque
I'espacement disponible entre les grains est inférieur au rayon critique. Ce critére peut se
mettre sous la forme :

. 3D
rcrit: min (rcril b rCouturier) (258)

.. e 3D . ,
avec r., le rayon critique initial et rg,,.... l'espacement entre les grains donné par le

crit

modele de Couturier pour des sphéres (voir chapitre 1, page 27).
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Il est important de noter que le rayon critique de germination représente également le rayon
initial des pores aprés la germination.

2.1.4  Mouvement des germes

Une particularité du modele est la prise en considération du mouvement des germes
qui servent a la germination. Dans une premiere approximation, ces germes se déplacent
avec le liquide. Leur diametre est considéré comme suffisamment faible et leur masse
volumique suffisamment proche de celle du liquide pour que le nombre de Strokes soit tres
inférieur a l'unité, St <1 . Cependant la masse volumique des oxydes peut étre beaucoup
plus importante que celle de I'aluminium liquide. De plus ils peuvent avoir un diameétre
important. Par exemple, on peut prendre le cas de I'oxyde d'alumine (AI203) qui présente
une masse volumique de 3970 kg.m™ pour un diamétre moyen de 20 um ou un aluminate
de magnésium (MgAI204) qui posséde une masse volumique de 3600 kg.m> pour un
diamétre moyen de 50 pm. Pour ces types d'oxydes, I'hypothése d'un déplacement avec le
liquide peut €tre remise en question. Nous verrons dans le chapitre 4 1'effet de la prise en
compte du mouvement propre de ces particules sur la porosité.

Le mouvement et la consommation des germes suit I'équation de bilan :

%(Ngrm)"-v'(vINgrm) = N(I) (259)

L0} . .
avec N le taux de germination des pores.

2.1.5  Croissance des pores

En coulée continue, la vitesse de solidification n'est pas uniforme. Il peut donc étre
intéressant de prendre en compte la limitation de la croissance des pores par la diffusion de
I'hydrogeéne. Pour ce faire nous allons utiliser le modele développé par Carlson et al. [2007]
dont nous allons maintenant proposer une rapide description.

Suivant le principe de moyenne volumique proposé€ par Ni et Beckermann [1991], une
¢quation de conservation de la masse d'hydrogéne en phase gazeuse pour les pores peut
étre écrite :

ech

0 0

- S, p D)
2-(9,0,C1)+V (9,7,0,Ch, |2 X0 - (g,p, )+ =2—(Cly = X)) (2.60)

. . . h . .
avec Cj; la concentration en dihydrogéne dans le pore, S, l'air d'interface entre les
2

Ip
pores et le liquide par unité¢ de volume, Dfi le coefficient de diffusion a travers le liquide,
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et I, la longueur de diffusion dans le liquide a l'interface pore-liquide. Il est suppos€ que
la diffusion de I'hydrogeéne a travers la phase solide est négligeable. Les deux termes de
droites de I'équation (2.60) correspondent respectivement au mouvement de l'interface
pore-liquide et a la diffusion de 1'hydrogene dissout a travers le liquide vers le pore. La
résolution de I'équation (2.60) pour la croissance massique des pores par unité¢ de volume
donne :

o )_Sifhp,DlH (Cy—Xy)  g,p, OCh
a gp,Pp)= +

L, Ch-Xy Ch—-X, Ot

(2.61)

L'hydrogeéne est considéré comme le seul gaz présent dans les pores, donc C‘P’,z:l
1'équation (2.61) se simplifie :
Sy P Dy (Chy=Xiy)
1
L, 1-X,

0 _
a(gp pp) -

(2.62)

L'aire d'interface entre les pores et le liquide est calculée suivant Carlson et al. [2007] :

SY'=4n N, (rin ) (1—g,)" (2.63)

avec r¥ le rayon équivalent sphérique des pores. Dans cette relation (1—g,)" représente

equi
la fraction de surface des pores recouverte par le solide et ne participe donc pas au transfert
par diffusion. m est un parametre qui représente 1'intensité du recouvrement par le solide.

Plus il est élevé, plus la surface d'échange est réduite, voir figure 1.18 page 31.

La longueur de diffusion est prise comme égale a un rayon équivalent sphérique :

l,=ro (2.64)

equi

Cette expression de la longueur de diffusion est basée sur le résultat analytique quasi
stationnaire de 1'épaisseur d'une couche limite autour d'une sphere [Carlson et al. 2007].

2.1.6 Interaction avec la microstructure

La phase de croissance d'une porosité une fois germée comprend deux étapes. Une
premicre étape de croissance libre sans interaction avec les structures de solidification et
une deuxiéme étape avec interaction. Lors de cette étape, a chaque instant de la croissance
du pore, nous considérons que le rayon de courbure du pore s'adapte a 1'évolution de la
microstructure.
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La figure 2.6 montre schématiquement I'évolution d'un pore et I'évolution de la
microstructure. Lors de sa germination, le pore est considéré comme sphérique, figure
2.6.a. Si l'on considére les grains comme sphériques et arrangés spatialement suivant un
réseau cubique simple, il est possible de calculer leur espacement avec le modele de
Couturier (chapitre 1 page 27). Comme la microstructure et le pore croissent en méme
temps, le pore va naturellement se retrouver en contact avec les grains, (b) figure 2.6. Le

contact
p

continuer de croitre, il devra adapter son rayon de courbure a la microstructure. On
considére alors que le rayon de courbure du pore est imposé par l'évolution de la
microstructure. Ce rayon s'obtient en utilisant la méme relation géométrique définie par
Couturier, modifié par les observations expérimentales de Meidani [2013] voir chapitre 1
page 29. La croissance des pores continue jusqu'a l'apparition de la phase eutectique, ou la
porosité se retrouve figée.

o0

(a)

diamétre du pore a ce moment est appelé, r . Aprés le contact, si le pore veut

Figure 2.6 : Evolution du pore lors de sa croissance. Lorsque le pore rentre en contact
avec la microstructure, son rayon de courbure est altéré. Etape (a) début de croissance
sphérique des pores, étape (b) contact entre les pores et la microstructure, étape (c)
croissance contrainte des pores.

La figure 2.7 montre le principe de fonctionnement du modele de Couturier pour
des sphéres. Les quatre sphéres grises représentent les grains dans un arrangement cubique
simple. La sphére bleue au centre posséde un diametre qui correspond a l'espacement
maximal disponible entre les spheres. Le modéle prend en compte l'interpénétration des
sphéres apreés une certaine fraction solide. Une description détaillée de ce modele est
disponible dans Meidani [2013]. Avec ce mode¢le, le rayon de courbure est alors une
fonction de la fraction solide et de la taille des grains (ou de la densité de grains) : plus la
taille des grains sera faible, plus le rayon de courbure imposé aux pores sera faible.
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Figure 2.7 : Représentation d'une sphere dans ['espacement maximal permis par un
arrangement cubique simple de quatre spheres, d'apres Meidani [2013].

A la fin de la solidification, nous obtenons donc deux rayons. Le premier

‘ ‘ 3 1/3 )
correspond au rayon équivalent sphérique final des pores rzzziz (ﬁ) , et le deuxieme
T
p

contact

correspond au rayon de contact définit précédemment r),

. Le rapport de ces deux
rayons exprime donc une morphologie des pores :

Mo=r$"r" (2.65)

Plus ce rapport est supérieur a l'unité, plus les pores adoptent une morphologie tortueuse. A
lI'inverse, plus le rapport est proche de 1'unité, plus les pores sont sphériques. Cette
indication morphologique liée au diameétre final des pores permet d'avoir des informations
sur l'historique du pore. Une taille importante d'un pore avec une morphologie sphérique,
indiquerait qu'il a germé tot et que son diamétre est ensuite resté pratiquement constant.

2.1.7 Résume des relations

Le tableau 2.2 résume les différentes relations utilisées dans le modele de porosité.
Le mode¢le a ét¢ implémenté de maniére non-couplée a la solidification, 1'apparition de la
porosité ne modifie pas les écoulements. De plus, afin d'accélérer les calculs, la
solidification est considérée comme ayant atteint un régime stationnaire. Seulement les
champs liés a la porosité ( g, , Cl,j , N,, N, )sont calculés.

gmr

L'implémentation numérique du modele de porosité dans le logiciel Solid est détaillée dans
'annexe B.
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Tableau 2.2 : Liste des relations utilisées dans le modele de porosité.

P+2y Ir, .
Calcul de la composition d'équilibre Xg =S, %
0
Sech Dl Cl _Xl
Calcul de la croissance des grains i(gp pp) =2 PiTn ( i ; E)
ot L, 1-Xy
Surface d'échange S;Ch p=47nN, (rZZZi)Z (1—g,)"
Longueur de diffusion l,= rZ’;Zl.
Rayon de courbure avant contact ¥ courb ZrZ;Zi
Rayon de courbure aprées contact I cour, = fCt ( Js, rs) (Modéle Meidani)

2.2.  Application a un cas 0D

Afin d'illustrer le fonctionnement du modele, nous allons l'appliquer a la
solidification d'un alliage de cuivre Al-5wt.%Cu pour une géométrie 0D. Pour cette étude,
nous considérerons un systeme fermé¢. La quantité totale d'hydrogene reste donc constante
et on peut écrire le bilan :

PiCh=0iPiCru*gsp.Cii* g, P, (2.66)
initiale dissoute gazeuse

Le chemin de solidification de I'alliage est donné par le modele de Scheil-Gulliver ou l'on
considere un mélange parfait dans le liquide et une diffusion nulle du soluté dans le solide :

C=Co(1—g,)*" (2.67)
et
g (T):l—(—T_Tf )"il (2.68)
s T“q—Tf )

Le tableau 2.3 liste les différents parametres utilisés pour cette étude. Les masses
volumiques de la phase liquide et solide sont prises égales et constantes. La pression est
considérée constante et valant 1 atm. Le choix du taux de refroidissement a été fait pour
étre dans la gamme des refroidissements rencontrés en coulée semi-continue d'aluminium.

85



Chapitre 2 : Modeles : modification et création

Tableau 2.3 : Paramétres thermodynamiques et paramétres du modeéle de porosité.

Alliage Al-5wt.%Cu

Modg¢le porosité

k [-] 0,173 ', [wt%] |3.10°

m [PCwt 339 Fou  [um] |10
%]

T,, [°C] 548.2 N g [m?] 10"

T4 [°C] 660 m L1 |2

cl. [wt.%'] |5 Yo [N.m™'] 0,9

N, [’ 10"

0, [kg.m™] |2388

dTlds [°C.s'] |1

La figure 2.8.a représente le diagramme binaire d'ou les paramétres de
solidification de l'alliage ont été extraits. La figure 2.8.b représente I'évolution de la
fraction solide et de la composition liquide en cuivre en fonction de la température. Pour
cette concentration nominale de cuivre, le modele de Scheil-Gulliver prédit environ 10 %

de phase eutectique.
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Figure 2.8 : (a) Diagramme binaire Al-Cu. (b) Chemin de solidification obtenu avec le
modeéle de Scheil-Gulliver pour un alliage Al-5wt.%Cu.

Les courbes de la figure 2.9 montrent I'évolution de la porosité obtenue avec le
modele. La figure 2.9.a décrit I'évolution des compositions et des concentrations en
hydrogéne dissout et la figure 2.9.b décrit I'évolution de la fraction de porosité et des
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différents rayons en relation avec la porosité.

La solubilité, figure 2.9.a, diminue sous l'effet combiné de la baisse de température et de
l'enrichissement en cuivre du liquide. En effet, le cuivre est un ¢élément d'addition qui
diminue la solubilit¢ de I'hydrogéne dans les alliages d'aluminium. La composition en
hydrogéne dissout dans le liquide augmente avec la ségrégation lors de la croissance de la
phase solide. Lorsque la composition est supérieure a la solubilit¢ (ici a T = 637 °C ~
g:=0,31), le liquide est saturé en hydrogéne dissout. Cependant, la germination
n'intervient que lorsque le critére, équation (2.57), est satisfait, c'est-a-dire, lorsque la
composition du liquide est suffisante pour vaincre la barriére de germination liée aux effets
de courbure (ici a T = 630 °C ~ g, = 0,50). Cette barriere est calculée par rapport au rayon
critique des germes.

10 ; 1.6 110
® | Cy 1 —
2T — X 14k 1
? i I
o - -190
o o8kl I ] XH N A i
sF L Solubilité |, 2F E
. £ 1
Ex 2. o[ 70 o ¢
83 o 10 1 F e
5 g 3
5
- o o8| 1 8
= k-] -50 3
() c ES
& 2 o6 — 1
2 S b .
= ® 5
3 w g, 430 2
i 0.4 sph 1 &
@ ' equi
3 [ 1
g- 3 ' : 02k : model
E I Germinati —— DD : @ |— . |]1”
8 ermination ] N : courb | |
GEL_ % 5 T 55 | I L I i P IR I | !
640 620 600 580 560 548 %840 620 600 580 560 548
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Figure 2.9 : (a) Evolution de la solubilité, de la concentration en hydrogéne dissout C,,
de la composition d'équilibre de germination X3" et de la composition d'équilibre par
rapport aux pores X', en fonction de la température. (b) Evolution de la fraction
volumique de porosité g,, du rayon de courbure ., , du rayon équivalent sphérique du

h \ . 3D .
pore re et du rayon obtenu par le modéle de Couturier r,.., en fonction de la

température.

La figure 2.9.b expose les différentes étapes de 1'évolution de la porosité. La
premiére phase, (1), correspond a I'étape de pré-germination, la porosité ne s'est pas
développée car le critére de germination n'est pas rempli.

La deuxiéme phase, (2), correspond 4 la croissance sphérique des pores. A partir du rayon
initial (ici 10 um) les pores croissent. Le début de la croissance sphérique est trés rapide,

car le liquide est fortement saturé en hydrogéne dissout, le terme (Cj— Xj;)/ (1—X IH) de
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1'équation 2.62, est important et provoque une rapide croissance.

Puis, dés que le pore rentre en contact avec la microstructure, ce qui est matérialisé par le

sph
equi

. 3D . . , P
croisement entre r.... et r, ., la croissance est contrainte et débute la phase (3) (icia T =

2", est d'environ 65

3D
model >

614 °C et g, = 0,68). Dans notre cas, le rayon de contact des pores, r

um. D¢s lors, le rayon des pores est imposé par le modele géométrique, r voir section

2.1.6 page 82.

Lorsque la croissance eutectique commence, phase (4) (qui n'est pas visible sur la figure
2.9.b car a température constante), la porosité est considérée comme n'évoluant plus.

Dans le cas ¢étudié, on obtient une fraction finale de pore d'environ 1,4 %. Le rayon
sphérique équivalent final est d'environ 70 um. Dans ce cas d'étude, les pores exhiberaient
une morphologie trés sphérique avec un rapport, équation (2.65), d'environ 1,1. La légere
diminution de la porosité visible sur la figure 2.9.b est liée a la forte contrainte exercée par
la microstructure dans ce cas. En effet, en fin de solidification, le rayon de courbure
imposé aux pores est petit, ce qui entraine une forte pression a l'intérieur des pores. Cette
forte pression augmente la masse d'hydrogene dans les pores (loi des gaz parfaits) et
diminue le volume global de la porosité. Cet effet reste cependant limité.

2.3. Bilan mod¢le de porosite

Nous venons de détailler les ¢léments constitutifs du modele de porosité
implémenté dans le logiciel Solid. Les détails de I'implémentation sont disponibles dans
l'annexe B. Puis, nous avons appliqué ce modéle a un cas 0D afin de décrire un résultat. A
partir des données d'entrées : la composition initiale d'hydrogene et les caractéristiques des
germes (densité et rayon critique), le modele prédit une fraction volumique de pore et des
informations concernant la morphologie des pores, le diamétre €équivalent et un rapport
morphologique. Dans le chapitre 4 nous appliquerons ce modele a la solidification
d'alliages d'aluminium en coulée semi-continue.
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Chapitre 3 : Prédiction de la macroségrégation et
de la microstructure

La formation des microporosités est fortement conditionnée par la croissance
simultanée des structures de solidification. Les caractéristiques de la microstructure du
solide (taille de grains, morphologie, espacement des bras de dendrite) posent une
contrainte a la germination et a la croissance des microporosités. De plus, I'évolution de la
composition chimique du métal liquide, en éléments d'alliage ainsi qu'en hydrogene, due a
la microségrégation pendant la solidification, a une forte influence sur la solubilité¢ de
I'hydrogene et donc sur la cinétique de germination et de croissance des pores. Les
hétérogéneités macroscopiques (a 1'échelle du produit coulé¢) de microstructure et de
ségrégation peuvent donc étre des phénoméenes importants a 1'origine de la formation et de
la distribution des porosités dans le produit. Ce chapitre est consacré a la prédiction des
structures de solidification en coulée semi-continue. L'outil de modé¢lisation nous permettra
d'étudier le role de la dynamique du mouvement et du blocage des grains équiaxes dans la
mise en place de la macroségrégation et des hétérogénéités de microstructure. L'influence
de la morphologie des grains équiaxes sur la formation de la macroségrégation sera
¢galement analysée. L'objectif de ce chapitre est double : contribuer a la compréhension du
transport des grains dans la coulée semi-continue et analyser l'influence des hypothéses de
modélisation sur la prédiction de la macroségrégation et de la microstructure dans ce
procédé.

La premiére partie portera sur I'é¢tude de la solidification d'une plaque d'alliage 7449 base
Al-Zn. Cette partie se concentrera sur la macroségrégation et sa formation lors de la
coulée. L'apport des modifications du modele de mouvement des grains sera étudié en
détails par des comparaisons avec l'ancien modele.

La deuxiéme partie repose sur des comparaisons expérimentales obtenues pour la
solidification de billettes d'Al-Cu. Cette partie s'intéressera particulierement a 1'influence
de la morphologie des grains sur la formation des structures de solidification.

1. Dynamique du mouvement des grains équiaxes dans la zone
pateuse

Dans cette étude, nous allons dans un premier temps identifier l'influence des
différents termes, d'inertie et de contrainte dans la phase solide, ajoutés a 1'équation de la
conservation de la quantit¢ de mouvement de la phase solide, voir chapitre 2 page 66. Afin
d'exposer cette influence, chacun des termes de 1'équation sera isolé.
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Dans un deuxieéme temps, nous analyserons I'impact du blocage des grains équiaxes sur
I'établissement de la macroségrégation lors de la solidification en coulée semi-continue.
Cette analyse sera basée sur une étude paramétrique de la fraction solide de blocage des
grains. Cette étude est basée sur le cas prototype de la coulée d'une plaque de l'alliage
7449, déja utilisé dans des études précédentes [Zaloznik et al. 2011].

1.1.  Description du cas d'étude

Nous allons étudier la solidification d'une plaque de 350 mm d'épaisseur d'alliage
7449. L'alliage a été modélisé comme un équivalent binaire Al-8.375Zn wt. %. Le chemin
de solidification de 1'alliage binaire a été¢ adapté afin de correspondre a celui de l'alliage
7449 grace une modélisation avec un modele Calphad [Zaloznik et al. 2011]. L'évolution
des masses volumiques a également été adaptée afin de correspondre a celle de 1'alliage
7449. L'alliage est inoculé avec 0,4 kg.t" de l'affinant Al-Ti-C. La morphologie des grains
est supposée globulaire. La figure 3.1 représente schématiquement la plaque étudiée.

1 Ménisque : 10 mm
b Contact moule : 25 mm

=

Il Contact air : 43 mm

ol

Contact eau : 722 mm

I
2600 mm
Veast = 79 mm/min

cast

Figure 3.1 : Schématisation de la plaque étudiée, 2600 mm de large pour 350 mm
d'épaisseur [Zaloznik et al. 2011].

Le domaine de simulation est en 2D, et la largeur étant fortement supérieure a
I'épaisseur nous supposons que la solidification est bidimensionnelle. L'utilisation d'une
symétrie axiale permet de réduire le domaine de simulation a une demi-épaisseur de
plaque. L'hypothése d'une symétrie axiale a été vérifiée par plusieurs calculs sans cette
condition. Les résultats étaient identiques a ceux obtenus avec la condition de symétrie. Le
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maillage est composé de 87 mailles sur 1'axe X et 212 mailles sur l'axe Y afin de garantir
des mailles de 2 mm x 2 mm dans la zone pateuse, bloquée et liquide.

Tableau 3.1 : Données thermophysiques et parametres utilisés pour ['étude.

