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A Mila
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Surface spécifique
Constantes
Concentration massique de 1’alliage en Si

Concentration massique en Si de la phase eutectique

Concentration massique en Si de la phase solide a I’interface solide liquide

Concentration massique en Si de la phase liquide a I’interface solide liquide

Concentration de I’Hydrogeéne dans la phase liquide
Concentration de I’Hydrogene dans la phase solide
Concentration initiale de I’Hydrogéne dans la phase liquide
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Chapitre 1:  Introduction Générale

1.1 Le procédé

Afin de comprendre certains choix dans 1’approche scientifique dont 1’application se fera dans

le domaine industriel, nous proposons d’exposer ici le procédé industriel qui nous intéresse.

1.1.1 Mise en oeuvre

Le procédé qui a suscité le développement de cette étude est le procédé de fonderie en coulée
par gravité d’un alliage d’aluminium en moule permanent en acier. Pour des raisons de cotit
de fabrication de moule, ce procédé¢ est utilisé dans le cas de grandes séries. La capacité de
production du moule est limitée par sa cadence. Celle-ci dépend du cycle thermique du moule.
Comme nous le montrerons plus tard chaque moule a un régime thermique.

I1 s’agit de verser 1’alliage liquide au moyen d’une louche (voir figure 1) dans le moule en
acier en utilisant uniquement la force de gravité. L’énergie thermique de ’alliage est évacuée
vers le moule par conduction. Une fois I’alliage solidifié, le moule est ouvert et la piéce est
extraite, puis le moule est refermé et est prét a étre réutilisé. C’est pourquoi le terme de moule

permanent est utilisé par opposition a un moule perdu (cas des moules en sable par exemple).

. S
R - .
@iﬁ’j/' e y I _. |
_________ QD I |
Coulée ' Solidification Démoulage  Réinitialisation du cycle

Figure 1 : procédé de coulée gravitaire
Les différents éléments du moule, dont les principaux sont appelés coquilles, sont portés par
la coquilleuse qui assure les différents mouvements des ¢léments du moule & commencer par
les mouvements d’ouverture et de fermeture dont nous venons de parler ainsi que les

mouvements de bascule que nous exposerons plus tard.
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1.1.2 Les Oxydes

Spontanément, au contact de I’air, I’aluminium s’oxyde selon la réaction :

441+ 30, - 241,0, (1)

Une peau d’alumine (Al,Os) flotte a sa surface. Le brassage de 1’aluminium peut entrainer la
fragmentation de cette peau d’alumine et son immersion dans le bain liquide. Les oxydes
peuvent étre incorporés a I’aluminium dans le four de maintien ou dans la louche qui sert au
remplissage. C’est pourquoi le remplissage turbulent du moule est évité. La présence d’oxyde
dans le matériau est une source de défaut. De méme un remplissage turbulent du moule
entrainant 1’emprisonnement d’air, le fondeur cherche a effectuer un remplissage de type
écoulement laminaire dans I’empreinte. C’est pourquoi le moule vide est incliné avant
remplissage et au fur et & mesure que I’on remplit le moule ce dernier se redresse. Cette
technique est nommée coulée basculée.

De maniére similaire, le remplissage de la louche lors du puisage dans le four de maintien est
fait de maniére a ne pas morceler la peau de surface du four de maintien et a ne pas laisser

entrer la peau dans la louche.

1.1.3 Le poteyage

Le moule nécessite une préparation avant d’étre utilisé. La forte affinit¢ du fer avec
I’aluminium nécessite le dépot d’un revétement en surface interne moule. Sans cette
intervention les atomes de fer du moule migreraient dans 1’aluminium. Cela entrainerait ainsi
une modification progressive de la géométrie de I’empreinte du moule et donc une dérive
dimensionnelle des pi¢ces produites.

Ce revétement est déposé sur les surfaces empreintes du moule quand celui-ci est chaud
(400°C environ). Le moule est chauffé par des chalumeaux au gaz et quand il est a
température (controle par pistolet Infra Rouge), un revétement est pulvérisé. Ce revétement
est appelé poteyage. Il a d’autres fonction : aider le démoulage et aider 1’évacuation de I’air
lors du remplissage.

Il existe plusieurs types de revétements selon le besoin du moule. Du poteyage qualifié de
réfractaire (isolant) au poteyage dit conducteur (a base de graphite). Une empreinte est en

générale revétue de plusieurs poteyages.
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1.1.4 La Solidification

La figure 2 montre que, la solidification se fait de maniére uniforme sur toutes les surfaces du
moule : la solidification se dirige spontanément dans la direction normale a la surface du
moule.

L | v Aluminium solide

| ' Alurminium liguide

I Moule

I'.. :I . @ ] t . -Hﬂ'lil!'i.‘-ill.rl_"

Figure 2 : solidification non dirigée

En noir apparait, sur la figure 2 , le défaut de retassure 1ié au retrait (contraction volumique lié
a la solidification). Pour un alliage d’aluminium avec 7% en masse de Silicium le retrait est de
I’ordre de 8%. Comme le montre le dessin central de la figure, une poche de liquide est
enfermée au centre de la piece. Cette poche va provoquer une retassure a cceur de la piece.
Afin d’éviter ce défaut, il faut essayer de diriger la solidification de facon a orienter le
déplacement du front de solidification de telle sorte qu’aucune poche de liquide ne soit
enfermée. Pour cela le fondeur peut jouer sur le poteyage. En