Diagramme de phase (pseudo binaire Al-Zn)

Composition nominale en Zn, C, 8,375 wt.%
Température de fusion de l'aluminium pur 677,8 °C
Température eutectique 477,55 °C

Pente du liquidus -6,05 °C.wt.%"
Coefficient de partition 0,257 -
Données thermophysiques

Chaleur spécifique (solide et liquide) 1300 Jkg' K
Conductivité thermique dans le solide 185 W.m"' K
Conductivité thermique dans le liquide 75 W.m' K
Chaleur latente de fusion 3,6.10° Jkg!
Coefficient d'expansion thermique, Br -1,5.10* °C'
Coefficient d'expansion solutale, B¢ 1,23.10° Wt.%!
Viscosité dynamique 1,28.10° Pa.s
Coefficient de diffusion du Zn dans le liquide 5,66.107 m2.s™
Coefficient de diffusion du Zn dans le solide 5,60.10" m2.s™!
Coefficient de retrait By = (ps-p1)/ ps 5,7 %
Longueur caractéristique pour la perméabilité 100 um
Coefficient de Gibbs-Thompson 1,9.107 K.m
Parameétres du procédé

Température de coulée 684 °C
Vitesse de coulée 75 mm/min
Coefficient de transfert, ménisque 0 W.m?2K"!
Coefficient de transfert, contact moule 2000 W.m2K"!
Coefficient de transfert, contact air 30 W.m?2K!
Parametres numériques

Taille du domaine (X-Y) 0,175-0,800 m'm
Nombre de cellules, Y-Y 87212 -

La vitesse d'alimentation en aluminium liquide est uniforme sur toute la partie

supérieure. Cette vitesse est calculée a partir d'un bilan de masse a chaque itération et
prend donc en compte le retrait de solidification. Les conditions limites utilisées sont de
type Fourier, p=h(T peau—Tm) . L'extraction de chaleur par le moule est divisée en trois

parties, comme indiqué sur la figure 3.1. La premiére partie correspond au ménisque formé
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par le métal liquide pres du moule : dans cette partie aucun contact n'est considére et le
transfert thermique est considéré nul (h = 0 W.m2.K™"). La deuxiéme partie correspond au
refroidissement primaire, l'alliage est directement au contact avec le moule et le transfert
thermique est maximum (h = 2000 W.m>K™"). La contraction de l'alliage améne a un
décollement avant la fin du moule, dans cette zone le refroidissement est largement réduit
(h = 30 W.m?2K"). Aprés le moule, l'extraction de chaleur par I'écoulement d'eau est
décrite par la corrélation de Weckman et Niessen [1982] qui exprime le flux de chaleur en
fonction du débit, de la température de 1'eau et de la température de la surface de la plaque.
Le tableau 3.1 résume les données utilisées concernant le chemin de solidification, les
donnés thermophysiques et les parametres du procédé.

La distribution en taille des particules affinantes a ét¢ obtenue a partir de la loi
établie par Tronche [2001] pour les particules de type TiC pour 0,4 kg.t" de I'affinant Al-
Ti-C. La figure 3.2 (b) montre cette distribution discrétisée en 10 classes avec un pas de
surfusion constant et égal a 0,15 °C. La masse volumique de la phase solide est considérée
constante (ps = 2692 kg.m?) et l'approximation de Boussinesq est utilisée pour la phase
liquide. L'évolution de la masse volumique du liquide en fonction de la fraction solide
pendant la solidification est tracée, figure 3.2.a. La masse volumique de la phase liquide est
donc considérée constante (pi.r = 2539 kg.m™) sauf dans le terme de flottabilité dans
'équation de conservation de la quantit¢é mouvement pour le liquide. Les masses
volumiques de la phase liquide et solide étant constantes, pour les bilans de masses, le
retrait est constant et vaut : By=(p,—p; ;)/P,=0,057 .
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Figure 3.2 : (a) Evolution de la masse volumique du solide et du liquide avec la fraction
solide en supposant un chemin de solidification par le modéle de Scheil-Gulliver. (b)

Répartition des classes de germes utilisées dans l'étude, correspondant a l'ajout de 0,4
kg.t! de l'affinant du type AI-Ti-C.
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1.2. Analyse de I'écoulement diphasique dans la zone pateuse

Dans un premier temps nous allons nous concentrer sur l'apport des extensions du
modele de mouvement des grains a la modélisation et a la prédiction des écoulements et de
la forme de la zone pateuse. Le blocage et 'empilement des grains sont déterminants pour
ces phénomenes, c'est pourquoi l'influence de la fraction solide de blocage sera également
analysée par une étude paramétrique avec une fraction de blocage de 0,10 a 0,55.

1.2.1  Influence de la dynamique de la phase solide sur la structure de l'écoulement

Nous rappelons ici I'équation de conservation de quantité de mouvement pour la
phase solide (équation 2.19, page 67) :

D{gup, 7))+ V-{ ., (7)°(7.)"|==9,V (P)+ V{1,V (7)) M3+ M{ +g,b,

(3.1)

; ; viscosité
inertie

Cette équation a été étendue par les termes d'inertie et de viscosité. Le terme visqueux
représente les interactions entre les grains par contact (collisions). Afin d'étudier l'apport de
ces extensions du modéle, en discriminant l'influence de Il'inertie et de la viscosité du
solide, nous avons défini une ¢étude paramétrique qui consiste en quatre cas. Ces cas
représentent 1'équation de quantit¢ de mouvement pour la phase solide,
¢quation (3.1) : avec/sans inertie et avec/sans la viscosité de la phase solide. Le tableau 3.2
résume les quatre cas d'études. Par exemple, pour le cas 1, I'équation de quantité de
mouvement pour la phase solide est résolue sans les termes d'inertie et sans la viscosité de
la phase solide et pour le cas 2, 1'équation est résolue avec les termes d'inertie mais toujours
sans la viscosité pour la phase solide. Cette étude a été réalisée pour plusieurs fractions de
blocage afin de faire varier les interactions entre les grains dans la zone pateuse, qui
s'intensifient aux fractions de solide élevées, voir figure 2.1 page 68. La fraction de
blocage de grains varie en utilisant les valeurs suivantes : g., = 0,10 — 0,20 — 0,30 — 0,40 —
0,50 —0,55.

Tableau 3.2 : Les différents cas d'études en fonction des termes pris en compte.

Sans inertie Avec inertie
Sans Cas 1 Cas 2
Avec L Cas 3 Cas 4
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La figure 3.3 représente 1'écoulement, par la norme de la vitesse et les lignes de
courant, dans la zone complétement liquide et dans la zone pateuse. Les vitesses de la
phase liquide et solide sont représentées dans le repere du produit, la vitesse de coulée a été
soustraite a la vitesse verticale, (usl,,vs,l—vp). Pour l'ensemble des cas, 1'écoulement
conserve la méme forme générale. Dés son introduction le liquide se dirige vers la paroi,
du fait de la forte extraction de chaleur qui s'y produit. Puis, par la convection naturelle li¢e
au refroidissement et a l'enrichissement en zinc, le liquide descend parallelement au front
de blocage avant de remonter. L'écoulement adopte donc une forme globalement
triangulaire. Les vitesses de 1'écoulement sont maximales pres de la paroi le long du front
de blocage ou elles atteignent plusieurs centimétres par seconde alors qu'elles sont de
I'ordre de quelques millimétres par seconde au centre du lingot lorsque la vitesse est
ascendante. Cette zone de forte vitesse est liée a deux phénomenes qui se conjuguent. La
forte extraction de chaleur augmente rapidement la masse volumique du liquide et les
grains qui viennent de se former dans cette zone sédimentent, entrainant du liquide par
effet de trainée. Au milieu de la plaque les grains ont tendance a étre entrainés par la
remontée du liquide toujours par effets de trainée.

0.00
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3
>
0.15
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2.30E-02 2.30E-02
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Figure 3.3 : Ecoulement de la phase liquide et de la phase solide dans la zone liquide et
pdteuse pour une fraction de blocage g., = 0,20.

Les figures 3.4 et 3.5 représentent la norme de la vitesse relative et les lignes de
courant de la phase solide dans la zone pateuse pour les différents cas, tableau 3.2, pour
deux fractions de blocage, respectivement g, = 0,20 et g, = 0,55.

Dans le cas de figure ou la fraction de blocage est égale a 0,20, aucune différence n'est
perceptible entre les différents cas. La phase solide descend le long du front de blocage
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puis remonte presque verticalement vers le liquidus. La vitesse de la phase solide est
maximale lors de la sédimentation, environ 3 cm.s™'. Avec une fraction de blocage de 0,20
les interactions entre les grains prévues par le modele de viscosité solide sont faibles et ne
modifient pas 1'écoulement. L'inertie de la phase solide est, elle aussi, trop faible pour
apporter une modification a I'écoulement.

: ; 5o
x [m] x [m]

(a):Cas 1 (b) : Cas 2 (inertie)

0.00 - 0.00 -

ookt o o0 -0.20 AR ST U SNNTTR S N S N TR NS |

0.00 0.05 ! 0.10 ‘ 0.15 0.00 0.05 ! 0.10 ‘ 0.15
x [m] x [m]
(c) : Cas 3 (viscosité) (d) : Cas 4 (inertie + viscosité)

Figure 3.4 : Forme du marais et l'écoulement de la phase solide, dans le repere du produit,

représenté par les lignes de courant pour (a) Cas 1, (b) Cas 2, (c) Cas 3 et (d) Cas 4.
Résultats obtenus avec une fraction de blocage g., = 0,20.
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Figure 3.5 : Forme du marais et l'écoulement de la phase solide, dans le repere du produit,
représenté par les lignes de courant pour (a) Cas 1, (b) Cas 2, (c) Cas 3 et (d) Cas 4.
Résultats obtenues avec une fraction de blocage g, = 0,55.

(d) : Cas 4 (inertie + viscosité)

Au contraire, dans le cas ou la fraction de blocage est égale a 0,55, figure 3.5, l'influence
de chaque terme devient observable. La forme du marais ainsi que I'écoulement sont
modifiés méme si les principales caractéristiques de I'écoulement sont conservées avec la
présence d'une seule boucle de recirculation dans le sens horaire. La vitesse maximale de la
phase solide reste quasi-identique, environ 3 cm.s™', pour chaque cas. Cependant, pour le
cas 1 figure 3.5.a, la vitesse de sédimentation reste ¢levée jusqu'a mi-épaisseur du produit,
alors que pour les autres cas la zone de vitesse maximale se concentre plus pres de la paroi.

Sil'on compare le cas 1 et le cas 2, les termes d'inertie semblent modifier marginalement la
forme du marais avec un marais plus profond. Ils modifient également 1'écoulement avec
des vitesses plus faibles pres du front de blocage, notamment a mi-épaisseur.
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Les fortes fractions solides dans la zone pateuse amenées par cette fraction de blocage
donne de l'importance au terme de contrainte modélisé avec une viscosité solide. Les
modifications amenées par ce terme sont trés sensibles, le marais est sensiblement plus
profond et adopte une forme triangulaire. Le champ de vitesse est modifi¢ avec maintenant
la présence d'une couche limite pres du front de blocage, créée par la forte viscosité. Les
similarités entre le cas 3 et cas 4 montrent que le terme de viscosité a plus d'importance
dans I'établissement de 1'écoulement que les termes d'inertie.

L’approfondissement du marais peut étre expliqué par la difficulté des grains a atteindre la
zone centrale du lingot, a cause d'une plus faible vitesse moyenne de sédimentation.

Pour le reste de cette étude, nous ne considérerons plus que le modele comportant
I'ensemble des termes dans I'équation de la conservation du mouvement de la phase solide.

1.2.2  Influence du blocage des grains sur la structure de l'écoulement

En se basant sur le modele développé nous allons maintenant étudier I'influence de
la fraction de blocage sur les écoulements dans la zone pateuse.

La figure 3.6 montre la forme du marais ainsi que l'écoulement de la phase solide pour
quatre fractions de blocage ; (a) g = 0,1, (b) g = 0.2, (¢) go = 0,4, (d) g, = 0,55. Les
lignes de courant ont ¢té calculées avec les vitesses intrinséques de la phase solide. Nous
pouvons directement apercevoir que la fraction de blocage a un fort impact sur la forme de
la zone pateuse ainsi que sur la structure de I'écoulement. La forme de la zone pateuse
passe d'une forme trapézoidale avec un fond horizontal, figure 3.6.a et 3.6.b, a une forme
plus triangulaire, figure 3.6.c et 3.6.d. La profondeur du marais change peu, le marais est
plus profond avec la fraction de blocage 0,2 puis diminue pour des fractions de blocage
supérieures. Du point de vue de I'écoulement, l'augmentation de la fraction de blocage
modifie les recirculations. Alors que les boucles de recirculation sont multiples pour de
faibles fractions de blocage, il n'y a plus qu'une boucle de recirculation avec la fraction de
blocage maximale. On peut aussi observer que pour la plus forte fraction de blocage,
2., = 0,55, un saut de fraction solide au liquidus, ou la fraction solide passe en moins d'un
centimétre de 0 a plus de 0,40.
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Figure 3.6 : Forme du marais et l'écoulement de la phase solide représenté par les lignes
de courants pour (a) g.,, = 0,10, (b) g, = 0,20, (c) g, = 0,40, (d) g., = 0,55.

La figure 3.7.a représente I'évolution de la fraction solide le long de 1'axe de symétrie entre
le liquidus et le front de blocage des grains. La fraction solide a été normalisée par la
fraction de blocage, g, *= 9 , et l'altitude par la distance entre le liquidus et le front de
ep

(}’( yFY( —0))
bl , y =
ocage, Y, Ay
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Figure 3.7 : (a) Evolution de la fraction solide entre le liquidus et le front de blocage (b)
Diametre final des grains pour les différentes fractions de blocage étudiées.

Si I'on excepte le cas ou g, = 0,10 les courbes montrent que plus la fraction de blocage
augmente, plus la fraction solide est rapidement proche de la fraction de blocage. La
modification de 1'écoulement provoque ce phénomeéne, plus précisément la disparition des
multiples boucles de recirculation. Ces boucles ont tendance a stratifier la fraction solide.
Lorsque ces boucles ne sont pas présentes, dans le cas g., = 0,50 ou bien g, = 0,10,
I'ensemble des grains remontent directement vers le liquidus, il y a donc plus de phase
solide a refondre plus rapidement.

On peut aussi remarquer un saut de fraction solide juste avant d'atteindre la fraction de
blocage, consécutif a la sédimentation des grains. Ce saut de fraction solide se réduit avec
I'augmentation de la fraction de blocage.

La figure 3.7 (b) représente le diametre final des grains. L'augmentation de la
fraction de blocage a pour effet de diminuer la taille des grains. Plus on augmente la
fraction de blocage et plus on a tendance a favoriser la germination sur les particules
affinantes [Bedel 2014]. Cette évolution n'est plus présente pour les fractions de blocages
importante (0,4 a 0,55)
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1.3. Influence du mouvement de la phase solide sur 1'établissement de la
macroségrégation

Nous allons maintenant étudier l'influence du choix de la fraction de blocage sur la
macroségrégation finale ainsi que son évolution pendant la solidification. Nous allons
observer le développement de la macroségrégation dans la zone pateuse et dans la zone
bloquée.

1.3.1  Influence du blocage des grains sur la macroségrégation.

La figure 3.8 représente la macroségrégation pour quatre cas d'études, (a) g, = 0,1,
(b) g5, = 0,2, (¢) g = 0,4 et (d) g = 0,55. La macroségrégation est exprimée de fagon
relative par rapport a la composition initiale, C,,*=(C,,—C,)/C,, les couleurs « chaudes »
représentent un enrichissement alors que les couleurs « froides» représentent un
appauvrissement en soluté. A travers les différents cas on remarque que la zone bloquée est
appauvrie alors que la zone pateuse a tendance a étre enrichie. Cependant, plus on
augmente la fraction de blocage plus la zone pateuse s'appauvrit aussi. Pour le cas g, =
0,55, la zone pateuse est presque entierement appauvrie et on a l'apparition d'un saut de
composition pres du liquidus ou 1'on observe des concentrations dans le liquide de plus de
20 % au dessus de la concentration nominale.

La fraction de blocage a un effet macroscopique sur la solidification. En effet, plus la
fraction de blocage augmente, plus le solidus remonte en altitude, ce qui signifie une
solidification plus rapide de la partie centrale de la plaque. Avec une fraction de blocage
plus ¢élevée, plus de grains peuvent circuler avant blocage. Cette augmentation du transport
des grains de la surface vers le centre de la plaque induit un refroidissement plus efficace
par le transport de la chaleur latente. Avec 1'augmentation de la fraction de blocage, plus de
grains sont susceptibles de refondre lorsqu'ils sont transportés dans des régions plus
chaudes ([Bedel 2014], [Zaloznik et al. 2011]), et ainsi libérer de la chaleur latente.
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Figure 3.8 : Cartes de macroségrégation relative pour (a) g, = 0,1, (b) g, = 0,2, (c) gep =
0,4, (d) g.,, = 0,55. Les lignes de courants représentent la vitesse de la phase liquide dans
le repére du produit. Les iso-fractions (en vert) représentent le debut et la fin de
solidification ainsi que le front de blocage.
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Comme nous l'avons vu précédemment (voir 1.2.2), I'écoulement dans la zone pateuse est
modifi¢ par l'augmentation de la fraction de blocage mais nous pouvons maintenant
remarquer que l'écoulement dans la zone bloquée est aussi modifié¢ par la fraction de
blocage. Cependant, la modification de 1’écoulement est localisée juste aprés le blocage
des grains. L'écoulement dans la zone bloquée devient plus rectiligne lorsque la fraction de
blocage augmente. Ce comportement provient de 1'évolution de la perméabilité de la zone
bloquée. L'augmentation de la fraction de blocage entraine une fraction solide aprés le
blocage plus importante et donc a un milieu poreux moins perméable. La perméabilité
décroit « au carré » avec la fraction solide, équation (1.38). Cette perméabilité moins
importante privilégie 1'écoulement causé€ par le retrait par rapport a l'influence d'autres
forces, notamment la poussée d'Archimede, et induit ainsi un écoulement plus orthogonal
aux iso-fractions solide. D'un point de vue global, on note que la fraction de blocage
affecte grandement I'écoulement et la macroségrégation dans la zone pateuse et modifie
sensiblement 1'écoulement dans la zone bloquée.

Nous allons maintenant considérer les profils finaux de macroségrégation, relevés
le long de 1'épaisseur. La figure 3.9 montre ces profils obtenus pour (a) g, = 0,1 — 0,2 —-0,3
et (b) g, = 0,4 — 0,5 — 0,55. La macroségrégation conserve les mémes caractéristiques
indépendamment de la fraction solide avec une ségrégation négative centrale et une
ségrégation positive a mi-épaisseur.

-
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Figure 3.9 : Profils finaux de macroségrégation relatives pour (a) g., = 0,1, g, = 0,2, gop =
0,3 €t (b) gep = 0,4, gep = 0;5: g@p = 0’55
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L'augmentation de la fraction de blocage déplace la ségrégation positive vers la
paroi de la plaque, la valeur de cette ségrégation reste approximativement constante (~
2 %). Ce déplacement est li¢ aux changements de I'écoulement qui modifient les boucles
de recirculation qui répartissent le soluté. Les grains nouvellement formés possedent une
composition plus faible a cause de la différence de solubilit¢ entre la phase solide et la
phase liquide, le liquide va donc s'enrichir en soluté. Puis 1'écoulement va répartir ce
liquide enrichi dans la plaque. On peut porter 1'hypothése que la suppression des boucles de
recirculation intermédiaires, figure 3.6, pour tendre vers une seule boucle de recirculation,
amene plus de soluté pres de la paroi, d'ou le déplacement de la ségrégation positive.

La valeur de la ségrégation négative centrale change peu en fonction de la fraction solide,
entre g., = 0,20 et g., = 0,55 on observe une variation entre -3,2 et -3,6 %, alors que I'on a
vu que l'écoulement, lui, était fortement influencé. De plus, les profils de ségrégation
négative pour, g, = 0,40 — 0,50 — 0,55 sont quasiment identiques.

La figure 3.10 représente 1'évolution de la fraction solide et de la macroségrégation
relative selon 1'axe y au centre du produit, sur l'axe de symétrie, pour (a) g., = 0,2 et (b) g,
= 0,4. Plusieurs évolutions notables peuvent étre observées.

Concernant I'évolution de la fraction solide, deux sauts peuvent étre identifiés : un léger
saut lors du blocage des grains et un second saut, plus important, en fin de solidification
correspondant a la fin de solidification avec une réaction eutectique.

En ce qui concerne le profil de macroségrégation, on peut également observer plusieurs
évolutions : un saut de ségrégation consécutif a la s€dimentation des grains et un saut au
front eutectique.

Nous pouvons mesurer deux grandeurs a partir de 1'évolution de la macroségrégation. La
premiére est l'influence de la zone pateuse (AC, Ecoulement). Dans cette zone,
I'écoulement diphasique (solide/liquide) ainsi que le phénoméne du blocage des grains
¢quiaxes sont importants pour la mise en place de la macroségrégation. La deuxiéme
grandeur est l'influence de la zone bloquée (AC,, Retrait), dans laquelle, c'est
principalement I'écoulement induit par le retrait qui est a I'origine de la macroségrégation.
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Figure 3.10 : Evolution de la macroségrégation relative (trait magenta) et de la fraction
solide (trait rouge) sur l'axe y au centre du produit pour les cas : (a) g, = 0,2 et (b) g, =
04.

Le tableau 3.3 représente ces grandeurs pour les différentes fractions de blocage
¢tudiées. On constate que plus la fraction de blocage augmente plus 1'écoulement a un
impact important sur la macroségrégation. Cet impact négatif est 1i¢ au mouvement des
grains. En effet, la convection naturelle a tendance, a I'inverse, a engendrer une ségrégation
positive au centre de la plaque [Zaloznik et al. 2011]. A l'inverse, l'augmentation de la
fraction de blocage a un effet positif sur l'impact du retrait. A de faibles fractions de
blocage, cet impact est négatif mais il devient positif pour de plus fortes fractions de
blocage. La somme de ces deux phénomeénes donne une macroségrégation centrale qui
n'évolue que tres peu dans l'intervalle de fraction de blocage étudié, g, = 0,1 a 0,55.

Tableau 3.3 : Macroségrégation, sur l'axe Y, induite par les différents écoulements lors de
la solidification.

Fractionde |AC, Ecoulement| AC,Retrait AC,, Total relatif | AC,, Total absolu
blocage (Ci— Cp)/Co [%] | (Cin — Co)/Co [%] | (Cin — Co)/Co [%] Cn [Wt.%]
Eep
0,10 -0,48 -2,23 -2,71 8,15
0,20 -1,26 -1,87 -3,13 8,11
0,30 -2,67 -0,94 -3,61 8,07
0,40 -3,40 -0,28 -3,68 8,07
0,50 -3,84 0,44 -3,40 8,09
0,55 -4,10 0,78 -3,32 8,10
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Nous allons maintenant essayer d'apporter une analyse a la formation de la
macroségrégation dans notre cas d'étude. Pour ce faire nous allons nous appuyer sur
l'analyse décrite dans la partie 2.3 du chapitre 1.

1.3.2  Analyse de la macroségrégation

On rappelle 1'équation de conservation du soluté pour la zone pateuse :

dc 1 . - ~
dt :__(kpgs vsrel+glvlrel).vT+(1_kP)Clv'(gsvsrel) (32)

-~ ml

V cast

Le premier terme de cette équation peut é€tre reli€ au changement de phase et a
I'écoulement par rapport au gradient thermique. Le deuxiéme terme est directement lié¢ au
mouvement des grains.

Pour la zone bloquée 1'équation de conservation peut se réécrire :

d(pC,)

dt

1 - -
:__(gzplvlrel)'vT_Clv'(gzplvzrel) (3.3)
- m

vCﬂS( l

La premiére partie de I'équation peut étre rattachée a 1'écoulement de la phase liquide par
rapport au gradient thermique. Le deuxiéme terme est li¢ au déplacement de la phase
liquide causé par le retrait.

La figure 3.11 représente les différents termes de 1'équation de conservation sur
l'axe de symétrie de la zone pateuse pour notre cas d'étude. La courbe qui représente la
variation de la macroségrégation (courbe magenta) a été calculée avec :

dt . cast d_y *

vC{JSI

a partir des résultats des simulations présentées précédemment.

On peut vérifier que I'évolution du soluté correspond bien a la macroségrégation obtenue
sauf lorsque la fraction solide est trés faible. Nous avons écrit la conservation du soluté
pour mettre en évidence l'influence du mouvement de la phase solide, équation (3.2), mais
lorsque fraction solide est faible 1'écriture devrait étre reconsidérée. Lors du blocage des
grains l'analyse n'est pas précise méme si l'ordre de grandeur est respecté. Cela est di a la
difficulté¢ de calculer la dérivé de la fraction solide lors de la discontinuité au front de
blocage.

Bien que la macroségrégation soit positive dans la zone pateuse, on remarque sa tendance a
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s'appauvrir. En effet, la courbe représentant 1'évolution de la composition moyenne est
majoritairement négative, confirmant l'effet appauvrissant de la zone pateuse. Avec
l'analyse des termes de 1'équation (3.2), on peut observer que le premier terme est toujours
positif alors que le second est toujours négatif. La valeur positive du premier terme est
expliquée par le sens de 1'écoulement qui est ascendant par rapport a l'orientation du
gradient thermique, dirigé vers le haut. Le signe négatif du deuxiéme terme signifie que la
divergence ( V-(g,v5.) ) est négative car dans le sens de I'écoulement relatif, les grains ont
tendance a refondre et a ralentir. On observe bien le saut de composition engendré par le
blocage des grains et ce saut est dii aux changements de vitesse de la phase solide et au
saut de fraction solide.

Lorsque la fraction de blocage est augmentée on observe bien une plus grande amplitude
dans la valeur des termes de I'équation (3.2), ainsi qu'une tendance plus négative de
I'évolution de la macroségrégation.
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Figure 3.11 : Calcul des termes de la conservation du soluté dans la zone pdteuse sur l'axe
de symétrie pour (a) g., = 0,2 et (b) g., = 0,4.
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Figure 3.12 : Calcul des termes de la conservation du soluté dans la zone bloquée pour
(a) g, = 0,2 et (b) g, = 0,4.

La figure 3.12 montre les termes de la conservation du soluté dans la zone bloquée.
Dans cette zone le signe des termes est inversé. Le premier terme est toujours négatif. En
effet 'écoulement est dirigé dans le sens opposé au gradient thermique. Le deuxiéme terme
est toujours positif avec un pic en fin de solidification. Ce pic est causé par l'apparition de
la fraction eutectique qui a deux effets, un saut de fraction solide et I'annulation de la
vitesse additionnelle conférée au liquide par le retrait. Dans la zone bloquée, I'évolution de
la macroségrégation subit deux phases. Sur presque deux tiers de la zone la composition
s'appauvrit puis s'enrichit dans le dernier tiers. Ce comportement est identique pour les
deux fractions de blocage représentées. Cependant l'intensité des ségrégations diminue
avec la fraction de blocage.

La diminution de l'intensité des termes avec l'augmentation de la fraction de
blocage peut étre expliquée par la diminution de la vitesse de la phase liquide dans la zone
bloquée. Cette diminution peut étre reliée a la différence de volume de liquide a solidifier
entre les deux cas. En effet, le temps de solidification est identique entre le front de
blocage entre les deux cas (g, = 0,20 et g, = 0,40). Cependant dans le cas ou g., = 0,20, il
reste un volume plus important de liquide a solidifier par rapport au cas ou ge, = 0,40. Ce
volume supplémentaire entraine un retrait plus important, augmentant la vitesse de la phase
liquide dans la zone bloquée. Cette vitesse supérieure augmente la macroségrégation li¢e a
I'écoulement dans la zone bloquée.

Nous pouvons dire que I'effet de compensation entre les phénomenes de ségrégation, retrait
et mouvement des grains, est li¢ a la diminution du retrait dans la zone bloquée, engendrée
par l'augmentation de la fraction de blocage, g,.
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1.4. Conclusion sur le mouvement des grains

Dans la premiére partie de ce chapitre, nous avons étudi¢ en détail le mouvement
des grains en coulée semi-continue. Premierement nous avons observé l'influence de
chaque terme de I'équation de conservation de quantité de mouvement. Dans le contexte
de la coulée semi-continue, l'inertie des grains n'a qu'une faible influence sur 1'écoulement.
La viscosit¢ solide implémentée dans le chapitre 2, modifie I'écoulement dés que la
fraction de blocage devient supérieure a 0,4.

Puis nous avons ¢étudié¢ l'influence de la fraction de blocage sur 1'écoulement et sur
I'établissement de la macroségrégation. Dans ce cas d'étude, alliage 7000, la modification
de la fraction de blocage n'a que trés peu d'influence sur la macroségrégation finale, bien
que I'écoulement et les ségrégations dans le marais soient fortement modifiés avec le front
de blocage.

Nous avons donc observé un effet de compensation entre 'effet de I'écoulement avant et
apres le front de blocage. Cet effet tend a donner une ségrégation finale presque
indépendante de I'histoire de la macroségrégation, dans une gamme de fraction de blocage
de 0,22a0,5.
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2. Role de la morphologie des grains équiaxes dans la mise en
place de la macroségrégation

L'objectif de cette partie est d'étudier le réle de la morphologie des grains sur
I'établissement des structures de solidification. La transition morphologique et son
influence sur les écoulements et donc sur la formation des ségrégations sont les points
importants de cette partie.

Cette étude se base principalement sur les résultats expérimentaux de Vreeman et al.
[2002] ou des résultats sur deux billettes d'Al-Cu sont présentés. La principale différence
entre ces deux billettes est la présence ou 1’absence de particules affinantes. Comme déja
indiqué, chapitre 1 page 46, ces particules sont ajoutées afin d'affiner la microstructure
finale. L'ajout de ces particules favorise la germination de la phase solide. Cette
germination de multiple grains équiaxe a tendance a donner une micro-structure finale
plus globulaires. Nous avons donc deux billettes avec des morphologies finales différentes.

2.1. Présentation des résultats de 1'étude originelle

La figure 3.13 représente schématiquement la billette étudiée. Le diametre de la
billette est de 45 cm et elle est coulée a une vitesse de 60 mm/min. Le moule utilisé pour la
coulée est de technologie Wagstaff Airslip™. Ce moule a la particularité de posséder une
partie en graphite avec une injection de gaz et de lubrifiant afin de limiter le contact et le
refroidissement par la lingoti¢re et de maximiser le refroidissement direct par ruissellement
avec l'eau.

Deux billettes ont été coulées dans 1'étude et le tableau 3.4 présente les caractéristiques de
ces deux coulées. Une billette a été inoculée avec l'affinant Al-3Ti-1B (le taux d'ajout n'a
pas été spécifié par les auteurs et n'a pas pu étre obtenu) et une billette a été coulée sans
affinant. Elles ont été coulées a I'aide du méme moule a la méme vitesse et a la méme
surchauffe.
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Figure 3.13 : Schéma d de la billette coulée, Vieeman et al. [2002].

Tableau 3.4 : Parametres de coulée utilisés lors de l'étude de Vreeman et al. [2002].

Coulée 1 Coulée 2
Composition [wt.%] Al-6,1 wt.%Cu Al-5,9 wt.%Cu
Diamétre [cm] 45 45
Vitesse de coulée [mm/min] 60 60
Température de coulée [°C] 670,35 670.35
Inoculation Avec (Al-3Ti-1B) Sans

Le profil de macroségrégation a ét¢ mesuré pour les deux billettes par spectrométrie
de fluorescence X sur 20 échantillons sur chaque billette suivant le rayon. Les résultats
expérimentaux ont ét¢ modifiés (+0.1/-0.1) pour exprimer les résultats des deux billettes
avec une composition nominale de 6wt.%Cu. celle-ci a été utilisée pour les billettes
simulées par Vreeman et al. [2002]. La figure 3.14 représente ces profils pour les deux
billettes ainsi que les résultats numériques de Vreeman et al. Le principal résultat de la
comparaison entre les deux billettes est la relative diminution de la ségrégation lorsque des
particules affinantes ne sont pas ajoutées.

Afin de modéliser la solidification des billettes, Vreeman et al se sont appuyés sur un
modele de solidification précédemment proposé [Vreeman et al. 2000], voir page 60. On
rappelle ici que ce modele considere une taille fixe des grains et calcule la fraction solide
avec la relation des bras de levier. La sédimentation de la phase solide est prise en compte
a travers une formulation de mélange des quantités de mouvement du liquide et du solide.
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La figure 3.14.a montre les résultats de Vreeman et al. pour la billette avec affinants. Dans
ce cas, les prédictions obtenues par Vreeman et al. montrent une bonne prédiction avec
I'expérience, cependant la ségrégation négative centrale reste sous-estimée. Pour simuler
le cas affiné, Vreeman et al. ont considéré une fraction solide de blocage, g, de 0,3.

Pour le cas non-affiné, figure 3.14.b, la prédiction de Vreeman et al. n'est pas en accord
avec les résultats expérimentaux. Pour simuler ce cas, Vreeman et al. ont considéré une
microstructure entiérement colonnaire, sans mouvement des grains (gs = 0).
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Figure 3.14 : Profil de macroségrégation pour (a) avec affinants et (b) sans affinant.
Reproduction colorisée de Vieeman et al. [2002].

Pour le cas de la billette affinée, deux résultats expérimentaux supplémentaires sont
disponibles. Une tentative de marquer le marais a ét¢ menée par l'introduction d'un
mélange d'aluminium et de silicium en cours de coulée. La figure 3.15.a montre une
macrographie de la billette affinée. L'introduction du silicium a révélé des interfaces, le
solidus (g; = 1) et ce qui semble étre le front de blocage des grains (g, = gyp)-

Lors de la coulée de la billette affinée, trois thermocouples ont été placés a trois rayons
différents (pres de la surface, a mi-rayon et sur l'axe de la billette) puis déplacés a la méme
vitesse que la billette. Ces thermocouples ont relevé I'évolution de la température selon
l'axe z. La figure 3.15.b montre I'évolution de la température dans la billette aux trois
positions et indique également le résultat numérique de Vreeman & al.

La microstructure dans les deux billettes n'a pas été rapportée, nous ne disposons donc pas
des informations sur la taille et la morphologie des grains. La seule information disponible
est la taille des grains fixe (75 pum) utilisée dans le modele de Vreeman et al., qui est
représentative de la taille de grain typique dans la billette affinée.
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experiments
predictions

Figure 3.15 : (a) Macrographie de la forme du marais obtenue par l'introduction d'une
mixture de silicium et d'aluminium lors de la coulée. (b) profils de température selon z a
trois rayons pour la billette inoculée.

2.2.  Mod¢élisation et parametres

Le domaine de simulation est 2D axisymétrique. Le maillage est composé de 60
mailles sur I'axe r et de 130 mailles sur l'axe Y afin de garantir des mailles de 4 mm x 4
mm dans la zone pateuse et liquide. Plusieurs calculs ont été réalisés avec un maillage deux
fois plus fin. La comparaison des résultats n'a pas montré d'influence significative du
maillage.

La vitesse d'alimentation en aluminium liquide est uniforme sur toute la partie supérieure.
Comme pour la partie précédente, cette vitesse est calculée a partir d'un bilan de masse a
chaque itération et prend donc en compte le retrait de solidification. Les conditions limites
utilisées proviennent de Vreeman et al., sauf apres le moule, ou la corrélation de Weckman
et Niessen [1982] a été préférée. Le tableau 3.5 résume les données utilisées concernant le
chemin de solidification, les données thermophysiques et les paramétres du procédé.
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Figure 3.16 : (a) Evolution des masses volumiques du liquide et du solide pour un alliage
Al-6wt .%Cu avec le chemin de solidification calculé suivant le modele de Scheil-Gulliver.
(b) Discrétisation de la distribution des tailles des particules affinantes correspondant a la
loi déterminée dans Tronche [2001] pour 1 kg/t de Al-5Ti-B.

La distribution des tailles des particules affinantes a été obtenue a partir de la loi établie par
Tronche [2001] pour les particules de type Ti-B, pour 1 kg.t! d'affinants du type Al-Ti-B.
La figure 3.16.b montre la distribution utilisée a partir de la loi, 13 classes ont été
discrétisées. La masse volumique de la phase solide est considérée constante (ps = 2572
kg.m™) et l'approximation de Boussinesq est utilisée pour la phase liquide. La masse
volumique de la phase liquide est donc considérée constante (py.r = 2490 kg.m™) sauf dans
les termes de flottabilit¢ de 1'équation de conservation de la quantit¢é mouvement. Les
masses volumiques de la phase liquide et solide étant constantes, pour les bilans de masses,

=P Purd _ 0319

le retrait est constant et vaut : 3=——Fp=—"=
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Tableau 3.5 : Données thermophysiques et parametres utilisés pour ['étude.

Diagramme de phase (binaire Al-Cu)

Composition nominale en Cu 6 wt.%
Température de fusion de I'aluminium pur 677,8 °C
Température eutectique 547,85 °C

Pente du liquidus -3,425 °C.wit%!
Coefficient de partition 0,17 -
Données thermophysiques

Chaleur spécifique 1300 Jkg!'K!
Conductivité thermique dans le solide 162 W.m' K
Conductivité thermique dans le liquide 95 W.m' K
Chaleur latente de fusion 3,92x10°  Jkg'
Coefficient d'expansion thermique, Br 7,3x 107 °C!
Coefficient d'expansion solutale, B¢ 1,17x10*  Wt%'
Viscosité dynamique 1,3 Pa.s
Coefficient de diffusion du Cu dans le liquide 5,66 x10° mis!
Coefficient de diffusion du Cu dans le solide 4,6 x 10" m2.s’!
Coefficient de retrait By = (ps-p1)/ ps 3,2 %
Longueur caractéristique pour la perméabilité 75 pm
Coefficient de Gibbs 1,9 x 107 K.m
Parameétres du procéde

Température de coulée 670.35 °C
Vitesse de coulée 60 mm/min
Coefficient de transfert, Contact moule 1500 W.m?2.K!
Coefficient de transfert, Contact air 0 W.m2.K!
Parametres numériques

Taille du domaine (X - Y) 0.225-09 mm
Nombre de cellules, Y - Y 60 - 130 -

Le modéle de croissance a trois phases, utilisé dans cette étude, est décrit dans
Bedel [2014]. Son couplage avec le modele de mécanique des fluides est décrit dans le
chapitre 2, page 68. Ce modéle permet de tenir compte de la morphologie des grains
¢quiaxes en utilisant la notion d'enveloppe. La figure 3.17 montre schématiquement un
grain avec son enveloppe octaédrique et les trois phases hydrodynamiques : le solide, le
liquide interdendritique a l'intérieur de I'enveloppe et le liquide extradendritique en dehors.
La cinétique de croissance du solide est décrite par des bilans du transfert de soluté et de la
chaleur sur une sphére équivalente en tenant compte des trois phases. La croissance de
lI'enveloppe est donnée par la cinétique de croissance des pointes de bras primaires de la
dendrite, décrite soit par un modele de pointe paraboloidale (LGK), soit par un modele de
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pointe hémisphérique. Dans les équations du transport, a 1'échelle macroscopique
seulement deux phases sont considérées, la phase liquide, qui se compose du liquide
interdendritique et du liquide extradendritique, et la phase solide.

e ‘

Q:‘).){
g — MRS

S =
V

Figure 3.17 : Représentation d'un grain dendritique avec la fraction solide, g, la fraction
de liquide interdendritique, g, et la fraction d'enveloppe, g. = g, + gu. L'enveloppe du
grain dendritique adopte une forme octaédrique, d'apres Appolaire et al. [2008] .

Deux mode¢les de pointe de dendrite, donnant des prédictions différentes, on été
utilisés dans 1'étude. Le choix du modele le mieux adapté n'est pas clair apriori, puisque les
hypotheéses classiques a l'origine des modeles de pointe ne sont pas nécessairement
satisfaites si les structures ne sont pas fortement dendritiques [Nielsen et al. 2001].

A partir des travaux de Vreeman et al. deux études ont été réalisées avec deux
objectifs. Le premier objectif était d'étudier l'influence de la morphologie des grains sur la
thermique et les ségrégations chimiques. Pour cette étude, nous avons utilisé¢ I'ensemble
des résultats expérimentaux concernant la billette affinée.

La deuxiéme étude consistait a étudier la transition morphologique des grains et son effet
sur la macroségrégation. Pour ce faire nous avons fait varier le niveau de particules
affinantes afin de faire varier la morphologie des grains. L'objectif était d'observer
l'influence de I'évolution de la morphologie des grains sur la ségrégation finale et de la
comparer a I'évolution observée entre les deux billettes.
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2.3. Formation de la macroségrégation dans le cas affin¢

2.3.1 Thermique et structure de l'écoulement

Premiérement, considérons la figure 3.18 ou les principaux résultats sont présentés
pour le cas avec g, = 0,20, avec le modele de pointe paraboloidale. La figure 3.18.a,
montre le champ de température et de fraction solide, la figure 3.18.b montre la norme de
la vitesse de la phase liquide et de la phase solide. Les deux champs de vitesse sont
exprimés dans le repere du produit.

La billette est refroidie par contact avec le moule puis par l'eau ruisselante.
L'extraction de chaleur est donc principalement radiale, avec un refroidissement trés rapide
pres de la surface et qui décroit de plus en plus vers le centre. La zone pateuse au centre de
la billette est relativement homogene en température.
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Figure 3.18 : (a) Coté gauche : champ de température. Cote droit : fraction solide. (b)
Coté gauche : norme de la vitesse et lignes de courant de la phase liquide. Coté droit :
norme de la vitesse et lignes de courant de la phase solide.

L'écoulement développe une forme triangulaire avec une boucle de convection
principale et une boucle de convection secondaire pour les plus faibles fractions de
blocage. Juste apres I'entrée du métal dans la lingoticre, 1'écoulement commence par aller
presque horizontalement vers le moule. Ce mouvement est li¢ a la forte extraction de
chaleur qui induit une boucle de recirculation. Puis, I'écoulement plonge vers le fond de la
billette parallélement au front de blocage. C'est dans cette région que l'écoulement est le
plus rapide car la convection naturelle est conjuguée a la sédimentation des grains. Puis le
fluide remonte plus lentement au centre de la billette et retourne prés de la paroi.

Les grains solides qui sont plus lourds que le liquide sédimentent, mais les grains sont
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aussi entrainés par le mouvement ascendant du liquide. Le centre de la billette est
caractérisé par des couches de grains empilés avec un front de blocage horizontal. Ce
plateau horizontal n'était pas présent dans les simulations de Vreeman et al. [2002].

2.3.2  Morphologie des grains équiaxes

L'un des principaux résultats de la premiére partie de 1'é¢tude est la morphologie
obtenue des grains pour chaque modele de pointe et sa variation avec la fraction de
blocage. La figure 3.19 montre la fraction interne des grains pour 0 < g, < 1 et pour les
deux modéles de pointe avec une fraction de blocage g.,=0,20. Avec le modele de pointe
paraboloidale (figure de gauche), les grains deviennent quasiment globulaires trés
rapidement, presque tout de suite aprés la germination. Avec le modele de pointe
hémisphérique, les grains restent trés dendritiques jusqu'au front de blocage.

La morphologie des grains est montrée sur la figure 3.20 ou la fraction de solide interne, g;,
est donnée au front de blocage (caractéristique de la morphologie finale [Appolaire 1999])
pour les deux modeles de pointe et pour toutes les fractions de blocage étudiées. Alors que
les grains restent enticrement globulaires avec le modéle de pointe paraboloidale,
insensiblement a la fraction de blocage, les grains restent dendritiques avec le modele de
pointe hémisphérique. Pour ce denier modele, on a une fraction interne d'environ 0,4 au
centre et d'approximativement 0,3 preés de la paroi. La fraction interne a tendance a
légerement augmenter avec la fraction de blocage.

La différence de morphologie obtenue entre les deux modeles est cohérente par rapport a la
littérature. Le modele de pointe hémisphérique est connu pour sa tendance a prédire une

dendritisation plus prononcée des grains en comparaison avec le modéle de pointe
paraboloidale [Nielsen et al. 2001].
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Figure 3.19 : Fraction solide interne obtenue avec les deux modeéles de pointe avec
2,,=0,20 (figure de gauche pointe paraboloidale et figure de droite pointe hémisphérique).
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Figure 3.20 : Fraction solide interne (g;) a l'empilement des grains pour les deux modéles
de pointe, héemisphérique (traits pleins) et paraboloidale (traits pointillés).

2.3.3 Validation de la thermique et de la forme du marais

Avant d'approfondir nos analyses sur les résultats des simulations, il est important
de valider le champ thermique obtenu par rapport a l'expérience. Les profils verticaux
obtenus avec les thermocouples sont comparés aux profils obtenus par le modéle de
Vreeman et par notre modele (avec les pointes paraboloidales et g, = 0,20) sur la figure
3.21. Les thermocouples étaient placés a environ 2 cm de la surface (subsurface), a environ
un quart de rayon (midradius) et sur I'axe central de la billette (Center Line). L'accord entre
l'expérience et les profils obtenus est treés satisfaisant pour tous les rayons. Le profil prés de
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la surface est méme mieux prédit par rapport au modele de Vreeman, ce qui conforte notre
choix d'adopter la condition limite de Weckman et Niesen.
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Figure 3.21 : Comparaison entre les profils verticaux de température a trois rayons. (a)
Comparaison avec les résultats (expérimentaux et numériques) de Vreeman & al. et notre
modele avec le modeéle de pointe paraboloidale et g, = 0,20. (b) et (c) Comparaison des
profils de température pour les différentes fractions de blocage avec respectivement une

morphologie globulaire (modéle de pointe paraboloidale) et une dendritique (modele de
pointe hémisphérique).

L'effet de la fraction de blocage sur le champ thermique est exposé figure 3.21.b et ¢ pour
respectivement le modele de pointe paraboloidale et hémisphérique. L'augmentation de la
fraction de blocage a pour principal effet de déplacer les profils vers le haut de la billette,
particulierement le profil au centre de la billette. Ce déplacement correspond a un
refroidissement plus rapide du marais. Cet effet est plus significatif lorsque les grains sont
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globulaires, figure 3.21.b, que lorsqu'ils sont dendritiques, figure 3.21.c. Ceci est dii au
transport plus fort de la chaleur latente par le mouvement des grains.

A partir du profil au centre de la billette, on peut s'apercevoir que le marais est presque
isotherme dans ses 20 premiers centimetres. La fin de cette homogénéité, caractérisée par
un gradient thermique treés faible, ne correspond pas au commencement de la zone bloquée,
comme suggéré par Vreeman et al. La fin du faible gradient thermique arrive apres plus de
la moiti¢é de la zone bloquée. Cette homogénéisation de température est induite par
'écoulement dans la zone bloquée. Lorsque l'intensité de I'écoulement faiblit dans la zone
bloquée, la température augmente plus rapidement.

Une comparaison entre la géométrie du marais prédite et expérimentale est réalisée
sur la figure 3.22. Sur la figure 3.22.a, la forme du marais obtenue expérimentalement a
partir de la macrographie, figure. 3.15.a, est superposée avec la forme prédite avec le
modele (avec I'hypothese des pointes paraboloidales et g., = 0,20 ; ligne rouge et verte). Ce
modele de pointe avec cette fraction de blocage a montré la meilleure comparaison, c'est
pourquoi ces paramétres sont par la suite utilisés comme cas de référence. D'apres les
observations expérimentales, deux longueurs caractéristiques ont été sélectionnées. La
premiére longueur, L1, représente la distance entre le solidus et le front de blocage a mi-
rayon, ce qui pourrait représenter 1'épaisseur de la zone bloquée (expérimentalement, L1y,
=5 cm). La deuxieme longueur, L2, est la hauteur du solidus (expérimentalement, L2, =
19.3 cm). Pour comparer la forme du marais entre I'expérience et le modele, le point bas du
solidus a l'axe de la billette a été superposé comme point de référence commun. Avec le cas
présenté figure 3.22.a, la forme du marais est bien décrite, la pente du front de blocage est
bien reproduite et la hauteur du solidus est seulement légerement surestimée.

Afin de pouvoir étudier l'effet des hypothéses du modéle, la figure 3.22.b
représente les valeurs L1 et L2 exprimées en terme de déviation par rapport a la valeur
expérimentale  ((L(1,2)—L(1,2),,,)/L(1,2)
modélisées. Concernant la hauteur du solidus, les résultats obtenus montrent un bon
accord. Pour 1'épaisseur de la zone bloquée, un bon accord est trouvé seulement pour les
faibles fractions de blocage (gep = 0,10 ~ 0,20). Pour des fractions de blocage supérieures,
I'épaisseur devient fortement surestimée.

X100) pour toutes les hypotheses

exp ) exp
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Figure 3.22 : (a) Superposition de la forme du marais obtenue par Vreeman & al. (figure
3.15) et la forme obtenue numériquement avec les pointes paraboloidales et g., = 0,20. (b)
Comparaison de LI et L2 pour l'ensemble des fractions de blocage et pour les deux
modeéles de pointe. Les résultats sont exprimés par déviation par rapport a l'expérience.

L'influence de la fraction de blocage sur la géométrie du marais et sur le champ
thermique peut €tre comprise en prenant en compte l'effet du mouvement des grains.
Comme les grains sont plus lourds que le liquide environnant, ils sédimentent vers le
centre de la billette. Ce phénoméne de transport entraine une solidification plus rapide au
centre de la billette a cause d'un dégagement de chaleur latente et a cause d'un meilleur
brassage. Lorsque la fraction de blocage est plus €levée, une plus grande partie de la zone
de solidification est affectée et l'influence de ces phénomeénes est augmentée. Cet effet est
cohérent avec la tendance monotone décroissante de la hauteur du solidus (L2) sur la figure
3.22.b. et du déplacement vers le haut des profils de température sur les figures 3.21.b et
3.21.c.

Contrairement a L2, I'évolution de L1 n'est pas monotone, L1 atteint un minium a gq, =
0,20. Apres cette fraction de blocage, 1'épaisseur de la zone bloquée augmente rapidement.
Lorsque g, est augmenté, de plus gros grains atteignent le centre de la billette ce qui a pour
effet un élargissement du plateau central (figure 3.23). Ce phénomene explique pourquoi
'épaisseur de la zone pateuse a mi-rayon (L1) augmente pour les grandes fractions de
blocage.

L'effet de la morphologie des grains est illustré figure 3.22.b a travers son impact
sur les valeurs de L1 et de L2, et par son impact sur le champ thermique sur les figures
3.21.b et c. Méme si I'augmentation de la fraction de blocage semble avoir le méme effet
sur L1 et L2, des grains globulaires prédisent des longueurs L1 et L2 plus faibles qu'avec
des grains dendritiques.
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Bien que l'estimation de L2 soit presque identique a g., = 0,10, la hauteur du solidus
prédite décroit plus rapidement avec l'augmentation de la fraction de blocage pour les
grains globulaires. De méme, la température au centre de la billette est plus sensible a la
fraction de blocage des grains lorsqu'ils sont globulaires, figure 3.21.

Lorsque les grains sont plus dendritiques, le transport de la phase solide est réduit comparé
a des grains globulaires ayant la méme fraction d'enveloppe. L'influence du mouvement de
la phase solide sur la thermique du bain est diminuée. Cela explique la plus faible
décroissance de L2 lorsque I'on augmente la fraction de blocage avec le modele de pointe
hémisphérique. A l'opposé, 1'épaisseur de la zone bloquée L1 a tendance a étre plus
importante lorsque les grains sont dendritiques. Plus les grains sont dendritiques, plus ils
sont susceptibles de se bloquer rapidement, ce qui explique I'¢élévation rapide du plateau
central.

A travers ces résultats, on peut voir l'importance de l'influence de la morphologie
des grains sur la thermique a 1'échelle de la billette. Lorsque les grains sont globulaires, le
transport de la phase solide est intensifié¢ et il influence fortement le transfert de chaleur
dans la coulée. Avec une morphologie dendritique, cette influence est beaucoup plus faible.
De plus, nous avons observé que la prédiction de la thermique est fortement influencée par
le choix de la fraction de blocage lorsque les grains sont globulaires. La dendritisation des
grains diminue I’influence du mouvement des grains, et donc diminue 1'influence du choix
de la fraction de blocage.

2.3.4  Ecoulement et formation de la macroségrégation

La figure 3.23 montre la composition moyenne dans la billette, quatre cas sont
représentés : deux fractions de blocage (g., = 0,20 et g., = 0,40) pour les deux modeles de
pointe. L'écoulement est présenté a travers les lignes de courant de la phase liquide.
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Figure 3.23 : Composition moyenne en cuivre. Pour deux fractions de blocage, g.,=0,20 et

gy = 0,40. Avec (a) le modéle de pointe paraboloidale (morphologie globulaire) et (b) le
modele hemisphérique (morphologie dendritique).

L'augmentation de la fraction de blocage a deux effets principaux sur I'écoulement.
Premierement, plus de sédimentation de solide entraine une augmentation des vitesses de
la phase liquide par I'effet d'entrainement. La vitesse maximale varie de Vi, = 1,23 cm.s™
a 1,63 cm.s™ quand la fraction de blocage varie de 0,20 a 0,40 avec le modéle de pointe
paraboloidale. De méme, la vitesse maximale varie de Vi, = 0,089 cm.s™ a 1,46 cm.s™
avec le modéle de pointe hémisphérique. L'augmentation de la sédimentation est
principalement causée par une taille plus importante des grains, car ils croissent jusqu'a une
fraction d'enveloppe plus importante : quand g., varie de 0,20 a 0,40, le diametre
équivalent des grains, au front de blocage, varie de 140 a 170 um avec le modele de pointe
hémisphérique et de 125 a 150 pm avec le modele de pointe paraboloidale.
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Le deuxiéme effet de la fraction de blocage concerne 1'évolution des iso-fractions. Retarder
le blocage des grains n'implique pas directement un front de blocage plus profond,
notamment au centre de la billette. Au contraire, I'augmentation de la fraction de blocage
mene a remonter le front de blocage ainsi que toutes les iso-fractions, comme commenté
précédemment. Ce déplacement du marais modifie la structure de l'écoulement dans la
zone pateuse et dans la zone complétement liquide.

L'effet le plus important de la morphologie se retrouve dans l'intensité des vitesses.
Les vitesses obtenues lorsque les grains sont dendritiques sont fortement réduites par
rapport a celles obtenues lorsque les grains sont globulaires. Méme si les grains sont
légerement plus gros lorsqu'ils sont dendritiques, leur morphologie induit une forte
réduction de leur vitesse de sédimentation, en accord avec le mode¢le, voir chapitre 2 page
68.

Malgré la moindre influence sur la thermique lorsque les grains sont dendritiques, un
important déplacement du liquidus et du front de blocage est observé figure 3.23.b, lorsque
la fraction de blocage varie de 0,20 a 0,40. Le déplacement de ces fronts est beaucoup plus
mesuré avec des grains globulaires.

La ségrégation finale, visible sur la figure 3.23, est clairement différente pour les
quatre cas présentés. L'augmentation de la fraction de blocage ainsi qu'une globularisation
des grains meénent a une plus faible composition moyenne en cuivre au centre de la billette.
On peut déduire que la morphologie et le mouvement des grains ont un fort effet sur la
macroségrégation finale. Les figures 3.24 et 3.25 montrent la comparaison entre les profils
de macroségrégation obtenus et le profil expérimental pour l'ensemble des fractions de
blocage ¢tudiées (avec le modele de pointe paraboloidale figure 3.24 et avec le modele de
pointe hémisphérique figure 3.25). Les résultats numériques obtenus par Vreeman et al.
sont ¢galement reproduits sur chaque figure.

Les profils de ségrégation obtenus lorsque les grains sont dendritiques semblent proches de
celui prédit par Vreeman et al. L'allure de la courbe correspond a l'expérience, mais la
ségrégation centrale est sous-estimée. La macroségrégation prédite lorsque les grains sont
globulaires semble plus correspondre a 1'expérience. En effet, l'intensité et la forme de la
ségrégation négative correspondent bien mieux aux observations expérimentales.
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Figure 3.25 : Comparaison des profils de macroségrégation obtenus par Vreeman et al.
avec ceux obtenus avec le modeéle de pointe hémisphérique, pour différentes valeurs de la

fraction de blocage : (a) g., = 0,10 — 0,20 — 0,30 et (b) g.,, = 0,30 — 0,40 — 0,55.

La sédimentation de la phase solide vers le centre d'un lingot est connue pour

favoriser la création d'une zone pauvre en soluté dans la partie centrale. A cause de la

différence de solubilité entre la phase liquide et solide, les grains qui viennent de se former
ont une composition plus faible que le liquide environnant. La sédimentation de ces grains
vers le centre du lingot participe a la formation de la ségrégation négative. Par conséquent,
l'augmentation du déplacement de la phase solide, causée par une fraction de blocage
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retardée, a un impact direct sur la macroségrégation, comme discuté dans la premiere
partie de ce chapitre. L'effet observé de la fraction de blocage est globalement le méme
pour les deux modéeles de pointe. L'augmentation de la fraction de blocage méne a une
amplification de la ségrégation négative centrale et a un déplacement de la ségrégation
positive vers la paroi. Avec un blocage retardé et une vitesse de sédimentation plus élevée,
la ségrégation négative centrale est amplifiée et par conservation de la masse de soluté, la
ségrégation positive dans le reste de la billette est elle aussi augmentée. Cependant, la
géométrie cylindrique de la billette limite I'amplification de la positive, et cette évolution
est moins présente sur le profil. Le déplacement vers la paroi de la ségrégation positive est
li¢ a la modification de I'écoulement par 1'¢lévation du plateau central qui déplace la
recirculation vers la paroi.

Il est intéressant de noter que la fraction de blocage g., = 0,20 semble fournir les
résultats se comparant le mieux aux expériences, tant par 1'aspect thermique et la forme du
marais que par le profil de macroségrégation. Cette fraction de blocage correspond aux
valeurs les plus faibles communément admises pour la modélisation de la coulée continue
(g =0,20 a 0,50) [Flemings & Nereo 1967]. Cette valeur est aussi plus faible que celle
utilisée par Vreeman et al. [2002] dans leur étude (i.e., g, = 0,30), méme si la comparaison
n'est pas directe car le blocage de Vreeman et al. [2002] se base sur la fraction solide alors
que notre modele se base sur la fraction d'enveloppe.

2.4. La billette non-affinée : influence de la microstructure sur la
macroségrégation

Le mode¢le de croissance considere une nucléation hétérogene et athermique. Les
grains sont supposés germer seulement sur des particules affinantes qui sont usuellement
ajoutées en coulée continue afin d'affiner la microstructure. Par conséquent, la
modélisation de la solidification d'une billette non inoculée présente une problématique.
Cela nous a amen¢é a étudier I'effet du niveau d'affinant sur la macroségrégation et sur la
formation de la microstructure. En effet, un moyen de traiter 1'absence d'affinant est de
considérer, dans une premiére approximation, un tres faible niveau d'affinant. L'objectif de
cette ¢tude n'est pas seulement de vérifier si le modele est capable de reproduire les
observations faites sur la billette non affinée, mais aussi d'une maniere plus générale
d'analyser I'effet du niveau d'affinant sur la billette, et donc d'étudier I'impact de 1'évolution
de la morphologie des grains.
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Expérimentalement, l'absence de particules affinantes provoque une baisse de
l'intensité de la macroségrégation, comme on peut le constater si I'on compare la figure
3.14.a et b. Méme si aucune analyse de la microstructure n'a été réalisée, il est clair que la
taille des grains est plus importante et leur morphologie plus dendritique dans un alliage
non affiné. Le mod¢le devrait étre capable de reproduire ces différences de morphologie et
de ségrégation dans une coulée avec et sans particules affinantes.

Dans le but de simuler le cas sans inoculant, Vreeman et al. ont modélisé la
solidification sans prendre en compte le mouvement des grains, g., = 0, reproduisant ainsi
une microstructure complétement colonnaire. Le profil expérimental ainsi obtenu est
clairement divergent par rapport au profil expérimental, invalidant de fait cette stratégie.
En effet, méme si les grains sont plus dendritiques dans le cas d'une coulée sans affinant,
ils présentent toujours une morphologie équiaxe. Cependant, le mouvement des grains
jouerait toujours un role dans la formation de la macroségrégation, méme si il est
diminuée. Afin d'étudier l'influence du niveau d'inoculation sur notre modéle, nous avons
modifi¢ la densité de particules affinantes a partir du niveau nominal de lkg/t. Quatre
niveaux d'inoculation ont été étudiés : 10 kg/t (Nox10), 1 kg/t (Ny), 0,1 kg/t (Ny/10) et 0,01
kg/t (Noy/100). La méme loi de nucléation décrite figure 3.16.b a été utilisée, la densité pour
chaque classe a ¢été simplement divisée ou multipliée. La bonne correspondance des
résultats obtenus avec la fraction de blocage g, = 0,20, nous a incité a conserver cette
fraction pour cette partie de 1'étude.

La figure 3.26.a montre l'effet du niveau d'affinant sur le diamétre moyen des grains
et sur la fraction interne moyenne au moment du blocage. Le diamétre moyen des grains
est calculé apres la solidification comme le diamétre équivalent de 1'enveloppe du grain :

6 ( 1 . g . ) 1/3
d — eutectic
N ( NS T (3'5)
avec Zeueotic 12 fraction moyenne d'eutectique prédite par le modéle et N, la densité moyenne

finale des grains.

L'effet du niveau d'affinant est le méme pour les deux mod¢les de pointe, la réduction du
niveau mene a un accroissement du diametre des grains et a une décroissance de la fraction
interne, c'est-a-dire, des grains plus gros et plus dendritiques. A l'inverse et logiquement,
I'augmentation du niveau d'affinant meéne a des grains plus fins et plus globulaires.
Pourtant, d'importantes différences persistent concernant la prédiction de la microstructure
en fonction du choix du modele de pointe. Le niveau d'affinant a plus d'impact sur la
microstrucure lorsque le modele hémisphérique est considéré, en terme de taille de grain
mais aussi de fraction interne.
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Figure 3.26 : (a) Evolution du diamétre moyen et de la fraction interne au blocage en
fonction du niveau d'affinant, (b) Densité moyenne finale des grains en fonction du niveau
d'affinant. Symbole cercle o pour le modele hémisphérique et triangle ~ pour le modele
paraboloidale. Ny = 1kg/t.

Avec le modéle de pointe hémisphérique, les grains sont déja dendritiques méme pour le
plus fort niveau d'affinant, et deviennent encore plus dendritiques lorsque le niveau
diminue. Avec le mode¢le globulaire, seul le plus faible taux d'affinant mene a une réduction
significative de la fraction interne.

Quand on diminue l'inoculation de 10 a 0,01 kg/t, la surfusion maximale dans le lingot
augmente de 0,35 K a 0,95 K avec le modele hémisphérique et de 0,45 K a 2,1 K avec le
modele paraboloidale. C'est une conséquence de la compétition entre germination et
croissance. Cependant, méme si la surfusion est plus importante, moins de germes sont
disponibles, ce qui ameéne a un nombre de grains moins important et donc a une taille de
grains plus grande.

La figure 3.26.b montre I'évolution de la densité moyenne des grains en fonction du niveau
d'affinant. La division par 10 du niveau d'affinant n'implique pas une division par 10 de la
densité finale des grains. De plus, 1'évolution des courbes est légerement différente pour les
deux modeles de pointe. Alors que I'évolution est presque linéaire pour le modéele
hémisphérique, lorsque le niveau d'affinant est divisé par 10, la densit¢ des grains est
divisée environ par 5 entre chaque palier. L'évolution du modéle paraboloidale est
netement moins linéaire.

Ces résultats mettent en lumiere l'importance du couplage entre la germination sur les
particules d'inoculant, la cinétique de la croissance des grains et le transport des inoculants
et des grains sur 'établissement de la microstructure ([Bedel 2014], [Bedel et al. 2015]).
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Figure 3.27 : Composition moyenne en cuivre, coté gauche avec N;,, = Ny/10 = 0,1 kg/T,
coté droit avec Ny, = Ny/10 = 0,1 kg/T, obtenue avec le modele de pointe paraboloidale.

La figure 3.27 montre l'effet de la transition morphologique sur la
macroségrégation quand le niveau d'affinant passe de N¢/10 a N¢/100 avec le modele
paraboloidale. Lorsque le niveau d'affinant est égal a N¢/10, en comparaison avec la
figure 3.23.a (cas g, = 0,20), les ségrégations sont accentuées dans toute la billette.
Comme les grains sont plus gros et toujours treés globulaires ( g;~0,9), l'effet du
mouvement du solide sur la ségrégation est plus important. Mais, deés que les grains
deviennent dendritiques, pour le cas ou Ny/100 g,~0,4, les ségrégations sont diminuées.
L'évolution de la composition selon l'axe y au centre de la billette a r = 0 est retranscrite
sur la figure 3.28. Alors que la ségrégation est déja négative apres le blocage ( C,,~5,8)
quand N¢/10, figure 3.28.a, la ségrégation devient presque négligeable quand N,/100,
figure 3.28.b. La transition morphologique a diminué l'influence de l'empilement des
grains sur la macroségrégation. Cependant, les structures d'écoulement sont restés
relativement proches entre les deux cas.
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Figure 3.28 : Evolution de la composition moyenne C,, de la fraction solide g et de la
fraction d'enveloppe g. selon l'axe y a r = 0 m, pour le cas ou le niveau d'affinant a été
divisé par : (a) 10 et (b) 100. Résultats obtenus avec le modéle de pointe paraboloidale.

L'impact du niveau d'affinant sur le profil de macroségrégation est illustré sur la
figure 3.29 pour les quatre niveaux d'affinant et pour les deux modeles de pointe.
L'évolution du profil en fonction du niveau d'affinant est cohérente avec 1'évolution de la
microstructure, figure 3.26.b.

Avec le modele de pointe paraboloidale, les grains deviennent plus gros et restent
globulaires pour Nox10 a N¢/10, entrainant une augmentation de la macroségrégation.
L'intensit¢ de la ségrégation est diminuée seulement a Ny/100, lorsque les grains
deviennent dendritiques, comme discuté précédemment.

Avec le modéle de pointe hémisphérique, l'intensité des ségrégations est réduite des que le
niveau d'affinant est diminué. La nature trés dendritique des grains limite fortement
l'influence de mouvement des grains sur la formation de la macroségrégation. Pour le cas
avec la plus faible inoculation Ny/100, la fraction solide lors du blocage est seulement de
l'ordre de 1 a 2 %. Pour les plus faibles inoculations, N¢/10 et Ny/100, la ségrégation est
extrémement faible sur I'ensemble du profil. L'ensemble des phénomeénes responsables de
la macroségrégation pris en compte dans notre modele (mouvement des grains, convection
naturelle et liée au retrait) s'annule.

La modification de la morphologie des grains, de globulaire a plus dendritique, induit un
abaissement de 1'intensité des ségrégations dans l'ensemble de la billette. Cette tendance est
cohérente avec l'observation des deux billettes de Vreeman et al. et sa prédiction en ordre
de grandeur avec notre modele est correcte en utilisant le modéle de pointe paraboloidale
lorsque la densité en particules affinantes est modifiée de Ny a No/100.
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Figure 3.29 : Comparaison entre le profil expérimental et numérique (ligne pointillée)
obtenue par Vreeman et al. dans le cas de la billette non inoculée pour (a) le modele de
pointe paraboloidale et pour (b) le modele de pointe hémisphérique.

2.5. Conclusions de I'¢tude sur I'influence de la morphologie des grains

Nous avons réalisé une étude détaillée sur l'influence de la morphologie des grains
¢quiaxes sur l'établissement de la macroségrégation dans des billettes en coulée semi-
continue. Pour parvenir a ce travail, nous nous somme basés sur des résultats
expérimentaux publiés par Vreeman et al. Ces résultats concernaient la macroségrégation
dans deux billettes Al-Cu. Ces deux billettes avaient la particularité d'avoir été coulées sous
les mémes conditions, mais avec ou sans affinants. Les deux profils finaux de
macroségrégation ont montré une ségrégation plus faible dans le cas ou la billette n'était
pas affinée.

En comparant les prédictions du modéle aux résultats expérimentaux, dans le cas de la
billette affinée, nous avons mis en évidence une meilleure estimation de la ségrégation et
du champ thermique lorsque les grains simulés étaient globulaires. Ces grains globulaires
¢taient obtenus avec le modele de pointe paraboloidale, alors que le modéle de pointe
hémisphérique prédisait des grains dendritiques.

Afin de modéliser la billette affinée, nous avons diminué le niveau d'affinant. Cette
diminution d'affinant a eu pour effet une transition morphologique vers des grains plus
dendritiques. Cette transition s'est accompagnée d'une réduction de la macroségrégation
dans la billette, reproduisant ainsi les observations expérimentales de Vreeman et al. Cette
atténuation de la ségrégation s'est révélée étre lice principalement a des fractions de solide
plus faibles dans la couche des grains empilés et donc a un affaiblissement de l'intensité de
la sédimentation de la phase solide.
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3. Conclusions du chapitre

Dans ce chapitre nous nous sommes attachés a modéliser la structure de
solidification obtenue en coulée semi-continue.

La premiére partie de ce chapitre s'est attachée a étudier plus particuliérement
l'effet de 1'amélioration du modele de mouvement des grains et du choix de la fraction de
blocage. L'amélioration du modéle, qui prend maintenant en compte l'inertie des grains
ainsi que l'effet des collisions de grains, joue un rdle relativement marginal lorsque la
fraction de blocage est faible. Cependant les effets des collisions entre les grains sur le
mouvement de la phase solide sont importants lorsque la fraction de blocage est supérieure
et modifient I'écoulement dans le marais. La premiere partie de ce chapitre s'est poursuivie
par une étude de l'influence de la fraction de blocage sur I'écoulement et aussi sur la
macroségrégation. Nous avons vu que la fraction de blocage modifiait I'écoulement et la
macroségrégation dans le marais. Cependant, la macroségrégation finale ne se retrouve que
légérement modifiée par la fraction de blocage. Pour le cas que nous avons utilisé, il y a
une compensation entre les différents phénomenes responsables de la macroségrégation.

La deuxieme partie de ce chapitre était consacrée a 1'étude de la solidification de
billettes d'aluminium-cuivre. Nous avons choisi ce cas car des résultats expérimentaux sont
disponibles dans la littérature [Vreeman et al. 2002]. Le premier objectif de cette étude
¢tait de savoir si le modele était capable de reproduire la thermique et la macroségrégation
relevées expérimentalement. Apreés confirmation de cette capacité, nous avons étudi¢ 1'effet
de la modification du niveau de particules affinantes. Cette étude avait pour objectif
d'analyser I'effet d'un changement morphologique des grains sur la macroségrégation. Le
modele est capable de reproduire le changement de morphologie (de grains globulaires
vers des grains plus dendritiques) ainsi que 1'effet diminuant sur la macroségrégation dans
la billette lorsque I'on diminue le niveau de particules affinantes.
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Chapitre 4 : La porosité dans les alliages
d'aluminium

Ce chapitre est consacré a la compréhension du développement de la porosité en
coulée semi-continue. Pour réaliser cette ¢tude nous allons utiliser le modéle de porosité
développé précédemment (Chapitre 2 p. 78).

La premicere partie de ce chapitre a pour objectif une validation qualitative du modéle avec
une comparaison par rapport a des résultats, expérimentaux sur une plaque d'alliage
Al-4,5wt.%Mg-0,7wt.%Mn. Puis, dans une deuxiéme partie, I'influence de 1'ensemble des
parametres du modele sera étudiée en détail.

1. La porosité dans l'alliage Al-Mg-Mn

L'objectif de cette premiére partie est de valider qualitativement les résultats du
modele de porosité. Pour cela, nous avons appliqué le modele au résultat de la
solidification d'une plaque d'alliage Al-4,5wt.%Mg-0,7wt.%Mn. Nous disposions de
plusieurs résultats expérimentaux qualitatifs pour cet alliage, de plusieurs micrographies
ainsi que d'une caractérisation par réponse aux ultrasons.

Les dimensions de la plaque sont les suivantes : 510 mm d'épaisseur pour 2280 mm de
largeur. L'expérience a été réalisée avec un alliage innoculé avec du TiC (0,4kg.t™), la
surchauffe était de ~60 °C et la vitesse de tirage de 0,7 mm.s™.

1.1.  Présentation des résultats expérimentaux

Deux types de résultats expérimentaux sont disponibles : la figure 4.1 représente
une réponse aux ultrasons obtenue a travers une plaque d'alliage Al-Mg-Mn et la figure 4.2
montre trois micrographies obtenues aux trois emplacements indiqués sur la figure 4.1.b
(IC], [B], [D]). Nous nous intéresserons seulement au régime permanent, figure 4.1.b, et
non au pied de coulée.
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Figure 4.1 : Relevé expérimental d'une réponse aux ultrasons dans une plaque Al-Mg-Mn
de 510 mm d'épaisseur, (a) dans les premiers 600 mm de la plaque et (b) lorsque le régime
permanent est atteint.

I1 a été montré dans plusieurs expériences que l'intensité des réponses aux ultrasons
varie en fonction de la quantité de défauts dans la plaque ([Adler et al. 1986] [Chen 2009]).
Cependant, plusieurs phénoménes peuvent étre a 'origine d'une réponse aux ultrasons, les
cavités, comme les pores, mais aussi la présence d'oxydes ou bien de composés
intermétalliques. Néanmoins, on a plusieurs fois démontré une relation directe entre
fraction volumique de porosité et l'intensité de la réponse aux ultrasons. On remarque sur

la figure 4.1 que le signal ultrasons est maximum dans les zones [A] (pied de plaque) et
[B].

La figure 4.2 vient confirmer la présence de porosité dans I'alliage. On peut observer de la
porosité sur les trois micrographies, avec pour chacune des micrographies une porosité
différente. La porosité semble plus réguliere sur [C] et beaucoup plus grossiere sur [B] et
[D] avec une porosité qui semble plus importante sur [B].
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Emplacement : [C]
Taille maximum des pores : 160 um

1000 pm

a

Emplacement : [B]
Taille maximum des pores : 600 um

1000 pm

(b)

Emplacement : [D]
Taille maximum des pores : 500 um

(c)

Figure 4.2 : Micrographies aux emplacements, (a) [C], (b) [B]et (c) [D] indiqués sur la
figure 4.1.
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1.2. Simulation de la solidification

Nous avons utilisé la méme stratégie de simulation que celle utilisée dans le
chapitre 3. La largeur étant fortement supérieure a I'épaisseur nous prenons 1'hypothése que
la solidification est bidimensionnelle, et nous prenons donc un domaine de simulation en
2D.

Le maillage est composé de 67 mailles sur l'axe X et 186 mailles sur l'axes Y afin de
garantir des mailles de 2 mm x 2 mm dans la zone pateuse et dans la zone liquide.

Ménisque : 10 mm
b Contact moule : 25 mm

==

I Contact air : 43 mm

=

Contact eau : 982 mm

plE s B

2280mm

Veast = 42 mm/min

Figure 4.3 : Schématisation de la plaque étudiée, 2280 mm de large pour 510 mm
d'épaisseur.

La vitesse d'alimentation en aluminium liquide est uniforme sur toute la partie
supérieure. Cette vitesse est calculée a partir d'un bilan de masse a chaque itération et
prend donc en compte le retrait de solidification. Les conditions limites utilisées sont de
type Fourier, p=h(T peau—Tm) . L'extraction de chaleur par le moule est divisée en trois
parties. En dessous du moule, I'extraction de chaleur par 1'écoulement d'eau est décrite par
la corrélation de Weckman et Niessen [1982]. Le tableau 4.1 résume les données utilisées
concernant le chemin de solidification, les données thermophysiques et les parametres du
procédé. Le calcul des données thermophysiques a été réalisé grace a une modélisation
avec un modele Calphad.

Les grains sont considérés comme globulaires dans cette étude et seulement deux phases
sont prises en compte au niveau microscopique.

La distribution en taille des particules affinantes a été obtenue a partir de la loi établie par
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Tronche [2001] pour des particules de type TiC pour 0.4 kg.t'. La figure 4.4.b montre la
distribution utilisée a partir de cette loi, 10 classes ont été¢ discrétisées avec un pas de
surfusion constant et égal a 0,15 °C. La masse volumique de la phase solide est considérée
constante (ps = 2484 kg.m>) et l'approximation de Boussinesq est utilisée pour la phase
liquide, figure 4.4.a. La masse volumique de la phase liquide est donc considérée constante
(Pt = 2308 kg.m™) sauf dans le terme de flottabilit¢ ( p,g,g) des équations de
conservation de quantit¢ mouvement. Les masses volumiques de la phase liquide et de la

phase solide étant constantes dans les bilans de masse, le retrait est constant et vaut :
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Figure 4.4 : (a) Evolution des masses volumiques du liquide et du solide pour un alliage

Al-Mg-Mn avec le chemin de solidification calculé suivant le modele de Scheil-Gulliver.
(b) Discrétisation de la distribution de taille des particules affinantes.
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Tableau 4.1 : Données thermophysiques et paramétres utilisés pour ['étude (données
obtenues a partir d'une simulation Calphad).

Diagramme de phase

Température de fusion de l'aluminium pur 677,8 °C
Température eutectique 529,69 °C

Pente du liquidus Mg | Mn -4,94 | -1,67 °C.wt%"
Coefficient de partition Mg | Mn 0,228 10,75 -

Donnés thermophysiques

Chaleur spécifique 1184 Jkg' K!
Conductivité thermique dans le solide 165 W.m'. K
Conductivité thermique dans le liquide 74,119 W.m"' K"
Chaleur latente de fusion 3,92.10° Jkg!
Coefficient d'expansion thermique, Br -3,877.10° °C’!
Coefficient d'expansion solutale, fc Mg | Mn -4,63.10°|-6,57.10° Wt%"'
Viscosité dynamique 1,2.10° Pa.s
Coefficient de diffusion dans le liquide, Mg |Mn |7,7.10°|7,0.10"°  ms’
Coefficient de diffusion dans le solide, Mg | Mn  |1,8.10"|7,0.10"  m2s’
Coefficient de retrait By = (ps-p1)/ ps 7,61 %
Longueur caractéristique pour la perméabilité 50 pm
Coefficient de Gibbs-Thompson 1,9.107 K.m
Parameétres du procédeé

Température de coulée 700 °C
Vitesse de coulée 0,7 mm.s’!
Coefficient de transfert, ménisque 0 W.m2.K"
Coefficient de transfert, Contact moule 5000 W.m2K!
Coefficient de transfert, Contact air 30 W.m?2.K!
Wekman & Niesen, Q™ 1,11.10? m’.s!
Fraction de blocage, g., 0,2 -
Parameétres pour la porosité

Tension interfaciale, Yy, 0,9 J.m?
Coefficient de partage de 'hydrogéne, kj 0,07 -

Facteur de morphologie, m 2 -

(voir Eq. (2.63), Chap. 2, p.82)

Coef. de diffusion. de H dans le liquide, D},  |2,44.107 m?.s™
Parametres numériques

Taille du domaine (X - Y) 0,255 - 1,1 m'm
Nombre de mailles, X - Y 67 - 186 -
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Figure 4.5 : (a) Profil de macroségrégation de l'alliage Al-Mg-Mn modélisé comme un
ternaire (Al-Mg-Mn). (b) Diametre équivalent des grains pour l'alliage AI-Mg-Mn.

(C,-Co)C, [wt.%]
Diameétre, dp [wm]

La figure 4.5 montre le résultat de la simulation de la solidification obtenu avec le
logiciel SOLID, avec la figure 4.5.a la macroségrégation et la figure 4.5.b la taille des
grains.

La figure 4.5.a représente la macroségrégation radiale, le magnésium ségrege plus que le

manganese, ce qui est logique car le magnésium a un coefficient de partage plus faible. La
courbe de ségrégation montre une zone appauvrie au centre de la plaque (0 — 0,7 m), une
zone enrichie positivement (0,7 — 0,21 ) et une zone faiblement appauvrie pres de la paroi.

La courbe, figure 4.5.b, montre ['évolution du diamétre équivalent des grains sur
I'épaisseur. On observe une taille de grains beaucoup plus importante prés de la paroi. Sur
le reste du profil, la taille des grains est relativement homogéne et oscille entre 90 et 110
um. La taille plus importante des grains pres de la paroi provient vraisemblablement d'une
surestimation par le logiciel Solid. En effet, prés du moule, la solidification est tres rapide,
ce qui rend difficile la description de la solidification. La taille des mailles doit étre trop
grossiére ou bien les pas de temps de calcul trop importants pour capturer les phénoménes
rapides qui se produisent pres de la surface.
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Figure 4.6 : Champ de pression totale lors de la coulée de la plaque de Al-Mg-Mn.

La figure 4.6 montre le champ de pression totale pendant la solidification de la
plaque d'alliage Al-Mg-Mn. Pendant la solidification, la pression totale augmente avec la
pression métallostatique, puis diminue pres de la fin de la solidification avec la perte de
charge engendrée par I'écoulement dans le milieu poreux. Cette perte de charge est
significative seulement vers le solidus et au centre de la plaque. Cependant, la variation de
pression maximale reste faible, ~ 30000 Pa, et n'est pas assez significative pour influencer
le développement de la porosité.

1.3.  Simulation de la porosité

1.3.1 Evolution de la solubilité

La figure 4.7 montre I'évolution de la solubilité en fonction de la fraction solide. Le
chemin de solidification a été calculé a partir de la loi de Scheil-Gulliver. La pression est
considérée comme constante pour ce calcul. Le magnésium a tendance a augmenter la
solubilit¢ de I'hydrogéne, alors que le manganése a tendance a la baisser, comme l'indique
le tableau 1.5 page 17. L'évolution de la composition de I'hydrogene dissout est aussi

indiquée pour une composition initiale, C(}i, de 4,5.10° wt. %. L'évolution de la
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composition en hydrogene dissout a été calculée en utilisant la loi des bras de levier.

La figure 4.7 montre aussi la composition d'équilibre calculée par rapport a trois rayons
critiques de germination, 10, 25 et 50 um. Plus le rayon de germination est important, plus
la germination est avancée dans la solidification. Pour une composition initiale en

hydrogéne dissout, C(,)i , de 4,5.10” wt. %, la fraction solide au moment de la germination
se déplace de 0,36 a 0,56 lorsque le rayon de germination diminue de 50 a 10 um.
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Figure 4.7 : Evolution de la solubilité (ligne verte pleine), de la condition de germination
pour différents rayons critiques (lignes vertes pointillées) et de la composition en
hydrogene dissout dans la phase liquide (lignes noires pointillées). Calculs obtenus avec la
loi de Scheil-Gulliver pour le chemin de solidification et la relation des bras de levier pour
l'évolution de I'hydrogene dissout.

1.3.2  Résultat relatifs a la porosité

Les germes pour la porosité représentent le potentiel de germination dans le liquide.
Le modéele développé considérant la germination comme un dirac, la densité de pore finale
est donc directement reliée a ce parameétre, comme précisé dans le chapitre 2 section 2.1.3
page 80. Dans la premicre partie de ce chapitre, les germes se déplacent avec la phase
liquide et sont injectés sur toute la partie supérieure du lingot.

Afin d'obtenir la macroségrégation de I'hydrogene, figure 4.8, nous avons réalisé un
calcul sans germination de la porosité. On peut voir que la macroségrégation de
I'hydrogéne suit relativement la méme tendance que pour les ¢éléments d'alliage,
figure 4.5.a, avec une plus forte ségrégation négative au centre et une ségrégation positive
sur le reste du profil. Cependant, la macroségrégation en hydrogeéne est trop faible pour
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influencer la prédiction de la porosité.
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Figure 4.8 : Profil de macroségrégation de l'hydrogene (calcul réalisé sans apparition de
la porosité).

La figure 4.9 montre I'évolution de la porosité dans la plaque. Nous avons a gauche
la fraction de pore et a droite le diamétre équivalent des pores en prenant comme
paramétres pour les calculs, Ny = 10° m?, rei = 25 um, Cj = 4,5.10° wt.%. Cette
concentration initiale en hydrogéne dissout correspond a une concentration que l'on peut
retrouver dans la littérature pour un alliage Al-Mg [Nagaumi 2001].

On peut directement observer que la fraction de pores n'est pas homogéne sur la plaque.
Elle évolue d'environ 0,5 % pres de la paroi a pres de 1,2 % a x ~ 0,1 m. Le diamétre des
pores suit la méme tendance avec une évolution du diametre de 300 a 600 pm. La porosité
commence a se former lorsque la fraction solide, gs, atteint 0,50. Cette valeur de fraction
solide est invariant sur I'épaisseur. Dans les mémes conditions, la figure 4.7 aurait prévu
une germination de la porosité a une fraction solide inférieure, environ 0,44.
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Figure 4.9 : Carte de fraction volumique de porosité, g, et carte du diamétre équivalent
des pores. N = 10° m?, 1o = 25 um, Cy =4,5.10° wt.%.

La figure 4.10 montre les profils finaux provenant des cartes de la figure 4.9. Les
diametres des pores révélés par les micrographies, figure 4.2, ont étés ajoutés sur le profil
figure 4.10.a. Bien que ces diametres correspondent aux diametres maximums révélés, on
retrouve la bonne tendance avec un diamétre des pores plus important a x ~ 0,10, un peu
moins important au centre et plus faible pres de la paroi.

Le profil de réponse aux ultrasons a également été superposé aux figures 4.10.a et b. Pour
superposer les profils, nous avons considéré que la réponse maximum aux ultrasons
correspondait au maximum de fraction de pores, figure 4.10.a, ou au maximum du
diametre des pores. Le role de la taille des pores pour une méme fraction volumique peut
modifier la réponse aux ultrasons. Si I'on observe la figure 4.10.a, on peut observer que le
profil de porosité est bien retranscrit, sauf au centre de la plaque ou la porosité prédite par
le modele serait significativement surestimée. Si I'on considére la figure 4.10.b, dans
laquelle réponse aux ultrasons est comparée aux diametres des pores, on observe une
bonne prédiction de la tendance sur la taille des pores au centre de la plaque, avec
cependant une surestimation de la taille des pores plus pres de la paroi.

L'évolution de la morphologie de la porosité est représentée sur la figure 4.10.c. La
morphologie prédite des pores est plus sphérique prés de la paroi et plus tortueuse au
centre de la plaque. Comme pour 1'évolution de la taille des pores, ces observations sont
cohérentes avec les observations expérimentales.
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A travers ce premier résultat on peut observer que le modéle a tendance a prédire une
diminution de la porosité au centre de la plaque. Cette diminution est aussi observée sur les
résultats expérimentaux. Nous verrons que ce profil de porosité résulte d'une situation ou
I'hydrogeéne contenu dans les pores n'est pas a 1'équilibre par rapport a I'hydrogéne dans la
phase liquide. Dans cette situation, la diffusion de I'hydrogene et le temps de croissance
des pores jouent un réle tres important dans la formation de la microporosité.
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Figure 4.10 : Profils finaux pour; (a) fraction de pore g, (b) diametre équivalent
sphériques des pores d,, et (c) rapport morphologique. Ngu = 10° m”, 1oy = 25 um,
Cy =4,5.10° wt.%.

La figure 4.11 présente une premicre étude en fonction des différents parameétres du
modele de porosité. Les figures 4.11.a et b montrent 1'évolution de la porosité pour trois
concentrations initiales en hydrogéne dissout. Les figures 4.11.c et d montrent 1'évolution
de la porosité pour trois densités de germes. Les figures 4.11.¢ et f. montrent 1'évolution de
la porosité pour trois rayons critiques de germination. Pour chaque étude, un parametre est
modifié en conservant les deux autres identiques.

La concentration initiale a un impact trés important sur la porosité finale. Cependant, le
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profil de porosité a la méme allure entre les trois concentrations initiales bien que l'effet
d'échelle du graphique donne au cas C?i =1,5.10"° wt. % une apparente homogénéité.

L'augmentation du nombre de germes, donc du nombre de pores, modifie le profil de
porosité. Une augmentation du nombre de pores tend a rendre le profil plus homogéne.
Cette tendance est particulierement visible sur les profils du diamétre équivalent. On peut
aussi noter qu'une augmentation du nombre de germes a tendance a faire augmenter la
fraction de pore finale. Nous verrons dans la deuxiéme partie de ce chapitre que
I'inhomogénéité du profil est liée a la diffusion de I'hydrogéne dans les pores. Lorsque la
densité de pores est faible, I'hydrogene dans les pores n'est pas a I'équilibre par rapport a
I'hydrogene dissout dans la phase liquide. Lorsque la densité de pore est importante,
Ngme > 10° m™, la diffusion de I'hydrogéne est favorisée et il y a équilibre entre I'hydrogéne
dans les pores et dans la phase liquide. Dans cette situation, le profil de porosité tend a étre
plus homogene.

Le rayon critique de germination ne modifie pas le profil de porosité. Cependant, une
faible valeur de celui-ci diminue globalement la porosité. Avec un rayon critique plus
faible, la porosité apparait plus tard pendant la solidification, les pores ont donc moins le
temps de se développer.

Une étude plus approfondie de l'influence des paramétres et leurs implications
physiques est réalisée dans la partie suivante de ce chapitre.
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Figure 4.11 : Evolution de la porosité pour différents paramétres du modéle de porosité.
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1.4. Conclusion sur la validation du mode¢le

Dans la premiére partie de ce chapitre, nous nous sommes attachés a valider
qualitativement le mod¢le de porosité que nous avions développé dans le chapitre 2. Pour
réaliser cette validation nous avons comparé¢ les résultats d'une premiere étude par rapport
aux résultats expérimentaux que nous avions a notre disposition. Ces résultats concernaient
un alliage Al-Mg-Mn avec une carte de réponse aux ultrasons ainsi que des micrographies.

Le mode¢le s'est révélé capable de reproduire les tendances observées expérimentalement,
avec une répartition non homogene de la porosité. En effet, expérimentalement, on observe
une porosité qui décroit pres de la surface avec un maximum au 2/3 demi-€épaisseur et non
pas au centre de la plaque. Le modéle est capable de reproduire cette tendance de la
porosité, avec néanmoins une surestimation de la porosité au centre de la plaque.

Ce profil particulier de porosité est li¢ au temps de diffusion de 'hydrogéne dans les pores.
La variation du temps de solidification dans 1'épaisseur de la plaque induit une variation du
temps de croissance des pores.

Dans la deuxieme partie de ce chapitre, nous verrons l'influence des paramétres du modéle
sur la cinétique de croissance des pores.
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2. Etude numérique de la formation de la porosité

Dans cette partie, nous allons étudier le développement de la porosité dans l'alliage
Al-Mg-Mn de maniére approfondie. Nous avons réalis¢ une étude complete sur les
parametres et les hypothéses du modele. Cette étude a pour objectif une meilleure
compréhension du comportement de la porosité en fonction des conditions de croissance
des pores.

2.1. Etude paramétrique

Nous allons étudier 1'effet de deux parametres cruciaux du modele développé, N
et 1. Ces deux parametres représentent le potentiel de germination présent dans le liquide.
Les sources pour la germination des pores sont méconnues, mais le réle des oxydes
présents dans le liquide a été plusieurs fois mis en évidence.

Nenr représente la densité volumique de ces germes, le modele développé considérant la
germination comme un dirac, la densité de pores finale est donc directement reliée a ce
paramétre. N, ne représente pas la densité totale des germes mais la densité qui
s'activerait lorsque la condition de germination obtenue avec r.; est atteinte.

I représente la facilité de germination offerte par les germes. Plus ce rayon est faible,
plus la sursaturation nécessaire a l'activation des germes est importante, et donc plus la
germination apparait tard dans la solidification. Plus la germination s'activera tardivement
plus la porosité sera réduite. En effet, le temps de croissance disponible pour les pores sera
plus faible.

Dans les alliages ou la porosité est une préoccupation majeure, un dégazage est effectué
afin d'amener la composition initiale en hydrogéne dissout a la valeur la plus faible
possible. Lors de cette premicre étude nous fixerons la composition initiale, C?i, a
4,5.10° wt.%. Ce choix de composition initiale est arbitraire, mais représente une valeur

relativement importante de gazage.

La plage de variation des parameétres du modele est décrite dans le tableau 4.2. Nous avons
choisi des parametres en fonctions de leur usage dans la littérature et afin de faire ressortir
les différents comportements du modele de porosité.

Tableau 4.2 : Plage de variation des parameétres du modéle.
Ngmr [M™] ‘ 10" 10 10% 10" 10%
Fore [m] | 5 10 25 50
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2.1.1  Descriptions de cas

Nous allons dans un premier temps décrire de maniere approfondie la porosité
obtenue pour deux cas de I'étude : un cas avec une forte densité de germes, N, =10"m>,

et un rayon critique faible, rqix = 5 pum, (figures 4.12, 4.13, 4.14) puis un cas avec une
moins forte densité, N, =10° m?, et un rayon critique important, reiw = 50 pm, (figure
4.14, 4.15, 4.16). Nous avons modifi¢ deux parametres afin de représenter deux conditions
extrémes de germination de la porosité. Nous avons la situation d'une germination tardive
d'un trés grand nombre de germes et la situation d'une germination précoce d'un plus faible
nombre de germes.

La figure 4.12 montre la carte de la fraction de pores et du diameétre équivalent sphérique.
La figure 4.13 montre les profils finaux pour les différentes valeurs caractéristiques de la
porosité (g,, N,, d,, Morphologie). La figure 4.14 représente 1'évolution de la porosité
suivant l'axe y a x ~ 0,10 m. La figure 4.14.a représente I'évolution de la fraction de pores
ainsi que de la fraction solide, et la figure 4.14.b, 1'évolution du diamétre équivalent et des
compositions d'équilibres.

Les figures 4.14, 4.15, 4.16 montrent ces mémes valeurs pour le second cas.

Descriptionducas 1 :

Le cas 1 se distingue par une relative homogénéité du profil de la fraction de
porosité et du diameétre équivalent des pores, visible sur la figure 4.13. Le profil de porosité
évolue entre 1,25% et 1,7% sur l'ensemble de 1'épaisseur. Cette homogénéité est
confirmée par la figure 4.12.

On peut voir, figure 4.13.a, que la répartition de la densité de pores sur 1'épaisseur du
produit n'est pas homogeéne avec moins de pores au centre du lingot. Cependant la
différence relative a la valeur moyenne n’excede pas 10 %. Pour cette étude, les germes
sont admis par la totalit¢ de la surface supérieure et ils se déplacent avec le liquide. Ce
mode d'injection des germes et le mouvement de la phase liquide résultent en une certaine
homogénéité de la densité de germes puis de la densité de pores sur l'ensemble de
1'épaisseur.

Comme la densité des pores évolue peu, le diamétre équivalent des grains est lui aussi
homogéne, avec d, ~ 145 pum. L'indicateur de morphologie reste lui aussi presque
homogéne sur l'ensemble de 1'épaisseur, figure 4.13.b, avec des pores relativement
sphériques, 1'indice de morphologie est d'environ 2,5.
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Figure 4.12 : Carte de la fraction de pores g, et du diamétre équivalent sphérique d, pour
Feorie = 5 pum et Ngyr = 10" m”.
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Figure 4.13 : Profils selon x pour ¥ = 5 um et Ng,, = 10" m” ; (a) de la fraction de pores
gy et de la densité de pores N, et (b) du diametre équivalent sphérique d, et du rapport
morphologique.

L'évolution de la porosité selon 1'axe y est décrite par la figure 4.14 (a x = 0,1 m). La figure
4.14.b montre 1'évolution de la concentration en hydrogéne dissout dans la phase liquide,
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Cl,i , et la composition d'équilibre X lli . Lorsque la porosité ne s'est pas encore développée,
la composition d'équilibre est calculée par rapport aux germes. Lorsque la concentration en
hydrogéne dissout devient supérieure a la composition d'équilibre, il y a germination de la
porosité et dans ce cas la germination se forme a g, = 0,7. Aprés la germination de la
porosité, la composition d'équilibre XlH est calculée par rapport aux pores. Le saut de

composition d'équilibre enregistré apres la nucléation est li€ a la croissance tres rapide des
pores. Cette rapidité est li¢e a la mise en équilibre entre la composition en hydrogene

dissout et la composition d'équilibre. La courbe CIH—X; , figure 4.14.b, reste trés proche

de 0. Dans les conditions correspondant a ce cas, avec une densité de pores élevée, la
croissance des pores n'est pas limitée par la diffusion de I'hydrogene.
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Figure 4.14 : Profils selon y a x = 0.1 cm pour, (a) la fraction solide g, et la fraction de

pore g, et (b) le diametre équivalent sphérique des pores d,, la composition d'équilibre X IH
, la composition en hydrogene dissout dans le liquide CIH et la différence entre chaque :
Cly— Xy pour ruy =5 um et Ngu, = 10" m?.

Description du cas 2 :

Le cas 2 se distingue du cas 1 par la non homogénéité de la fraction de porosité sur
'épaisseur de la plaque, voir figure 4.15, et les profils de la figure 4.16. Cependant, il est a
noter que la répartition de la densit¢ de pores reste identique au cas précédent, les
parametres de germination de la porosité ne modifiant pas la répartition des pores. La
fraction de pores passe par un maximum, g, = 1,2 %, a environ X ~ 0,1 m avec une fraction
de pores g, =0,3 % pres de la paroi et de g, = 0,5 % au centre. Naturellement, I'évolution
du diametre équivalent des pores suit la méme évolution avec un maximum a X ~ 0,1 m.
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Le rapport morphologique montre I'évolution suivante : les pores plus tortueux au centre de
la plaque (morphologie ~ 8) que pres de la paroi (morphologie ~ 4).
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Figure 4.15 : Carte de la fraction de pores g, et du diametre équivalent sphérique d, pour
Ferie = 50 um et Ngr = 10° m™.
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Figure 4.16 : Profils selon x pour 7oy = 50 um et Ny, = 10° m™ : (a) de la fraction de pores
gy et de la densité de pores N,, et(b) du diamétre équivalent sphérique d, et du rapport
morphologique.

153



Chapitre 4 : La porosité dans les alliages d'aluminium

La figure 4.17 montre une évolution de la porosité différente par rapport au cas
précédent.

D'une part, la porosité intervient plus tot dans la solidification, a gs ~ 0,5. Cette précocité
est logique car le rayon critique de germination dans ce cas est plus important, favorisant
ainsi la germination.

D'autre part, il n'y a pas équilibre entre la composition d'é€quilibre par rapport aux pores
X lﬂ et la composition en hydrogéne dissout dans le liquide Clﬂ , la croissance des pores y
est donc plus lente. La composition dans le liquide continue d'augmenter, méme apres la
germination des pores. On peut voir que la courbe C'H—XIH reste positive et continue de
croitre apres la germination.

La majorité de la courbe X IH de la figure 4.17 est identique a la courbe de la figure 4.14.
Dans les deux cas décrits, la pression a l'intérieur des pores est identique. En effet, la
pression a l'intérieur des pores est calculée a partir du rayon de courbure par la loi de
Laplace. Lorsque les pores sont contraints par la microstructure, ce rayon de courbure
dépend exclusivement de la microstructure. La solidification est identique pour les deux
cas, donc la courbe X IH est identique lorsque les pores sont contraints par la
microstructure. Cette contrainte par la microstructure arrive trés tot, des les premiers
instants de la croissance des pores pour les deux cas décrits.
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Tableau 4.3 : Comparaison entre les deux descriptions (premier cas en bleu et deuxieme
cas en rouge).

g, [%] d, [um] Morpho. N, [m?]
Moyenne 1,52 0,75 143|517 2,617,5 1.10"°] 1.10°
Minium 1,24]0,28 133|376 1,5]4.5 0,85.10' [ 0,92.10°
Maximum | 1,90 121 154|611 3,218,6 1,05.10' | 1,05.10°

Nous avons observé en décrivant ces deux cas d'é¢tude une différence de
comportement du modele de porosité. Pour le premier cas, il y a une répartition homogene
de la porosité dans 1'épaisseur de la plaque, alors que dans le second cas on observe une
inhomogénéité.

Le tableau 4.3 récapitule les différences entre les deux descriptions de cas. On peut
observer clairement que la prédiction de la porosité est fortement influencées par les
parametres d'entrée du modele.

Dans le premier cas, la porosité semble moins sensible aux différences de conditions de
solidification, alors que dans le second cas, elle semble y étre plus sensible. Le phénoméne
responsable de cette différence est li¢ a la diffusion de 1'hydrogene vers le liquide. Dans le
premier cas, les pores sont a 1'équilibre alors qu'ils ne le sont pas dans le deuxiéme cas.

2.1.2  Influence de la vitesse de croissance

Nous venons de voir que le choix des parametres méne a une modification de la
prédiction de la porosité et a une évolution du comportement du modele. Afin d'étudier
cette évolution, nous avons analys¢ l'influence de la vitesse de croissance des pores. Pour
ce faire, nous nous sommes concentrés sur 1'évolution de la porosité sur la maille centrale
de la simulation de la solidification pour la plaque d'alliage Al-Mg-Mn.

L'équation qui gouverne la croissance des grains (Chap. 2, Eq. (2.62) p. 82) s'écrit :

S;"p1 Dy (Cu=Xu)
I
llp 1=Xy

0 _
a(gppp) =

(4.1)

Si l'on remplace la surface d'échange et la longueur de diffusion par leurs modeles
respectifs :

3 1/3
Si"=4n N, (rPl P (1-g)" , 1,=ri et rsph—(—g" ) (4.2)

equi Ip™ " equi equi
N,4mn

On obtient pour le calcul de la croissance une équation qui dépend de la densité de pore :
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0

N Ch—X,
2(g,p,) = 47"(3g, " (1-g.7 p, ;" Df S50

4.3
1- X}, (43)

Nous avons donc manipulé la croissance en modifiant la densité de pores et la valeur de la
diffusion. On s'intéresse alors au couple :

N3°DYy (4.4)

Si I'on multiplie ce terme par l'intervale de temps de croissance des pores At} on obtient

un nombre adimensionnel de Fourier, qui est représentatif du potentiel de croissance de la
porosité par diffusion :

Fo=N2’DyAtY (4.5)
Dans cette expression, on peut remarquer que N ;/3 représente la distance entre le centre de
chacun des pores.

Nous avons réalisé une série de calculs en modifiant individuellement la densité de
pores et le coefficient de diffusion. La figure 4.18 montre la fraction de pores finale en
fonction du nombre de Fourier. La courbe montre une forme en escalier avec un palier bas,
un palier haut et une forte pente entre les deux.
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Figure 4.18 : Fraction de porosité en fonction du nombre de Fourier calculé. Le symbole

vert représente le nombre de Fourier calculé avec N, = 10° m” et le symbole bleu avec
N, = 10" m”.
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Les deux plateaux tendent a montrer deux régimes de croissance, un régime a
I'équilibre et un régime hors équilibre entre la concentration en hydrogeéne dissout et la
composition d'équilibre. Lorsque N ,= 10" m>, comme pour la premiére description, la
fraction de pores obtenue est sur le plateau haut. Dans ce cas, une modification du nombre
de Fourier n’entraine pas une modification sensible de la porosité, au contraire de la
fraction de porosité obtenue avec N p:108 m~, correspondant, au deuxiéme cas, qui est
sur la pente qui sépare les deux plateaux. Dans ce cas une légere modification du nombre
de Fourier méne a une modification sensible de la porosité. Ce résultat montre qu'avec une
densité de pore, N,= 10°, la porosité est trés sensible a I'inhomogénéité des conditions de
croissance des pores.

En coulée semi-continue, la vitesse de solidification n'est pas identique sur
I'épaisseur. Le temps de croissance des pores est donc différent dans la largeur de la plaque.
La figure 4.19 montre le nombre de Fourier pour la deuxiéme description de cas de la
section 2.1.1. On peut voir que le nombre de Fourier évolue entre presque 0 et 11 avec un
maximum a environ X ~ 0,1 m. Si I'on se référe a la figure 4.18, ces nombres de Fourier se
situent sur la pente qui sépare les deux régimes.

La figure 4.19.b remontre le profil de fraction de porosité déja illustré sur la figure 4.16.a.
On remarque tout de suite la similarité entre le maximum de porosité et le maximum de
nombre de Fourier.
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Figure 4.19 : (a) nombre de Fourier calculé avec l'équation (4.5) et (b) fraction de pores,
pour Fei = 50 um et Ny, = 10° m™.

La figure 4.20 montre 1'évolution selon y de la porosité aux points A et B de la
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figure 4.19.c. En comparant les figures 4.20.a et 4.20.b, nous pouvons facilement voir que
le temps de croissance des pores au point B est presque doublé par rapport au point A, alors
que les pores germent a la méme fraction solide (gs ~ 0,41). Ce temps de croissance plus
faible limite la diffusion de 'hydrogeéne dissout dans le liquide vers les pores. On peut voir,
sur les figures 4.20.c et 4.20.d, que la courbe qui représente la saturation en hydrogene
dissout dans le liquide la C,— X}, (courbe orange) monte de facon plus importante au
point A qu'au point B. Le liquide au point A est plus saturé en hydrogéne dissout car le
temps de croissance des pores est plus faible. On peut aussi remarquer que pour le cas ou
Tt = 50 um et N = 10® m™, la porosité n'est pas a 1'équilibre, méme au point B.
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Figure 4.20 : Profils selon y a A et B selon la figure 4.19, (a) et (b) la fraction solide g, et
la fraction de pores g, et (c) et (d) le diamétre équivalent sphérique des pores d,, la
composition d'équilibre X', , la composition en hydrogéne dissout dans le liquide C\, et

la différence entre les deux Cly— Xy , pour Fesy = 50 pm et N = 10° m”.
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Nous allons maintenant étudier en détail 1'évolution de la prédiction de la porosité
en fonction des trois parameétres principaux du modele : le rayon critique, la densité de
pores et la composition initiale en hydrogene dissout.

2.1.3  Influence sur la porosité en fonction du rayon critique

La figure 4.21 montre 1'évolution de la porosité en fonction du rayon critique, T,
pour deux densités de germes initiales, Ngn = 10* m™ et Ny, = 10'° m™. La composition
initiale, Coﬂ, est toujours fixée a 4,5.10° wt.%. Sur la figure 4.21, les symboles nablas
bleues (V) représentent la valeur maximale enregistrée sur le profil final, et de la méme
maniére les triangles verts (4 représentent le minimum. Les symboles carrés rouges (1)
représentent la valeur moyenne et les « barres d'erreurs » représentent deux fois 1'écart type
par rapport a la moyenne. Ainsi, les courbes représentent la valeur de la porosité mais
donnent également des informations sur I’homogénéité du profil. Un faible écart type et un
minimum\maximum proche de la valeur moyenne représente un profil homogene sur
'épaisseur de la plaque, alors qu'un écart type important représente un profil inhomogene.
Les figures 4.21.a et b donnent des informations sur la fraction de pores et les figures
4.21.c et d informent sur le diameétre équivalent des pores.
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Figure 4.21 : Evolution de la fraction de pores et du diamétre des pores en fonction du
rayon critique de germination pour (a),(c) Ng,, = 10° m et (b),(d) Ngn = 10" m?.

Les cas précédemment discutés, voir 2.1.1, correspondent a Ny, = 10" m™ avec
feit =5 pum et Ngn = 10° m™? avec rei = 50 um. Dans le premier cas, I'homogénéité de la
porosité est retranscrite a travers le faible écart type et une valeur rapprochée de la
moyenne, du minimum et du maximum. De méme, l'inhomogénéité de la porosité du
second cas apparait avec un écart type important et une forte différence entre la valeur
moyenne, minimum et maximum.

D'apres 1'évolution générale des courbes, un rayon critique de germination faible
diminue la taille et la fraction volumique porosité. Cet effet est facilement compréhensible
car plus les pores germent tardivement pendant la solidification, moins ils ont de temps
pour croitre. L'écart type reste relativement invariant en fonction du rayon critique pour
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chaque densité de germe. Le moment d'apparition des pores modifie seulement de facon
marginale le profil final de porosité.

La figure 4.22.a montre la fraction solide moyenne de germination avec Ny, = 10%. La
fraction solide de germination évolue entre environ 0,5 pour le rayon critique le plus
important a plus de 0,7 lorsque le rayon critique de germination est le plus faible (S5pum).

La figure 4.22.b montre 1'évolution du rapport morphologique en fonction du rayon
critique de germination, pour Ny, = 10° m™. Le sens de 1'évolution du rapport est logique,
cependant 1'évolution reste trés limitée entre 7,5 et 8. Lorsque les pores germent plus tot, ils
adoptent une morphologie Iégérement plus globulaire. Le rayon de contact est plus
important car la microstructure est moins établie. La faible évolution de la morphologie est
liée a la compensation entre la diminution du rayon de contact et un diametre final moins
important.

Les mémes conclusions peuvent étre apportées avec Ny = 10" m™.
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Figure 4.22: (a) Fraction moyenne de germination (b) Evolution du rapport
morphologique pour N, = 10° [m™].

D'apres cette étude sur le rayon de germination, on voit que son effet n'est pas
déterminant pour la porosité. Un décalage du moment de germination d'une fraction solide
de 0,5 a 0,7 diminue marginalement la porosité. Pour une diminution importante de la
porosité, il faudrait encore davantage retarder son apparition.
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Figure 4.23: Evolution du nombre de Fourier en fonction du rayon critique de
germination pour (a) Ng,, = 10° m™ et (b) Ng,, = 10" m™.

La figure 4.23 montre 1'évolution du nombre de Fourier en fonction du rayon
critique. On peut voir que le nombre de Fourier varie peu, ce qui cause la faible variation
de la porosité finale en fonction du rayon critique de germination.

2.1.4  Evolution en fonction de la densité de germes

Nous allons maintenant étudier l'influence de la densité de germes. Pour cette
¢tude, le rayon critique de germination, r.q, est fixé a 25 um et la concentration initiale,
CoH , toujours a 4,5.10° wt.%. La figure 4.24 montre I'évolution de la porosité (a) et du
diameétre des pores (b) en fonction de la densité de germes. La méme symbolique que pour
la figure 4.21.a est utilisée, les symboles nablas bleus (V) représentent la valeur maximale
enregistrée sur le profil final, de méme les triangles verts (£ représentent le minimum. Les
symboles carrés rouges () représentent la valeur moyenne et les « barres d'erreurs »
représentent deux fois I'écart type par rapport a la moyenne.

Les courbes montrent une forte évolution en fonction de la densité de germes. Cette forte
influence est reliée aux explications portées dans la partie 2.1.2, sur la variation du nombre
de Fourier. Concernant la figure 4.24.a, I'augmentation de la densité a pour effet une
augmentation de la porosité. Lorsque la densité de pore est forte, >a 10'° m?, I'écart type
est faible (profil homogene sur 1'épaisseur). Il 1'est ¢également aussi lorsque la densité de

pores est faible, < a 10’ m>. On retrouve le comportement remarqué précédemment.
Lorsque la densité de germes Ny, = 10® m™, I'écart type est maximum car la croissance des

pores est trés influencée par les différences de conditions de solidification.
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Figure 4.24 : Evolution de la fraction de porosité (a) et du diamétre des pores (b) en
fonction de la densité de germes, v = 25 um.

Plus la densité de pores est importante, plus les pores ont un diametre faible. Pour les plus
faibles densité de pores (Ngm = 10* m™ et Ny = 10° m™), il n'y a presque plus d'évolution
du diamétre des pores. Lorsque il y a une faible densité, nous avons vu que 1'on se trouvait
dans un régime de croissance hors équilibre entre la composition d'équilibre par rapport
aux pores et la composition en hydrogene dissout dans le liquide. Pour ces faibles densités
de pores, la croissance d'un pore n'influence pas la croissance des autres. On se retrouve
dans un régime de croissance équivalent a la croissance d'un pore dans un milieu infini.

La figure 4.25.a représente 1'évolution de la morphologie des grains. Comme la
densité des germes n'a qu'une trés faible influence sur le moment de germination et que le
début de la croissance des pores est relativement rapide, la morphologie suit la méme
évolution que le diametre équivalent des pores.
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Figure 4.25 : Evolution du rapport morphologique en fonction de la densité de germes.

La figure 4.26 montre 1'évolution du nombre de Fourier de la méme maniére que
précédemment. Conformément a 1'équation (4.5), I'évolution du nombre Fourier est linéaire
avec Ngu. On peut voir que dés Ny, = 10° m™, le nombre de Fourier moyen, Fo~50 , est
suffisant pour garantir une croissance non limitée par la diffusion.
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Figure 4.26 : Evolution du nombre de Fourier en fonction de la densité de germe,
Ferie = 25 um.

On peut remarquer que lorsque le nombre de Fourier devient trés important, les courbes
qui caractérisent la figure 4.24.b et la figure 4.25 se rejoignent (le minimum devient égal
au maximum qui devient égal a la moyenne). Les variations de temps de croissance des
pores n'influencent plus la porosité finale. De plus, le nombre trés important de pores

164



Chapitre 4 : La porosité dans les alliages d'aluminium

donne un diamétre équivalent tres faible. Dans cette situation, la microstructure n'influence
plus la porosité car il n'y plus de contact entre la microstructure et les pores. C'est
pourquoi, lorsque N = 10" m?, le rapport morphologique tend vers I'unité sur l'ensemble
du profil, la microstructure ne contraint plus les pores.

2.1.5  Evolution en fonction de la concentration initiale

La composition initiale en hydrogene est critique pour la porosité. La figure 4.27
montre I'évolution de la porosité en fonction de la composition initiale en hydrogéne et la
figure 4.28 montre I'évolution du diametre équivalent des pores. L'évolution de la fraction
de pores est quasiment linéaire entre la concentration initiale et la fraction volumique de
porosité. Comme 1'évolution de la fraction volumique est linéaire, le diamétre équivalent
suit une loi en puissance 1/3. Nous ne commenterons pas plus l'influence de la
concentration initiale car ses effets sont facilement compréhensibles.

Vu son importance, la concentration initiale en hydrogéne doit étre la plus faible possible,

que ce soit par la réalisation d'un dégazage ou par la limitation des sources d'absorption
d'hydrogene.
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Figure 4.27 : Evolution de la fraction de pores en fonction de la composition initiale en
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Figure 4.28 : Evolution du diamétre des pores en fonction de la composition initiale en
hydrogene dissout pour (a) Ny, 10" [m?] et (b) Ngw, 10° [m7], Ferivigue =25 [um].

2.1.6  Influence de la densité des particules affinantes sur la porosité

La figure 4.29 montre I'évolution de la fraction volumique de porosité en fonction
de la densit¢ des particules affinantes. Deux densités de germes ont été considérées,
Ngwr = 10" [m?] et Ngor = 10° [m?], pour re = 25 um, C% = 4,5.10° wt.%. La
modification de la densité d'affinants permet de modifier la prédiction de la microstructure.
Une augmentation de la densité favorise une structure plus fine et a l'inverse une
diminution tend a donner des grains plus gros.
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Figure 4.29 : Evolution de la porosité en fonction de la densité de particules affinantes
pour deux densités de germes pour la porosité, Ny, = 10" et N, = 10° [m”]. Pour
Ferit = 25 um, CY, =4,5.10° wt.%.

On peut remarquer comme prévu sur la figure 4.29.a et b que 'augmentation de la densité
d'affinants provoque une diminution du diamétre final des grains. Cette diminution de la
microstructure a pour effet une diminution de la porosité et est effective pour les deux
densités de germes.

Cette diminution de la porosité est a mettre en relation avec la plus forte contrainte
engendrée par une microstructure plus fine. La pression dans les pores est plus importante
car l'espacement entre les grains est plus faible. Une pression plus importante dans les
pores augmente la masse d'hydrogene dans les pores, ce qui a pour effet de réduire la
fraction volumique. Avec la diminution de la taille des grains, les pores deviennent plus
tortueux, figure 4.29.c et d, et ce méme si la taille des pores diminue.

167



Chapitre 4 : La porosité dans les alliages d'aluminium

3. Conclusions sur le développement de la porosité dans les
alliages en coulée semi-continue.

Ce chapitre était consacré a I'¢tude numérique du développement de la porosité
gazeuse lors de la coulée semi-continue d'alliages d'aluminium. Cette porosité est liée a la
précipitation de I'hydrogene, sous forme de bulles, lors la solidification. Cette précipitation
est rendue possible par la différence de solubilité entre la phase liquide et la phase solide.
Pour réaliser cette étude, nous nous sommes appuyés sur le modéle développé au
chapitre 2 que nous avons appliqué a la solidification de deux alliages d'aluminium. La
premiére application avait pour principal objectif une validation qualitative du modele,
alors que la deuxiéme application était une étude approfondie du développement de la
porosité.

La principale application s'est portée sur un l'alliage Al-Mg-Mn. Des résultats
expérimentaux pour cet alliage nous ont été confiés par le partenaire industriel du projet de
recherche. Ils se composaient d'une réponse aux ultrasons complétée par une série de
micrographie. Ces résultats montraient une inhomogénéité de la répartition de la porosité,
avec des pores plus fins et plus ronds pres de la paroi, et des pores plus gros et tortueux au
centre de la plaque. En fonction des parameétres utilisés, le modele développé permet de
retrouver ces inhomogénéités de morphologie. Elles sont crées par la limitation de la
croissance par la diffusion de 1'hydrogeéne. Une premicre étude a montré l'influence des
paramétres du modele sur la porosité, notamment la densité des germes.

La seconde partie de 'application sur l'alliage Al-Mg-Mn s'est portée sur I'étude de
l'influence des conditions de croissance des pores sur la porosité finale. Pour accomplir
cette ¢tude, nous nous sommes appuyés sur plusieurs €tudes paramétriques. Dans
l'intervalle des valeurs testées, le rayon critique de germination n'a qu'un impact modéré
sur la porosité finale. Seules les plus faibles valeurs ont engendré une réduction de la
porosité. La densité de germes est le parametre qui a le plus d'effet sur la porosité. En effet,
pour le modéle que nous avons développé, la densité de pores est directement liée a la
densité de germes. En augmentant ce parametre, la croissance des pores évolue d'un régime
hors équilibre a un régime d'équilibre entre la composition en hydrogéne dissout dans la
phase liquide et la composition d'équilibre calculée avec la loi de Sievert. Cette mise a
'équilibre s'explique par une augmentation du nombre de Fourier. Le passage par un
maximum de la fraction volumique de porosité est un indice que la diffusion de
I'hydrogene est limitant pour le développement de la porosité.
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Conclusions

Au cours de ce manuscrit, nous avons ¢étudié la formation de la porosité dans les
alliages d'aluminium. La porosité est une problématique majeure pour l'industrie de
'aluminium car elle peut facilement endommager les propriétés mécaniques des produits.
De plus, les nouveaux alliages développés spécifiquement pour l'industrie aéronautique y
sont tres sensibles a cause de la présence du lithium.

Le premier chapitre de ce manuscrit était consacré a I'é¢tude bibliographique de la porosité
et a la formation des structures de solidification en coulée semi-continue. La littérature sur
ce sujet de recherche nous a appris l'importance des conditions de solidification sur la
formation de la porosité. En effet, la formation de la phase solide influence la croissance de
la porosité. Il est donc important de bien estimer la taille des microstructures. Nous avons
aussi vu que certains éléments de l'alliage pouvaient modifier la concentration d'équilibre
de I'hydrogene dissout, ce qui est le cas du lithium.

L'étude de I'importance des conditions de solidification a mené a la deuxiéme partie de la
bibliographie qui s'est concentrée sur la formation des structures de solidification. Dans
cette partie, nous avons étudié la formation de la microstructure et de la macroségrégation
en coulée semi-continue. Nous nous somme attachés a décrire les écoulements et les
mécanismes responsables de la formation des hétérogénéités de structure.

Le second chapitre décrivait I'amélioration du modele de mouvement de la phase solide et
la conception du modele de prédiction de la porosité en coulée semi-continue. La
description du mouvement des grains dans la phase solide a été¢ améliorée par rapport a la
derniére itération du logiciel Solid. L'inertie des grains est maintenant prise en compte ainsi
que les effets des collisions sur le mouvement des grains. Nous avons validé le modele de
mouvement des grains en mod¢lisant une expérience de sédimentation d'une forte densité
sphérique. Puis, nous avons décrit la construction du modéle de porosité : Celui-ci prend en
compte la macroségrégation : de 1'hydrogene, le mouvement des germes, une cinétique de
croissance et l'interaction avec la phase solide. Le modele a été illustré avec une premiere
application a un cas monodimensionnel afin de montrer son fonctionnement.

La troisiéme partie était consacrée a la modélisation des structures de solidification avec
une étude sur le mouvement des grains et 1'étude comparative d'une billette d'aluminium
cuivre. Cette partie nous a permis de mettre en évidence le role du mouvement des grains
sur la macroségrégation puis d'établir les capacités du modele a retrouver des résultats et
des observations expérimentales. La prise en compte du mouvement des grains est
nécessaire afin d'obtenir une macroségrégation et une thermique en adéquation avec les
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résultats expérimentaux, bien que le choix de fraction de blocage ait une incidence réduite,
notamment sur le premier cas étudi¢. Cette partie a contribué a renforcer notre certitude de
pouvoir obtenir une structure de solidification cohérente avec la réalite.

La derniére partie était entierement consacrée a la modélisation de la porosité dans un
alliage aluminium- magnésium- manganese. Le modele a été capable de reproduire le
profil de porosité observé expérimentalement. Ce profil montrait la particularité¢ de
posséder un maximum. Nous avons pu expliquer grace au modele développé que c'est la
différence de temps de solidification dans la plaque qui est responsable de ce maximum.
En effet, la croissance des pores est limitée par le temps de diffusion de I'hydrogeéne vers
les pores. Ce résultat nous informe sur le régime de croissance des pores, limité par la
diffusion, et donc de l'importance de prendre en compte une cinétique de croissance pour la
porosité méme si le coefficient de diffusion de I'hydrogene dans la phase liquide est élevé.

Perspectives

Les perspectives immédiates de ce travail sont les applications du modele de
porosité et du modele de solidification aux cas d’alliages aluminium-cuivre-lithium. En
effet, 'objectif de ce projet est une réduction de la porosité dans ces alliages. Une premiére
¢tude numérique sur la formation de la porosité a partir des données thermodynamiques et
des parameétres de coulée d'une plaque d'alliage Al-Cu-Li a été réalisée et fournie au
partenaire industriel. Cependant, pour des raisons de confidentialité, nous ne pouvons
partager ces résultats.

Du point de vue de la recherche, le couplage entre la formation de la porosité et la
solidification permet d'étudier la modification de la macroségrégation par l'apparition d'une
phase gazeuse. En effet, plusieurs auteurs ont montré pour des cas de coulées de lingots,
[Rousset et al. 1995] [Voller & Sundarraj 1995], que la porosit¢ modifiait la
macroségrégation et permettrait de retrouver les profils expérimentaux. Afin de pouvoir
¢tudier cette interaction, le modéle de porosité a été couplé aux modeles de solidification
qui intégre maintenant une phase gazeuse (1 = g, + g, +g,). Cependant, il est encore trop tot
pour apporter des commentaires sur les résultats obtenus.

Concernant le mode¢le de solidification appliqué a la coulée semi-continue, nous avons vu
que les résultats obtenus concordaient avec l'expérience. Cependant, dans d'autres cas
[Bedel 2014], la confrontation a I'expérience est moins concluante. Cela nous prouve que
certains phénomeénes physiques ne sont encore que partiellement pris en compte et qu'il
reste encore du travail de recherche a accomplir afin de disposer d'un modele de
solidification fiable pour toutes les configurations.
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Annexes

Annexes

Annexe A : Moyenne volumique des équations de
conservation

Dans cette annexe nous allons appliquer le principe de la moyenne volumique aux
équations de la mécanique des fluides afin d'en déduire les équations du mouvement pour
la phase solide et liquide intégrées dans le logiciel SOLID.

A.1. Equations de conservation

Nous commengons avec les équations de conservation locale de la masse et de la
quantité de mouvement :

Conservation de la masse :

—+V:(pv)=0 (A.1)

(pV)+V-(pvv)=—V p+V -T+b (A2)

A.1.1. Principe de la moyenne volumique

La définition de la moyenne volumique d'une quantit¢ X dans la phase k est définit
comme :

<Xk>=vifkade (A3)

0v,
ou Yy, est la fonction indicatrice de phase, valant 1'unité dans la phase k et O dans les
autres phases. La moyenne intrinséque de phase est définie comme :

1

(Xi=g- ] viXoav (A4)

kv,
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Sil'on prend X, =1 on obtient la définition de la fraction volumique :

Vi

:Vo (A.5)

9k
avec la relation fondamentale :

Zkl g=1 (A.6)
et la relation entre la moyenne et la moyenne intrinséque :

<Xk>:gk<Xk>k (A.7)

Un champ peut se décomposer, selon Gray, en sa moyenne et sa partie fluctuante :

XkZYk<Xk>+fk (A.8)

La moyenne volumique suit les principes suivants :
(X+Y)=(X)+(Y)
{(X)Y)=(X)(Y)
(constante )= constante
(X)=0
ox\_olx)
ot ot

e

ox,| 0x

(A.9)

et:

XY =(X)+X)(Y)+Y)
= (X)(V)HX)Y+(Y)X+XY
(XY) ={X)¥YNUX)Y)+{(Y)X)+(XY)

_

(XY)  =UX)(Y)+(XT) (A.10)

Xy} =)0y )+XVY]
= (X){YY)+(XYY]
= (XYY )+(X)YY )+ (X VY]

Les théorémes suivants concernent la moyenne de la dérivée temporelle et spatiale :
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0 _ 0 1 - o
<§Xk>—§<xk>—70/{Xka-”de (A.11)
0 _ b 1 _
<6XXk>_ax<Xk>+7O:£ande (A.12)
0 _ 0 1 o =
<—aXXk>——axgk<X>+70Ak W11, dA (A.13)

Par comparaison entre I'équation (A.12) et (A.13), on obtient :

Vif <Xk>kﬁde:<Xk>ngk (A.14)

0 A,

A.1.2. Moyenne des équations de conservation

Nous commencons par moyenner l'équation de conservation de la masse :

<y%>+<ykv(pv>>:o (A.15)

La moyenne du terme d'accumulation donne :

P 1 -
(%)=L laulpu ) puieida (a.16)

0 A,

avec w, la vitesse de l'interface et 11, la normale sortante par rapport au domaine k .

La moyenne du terme convectif donne :

(v, V-(pv)) = V-(gk<pk>"<Vk>")+V-(gk<6kﬂ>k)+vifkak-ﬁde (A.17)

0 A,

Les intégrales des équations (A.16) et (A.17) peuvent étre combinées :

1 . 1 - o 1 N
V_‘[ kak'nde_V_J. pkWi'nde:vf o, (V,—w,)-, dA=T, (A.18)

04, 0A, 0A,
ou I', estle flux massique provenant de la phase k qui traverse l'interface solide/liquide.
Ce flux massique provient du changement de phase : une solidification de la phase liquide
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ou une refusion de la phase solide.

~\ k
Pour le calcul du terme restant, V-(gk <5kf/k> ), une hypothése est prise sur le

produit de la fluctuation de la masse volumique par n'importe quelle quantité. L'hypothése
prise veut que le produit d'une quantit¢ ¢, par la fluctuation de la masse volumique soit

négligeable.

(T (A.19)

L'équation moyennée de la conservation de la masse s'écrit donc finalement :
i(gk<pk>k)+v-(gk<pk>k<v1>k)=rk (A20)

avec Fk— fpk ). dA qui représente 1'évolution de l'interface consécutive au
Vo A,

changement de phase.

Nous allons maintenant moyenner 1'équation de conservation de la quantité de mouvement.
En utilisant la fonction de phase, Y, , I'équation de conservation locale de la quantité de

mouvement s'écrit :

at(DV)ka-(pW

Vi )==% Vp+y, V-T+y,b (A21)

Moyvenne du terme transitoire :

<Yk%(pv>> = g (gk<pkvk )_V fkakW -n, dA

0 A,

= (gk<pk> V)" ) (gk<pk k>) kaVkW ', dA (A.22)

~0hypothése

0 (~5)\ — O k) k) 1 .
<Yk§(pv)> = E(Qk<pk> (Vi) )_ﬂAfkkakW n, dA

Moyvenne du terme advectif :
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OAk

\Y%

=V (gk<<pk> (Vv 40,V /_\>k)+_fpk‘7k‘7k'ﬁde
V- (gk<pk> <Vk> (Vi) )+V (gk<pk> <Vkvk> )
V-

. (A.23)
+ (g <pk Vi) )_V_f P Vi Vi dA
— oA,
~0 hypothése
~ ~\k
<ka'(pv V)> = V'(gk<pk>k<Vk>k<vk>k)+v'(gk<pk>k<vkvk> )
+ l—f PV, V1, dA
Vo A,
Movenne du terme de pression :
—(y,Vp)=— (gk<pk )——fpknde (A.24)
Vo A,
Movyenne du terme des contraintes :
— = 1 =
<YkV'Tk>:V'(gk<Tk>k)+V_IT "My (A.25)
A
Movyenne du terme contenant les forces volumiques :
(y.b)=g,(b)" (A.26)

Les termes sous la forme d'intégrale des équations (A.22) a (A.25) sont a
interpréter comme des échanges de quantité de mouvement entre la phase solide et liquide.

Les termes d'interfaces des équations du terme transitoire, (A.22), et du terme advectif,
(A.23), se combinent pour donner le flux de quantité de mouvement qui s'échange a travers
l'interface, consécutif au changement de phase.

fpkv Gty dA——= [ p, ¥, W, 7, dA
OAk VO Ay
) (A.27)
fpkvk —w, )i dA=M,
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Les termes en intégrales des équations (A.24) et (A.25) représentent les transferts de
quantit¢ de mouvement a l'interface résultant des contraintes interfaciales. Le terme, T,

se décompose en force de pression interfaciale et en contrainte d'interface.

N
My== <[ piii,dA (A.28)
0A,
N R
M= | Ty i dA (A.29)
0 A,

On regroupe sous un méme terme :

P S . 1 . 1 ¢/x .

Mi=M{+M'=— [T, -i,dA—— dA=— | (T,—p, 1)1, dA

k k k Vo/{ KM Voipknk Vo/{( kK~ Pk )nk (A30)
:p_kivgk"'Mz

En regroupant les équations (A.22) a (A.30), 1'équation de conservation locale moyennée
de quantité de mouvement s'écrit :

9 (g, (T I+ V (gpi (T (70" ) ==V (g (p)* J+ V ((T)

ot L (A31)
+V'(gk<pk>k<vkvk> )+Mk+gl<bk>k

avec

M,=M,"+M, (A.32)

qui représente 1'ensemble des échanges de quantit¢ de mouvement a l'interface.

A.2. Fermeture des termes

A.2.1. Fluctuation des vitesses

~ ~\k
Le terme, V-(gk <pk>k <\7 ka> ), présent dans 1'équation (A.32) représente la variance de la

fluctuation de la vitesse. Ni et Beckermann [1991], proposent une analogie avec les
contraintes turbulentes de Reynolds, et mettent ce terme sous la forme d'une contrainte T, :

V‘(gk<pk>k<5kﬁ>k)=v'(gk<?l>") (A33)
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Cependant, cette contrainte ne sera pas comptabilisée et sera considérée

négligeable, T,~0 .

A.2.2. Flottabilité de la phase

Le terme contenant les forces volumiques représente la flottabilité de la phase k :

(b =ge 1B (T =T =g (c)*~C™ (A.34)
A.2.3. Modélisation du terme de contrainte

Ce terme de contrainte, T, représente les échanges de quantité de mouvement qui

se réalisent au sein de chaque phase. La modélisation de ce terme améne a une difficulté :
si pour la phase liquide, I'hypotheése d'un fluide newtonien incompressible est une solution
logique, le choix d'un modéle pour la phase solide n'est pas direct.

Un premier choix est de prendre I'hypothése d'un pseudo fluide ([Ishii 1977] [Ni &
Beckermann 1993] [Ludwig & Wu 2002]) qui considére la phase solide comme un fluide
lui aussi newtonien et incompressible. La viscosité pour une phase solide dans notre
contexte n'a pas réellement de sens physique, mais c'est un modele simple qui permet la
prise en compte des chocs et des contacts entre les particules sur 1'écoulement.

T=w (Vi +(V 7)) (A35)

Moyenne du terme de contrainte :

<Yki<> = <Yk[uk(vvk+(vvk)t)]>
= <Mk(Yk ka+Yk(ka)t)> (A.36)
= Hk(<Yk Vvk>+<)/k(v Vk>[>)

avece
Y V)=V (g0} p = [ 7,77, dA
‘ oo (A.37)
Vot =Vl oS evian
d'ou
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V(¥ To)=V- (Mk [V (Qk Vi >k)+[v (gk <‘7k>k)”)

1 . 1. . (A.38)
+V- VOIAk Vi de+70A fi, v, dA

.
Wy

Nous utiliserons une simplification de cette proposition :

V(. T0= V|V 0,(7,)" [Fr Alg, (7)) (A.39)
A.2.4. Choix du modeéle de viscosité

Viscosité pour la phase liquide :

La viscosité de la phase liquide est souvent prise €gale a la viscosité effective du
liquide.

W =y (A.40)

Viscosité pour la phase solide :

u A
uy=— (1——2) —(1-g,)

9s s

[Ishii 1977] (A.41)

avec ¢° la fraction maximale d'empilement. Cette valeur est prise égale a la fraction

d'empilement aléatoire de sphéres monodisperes ~0.6 .

A.2.5. Bilan d’équilibre a l'interface

L'équilibre des forces a l'interface requiert :

@

MM+ M+ M+ M =0 (A.42)

ou M. est une source de moment interfacial conséquent a la tension de surface, et peut
étre modélisé (Beckerman 1991) comme :
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- 1 N _
M=o~ [ 0,tii,dA=-0TVg, (A.43)

0 Ai

avec o; la tension superficielle supposée constante et C le rayon de courbure moyen.
0,C représente la différence de pression a I'interface des deux phases causée par les effets
de courbure.

Oiz:(p_si_pn) (A.44)

Equation (A.30) et (A.44) dans I'équation (A.42) donne :
MI+M;+M+ M+ M+ M +M.=0
Msr"'er"'Mg"'M?"'p_sivgs"'ﬁnvgl‘(ﬁsi_ﬁli)vgszo
Msr+M1r+Mf+M7"'p_siVgs_ﬁuvgs_(p_si_ﬁli)vgs:0
M+ M+ M+ M =0

(A.45)

—

M Sr représente les transferts interfaciaux de moments dus au changement de phase, M?
représente la part dissipative des contraintes interfaciales.

A.2.6. Force de trainée

La part dissipative des contraintes interfaciales, M?, dans le cas de grains évoluant

dans le bain liquide, peut étre modélisée en introduisant un coefficient de trainée C,, :

pri=— L1 1
TV, 2

ou A, estla surface projetée de la phase solide.

01 ACo [T = ()| = (7)) (A.46)

Les effets de la portance et de masse ajoutée sur le mouvement des grains sont considérés
négligeable.
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Annexe B : Implémentation du mode¢le de porosité dans
Solid

La résolution de la porosité dans le logiciel SOLID suit le méme principe que celui
du calcul de la croissance de la phase solide. Un schéma transport-croissance est utilisé
avec un micro pas de temps lors du calcul de la croissance [Zaloznik & Combeau 2010].

Les équations ne sont pas présentées par ordre de résolution mais par champ
calculé. L'exposant 'tr' se réfere a la valeur calculée apres le transport et 1'exposant 'gr' a la
valeur apres la croissance ou au cours de celle-ci.

B.1. Transport et consommation des germes

Dans un premier temps nous supposerons que les germes sont transportés par la
phase liquide, d'ou la présence de Vv, dans I'équation de transport :

TN p V-,V )

0 (B.1)

Lorsque les germes sont activés, la densité de germe apres transport est modifiée :

N'gn = Ngm—N" (B.2)

avec N la densité de germe activée.

B.2. Transport de la densité des pores

Les pores sont supposés n'étre présents que lorsque il y a eu consolidation du front

-

de solidification, ils sont donc transportés par la phase solide, d'ou v_ ., dans I'équation de

cast

transport :

%(NZZFV-(V;‘WN’;) =0 (B.3)

Lorsque les germes sont activés, la densité de pores apres transport est modifiée :

anuc — Nt;+NSOLH”Ce (B‘4)
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avec N la densité de germe activée.

B.3. Transport des compositions en hydrogéne dissout

Lors de Il'étape de transport des compositions dans le liquide et le solide,
I'hydrogeéne est conservé et transporté par convection.

2 g0l O+ V(58100 €)= 0
a ( tr trCl tr) V (—> tr trCl tr) =0 (BS)
37 \81P Ln *V-vgply )=
Pour calculer les compositions pendant la phase de croissance, on pose :
ﬁtr(jdtr — 5gr Cﬂgr (B6)
puis on développe :
P gy Cy+pl gl Cy+p, g, = pi gt Ciy¥ +pf g Ciy +p5 g} (B.7)
avec :
Cy =k, Cy* (B.8)
Ce qui donne :
tr_tr ~str tr_tr ~I tr tr_tr r r
Cy + Cy'+ -p5 g5
Cltlgr:psgs a TP 8 Cy 0,8, P, &) (B.9)

gr__8r gr _8r
Ps & kytp; &
La composition en hydrogene dissout est recalculée apres 1'étape de croissance des pores.

B.4. Calcul du critére de germination

Pour conserver la masse d'hydrogene a la germination des pores il faut prendre en
compte en compte la masse d'hydrogéne qui serait contenu dans les germes. Pour prendre
en compte cette masse, on recalcule une composition liquide fictive :

pirg;rclﬂtr — pzr g;rciinuc_'_p;uc gr;uc (BIO)

avec CIH"“” la composition liquide fictive et p," g," la masse d'hydrogéne contenue dans
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P+2y,lIr

tr 4 3 uc crit
ry, T

nuc __ nuc __
les germes, g, = N cerme 3 T cri et p =

La condition de germination se réécrit alors :
Cy"™ > X" (B.11)
avec la composition d'équilibre calculée par rapport au germe :

P42y, lr

Xgit — SV P crit (B 1 2)
0

Si la condition est remplie les germes sont activés et deviennent des pores. La
densité de germes qui s'active est égale a la densité obtenue apres la phase de transport.

N*" =N (B.13)

B.5. Transport et croissance de la fraction volumique de pore

Les pores sont supposés n'étre présents que lorsqu'il y a eu consolidation du front

de solidification, ils sont donc transportés par la phase solide, d'ou v_ , dans I'équation de

cast

transport :

%(giiﬁv'(v;stg’;) =0 (B.14)

Le calcul de la croissance des pores est réalis¢ avec le modele de Carlson et al. [2007], voir
chapitre 2 section 2.1.5 page 81 :

i( gr gr):SpplDe( ldgl_Xlﬂ>

6l pTp l/p I_XIH (BIS)

Cette relation calcule la croissance de la masse d'hydrogéne en phase gazeuse (
g% p% ). On doit donc avoir une relation supplémentaire pour calculer la fraction de pores.
La masse volumique de I'hydrogene suivant la loi des gaz parfaits, nous donne donc :

_ P2y, Ir

courb

, T (B.16)
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avec r, Jkg' K" la constante spécifique du dihydrogéne et T la température en K.

Lorsque les pores sont considérés comme sphériques ( 7, =7, ), On pose :
r o gr 4 3 Pl+2 Y /r
gr g —_ g ' p
(gp Pp ) = En pTp ro T
=g, (B.17)
_ 4Tchrf,P,+4rchrf,2y,g
3ryT 3ry, T

L'équation cubique obtenue est résolue afin de calculer 7, , puis g, estrecalculée.

Lorsque le pore est contraint par la microstructure, son rayon de courbure est estimé par le
mode¢le de Couturier (voir page 82). Le calcul de la fraction de pores est alors direct :

gr _.gr Pl+2ylg/rcourb N
) rgT

gy =gy p; (B.18)

Pour la résolution numérique de la croissance des pores, on utilise un schéma
explicite avec micro pas de temps.

Spp] DC (Clligr_XIH)
llp I_Xlﬂ

avec At,. la valeur temporelle du micro pas de temps. Cette valeur est calculée a partir

(girpir)”l = A tmic

)+(g‘j’;r p,) (B.19)

d'une division du pas de temps macroscopique utilis¢é pour le calcul du transport,

mac

At,,.= . La composition en hydrogene dissout est recalculée apres chaque micro pas

n

mic

de temps selon :

);+1 _ (pfrg,sgrkh Clﬂgr_'_pfrg}grcjigr_}_pirgir)t_( f,rgir)Hl

1 gr
€ p¥ g% ki g | (520

B.6. Algorithme

La figure 1 présente 1’algorithme de calcul de la porosité tel qu'il est implémenté.

I3 . .7 I3 o I tr
Les équations liées au transport sont résolues en premier avec, Ny, , C,", C,", N’ et
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g’ . Puis, on calcule le critére de germination et on met a jour les densités de germes et de
pores si le critére est confirmé. La croissance est calculée seulement lorsque 1'étape de

transport a convergé. La croissance est calculée de maniere explicite pour chaque micro
pas de temps, Af,,. .
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w

0
ot

0

+V-(V,N grm)

( grm

0

ot
0
ot

|

8 Ps

e

i

+V-(V, g0}

+V(v,gl'p/ Cy) =0

w

=0

C}JW C;itr)

b1l

[ tr
101 Cy

v

O (N4 V(v N%) = 0

+V ( castgfz:) =0

ot
Il

L

nuc _nuc tr Cl r
pp gp —P: 8 L

tr

ps gl

! nuc __
CH

t=t+At

&>

source __ tr
N*"= N"

nue __ tr source
N, =N,+N

Ntr _ N sre

grm

nuc __
N grm —

o Convergence

Transport
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Croissance

Figure B.1 : Algorithme du calcul de la porosité dans le logiciel Solid.
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Modélisation de la formation des structures et des microporosités durant la solidification
d'alliages d'aluminium

Résumé

Cette these s’inscrit dans le projet PRINCIPIA (PRocédés [INdustriels de Coulée Innovants Pour

'Industrie Aéronautique) de I’ANR MATETPRO (Matériaux et Procédés pour des Produits Performants).
L'objectif de ce projet est la promotion de nouveaux alliages aluminium-cuivre-lithium a destination de
l'industrie aéronautique afin d'apporter une alternative aux composites. Cependant, ces alliages sont sujet a
une importante porosité pour deux raisons : une forte solubilité a I'hydrogeéne et une facilité d'oxydation.
Dans ce projet, le but de la these était d'établir un modele de prédiction de la porosité a I'échelle du produit.
La porosité se forme lors de la solidification de 1’alliage a cause d'une plus faible solubilité de I'hydrogéne
dans le solide. La teneur en hydrogene dans la phase liquide va augmenter par ségrégation et provoquer la
nucléation des pores. Il est donc nécessaire de prendre en compte la solidification dans la modélisation de la
porosité. De plus, la composition locales modifie la cinétique de croissance des pores et la microstructure
exerce une contrainte mécanique sur les pores qui modifie leur équilibre chimique.
Aprés une premicre partie consacrée a améliorer les connaissances sur les phénomeéne de transport dans la
coulée semi-continue d'aluminium, nous avons modélisé la formation de porosité en se basant sur les
modeles disponibles. Le modéle a reproduit 1'inhomogénéité de la porosité observée expérimentalement sur
une plaque d'alliage aluminium-magnésium. L'analyse nous a montré que la limitation de la croissance par le
temps de diffusion de 'hydrogéne était responsable de ce profil particulier. La densité volumique des pores
est critique pour la limitation de la croissance par la diffusion de I’hydrogéne. En fonction de la densité, la
croissance passe d'une croissance limitée a une croissance non limitée.

Mots-clés : porosité, solidification, coulée semi-continue, macroségrégation, modélisation

Modeling of Structure and Microporosity Formation during Solidification of
Aluminum Alloys

Abstract

This thesis is part of the project PRINCIPIA (PRocédés INdustriels de Coulée Innovants Pour
I'Industrie Aéronautique) of the ANR MATEPRO (MAT¢riaux Et PROcédés pour des produits performants).
The goal of this project is the promotion of new aluminum-copper-lithium alloys for the aeronautic industry
in order to propose an alternative to composite materials. Unfortunately, these alloys are highly sensitive to
the appearance of porosity during the alloy creation process. It is due to a high hydrogen solubility and
oxidation. Inside this project, my work was to establish a porosity model at the scale of the ingot.

Porosity starts to develop during the solidification process due to a lower solubility of hydrogen in the solid
phase. Hydrogen content in liquid phase increases by segregation and leads to pores' nucleation. Thus, it is
necessary to take into account solidification for porosity-modeling purposes. It is even more important
because the alloys' local composition alters the pores' growth and the microstructure modifies the chemical
equilibrium by pinching effect.

After a first part dedicated to general improvement of knowledge about transport phenomena in DC casting,
the porosity formation model was developed based on model found in literature. The model was able to
reproduce the inhomogeneity experimentally observed in an aluminum-magnesium ingot. This profile is
explained by the hydrogen diffusion time which limits the pore growth. The pore density is critical for the
growth limitation by hydrogen diffusion. Depending on the density, the growth switch from a non limited to
a limited growth.

Keywords: porosity, solidification, DC casting, macrosegregation, modeling
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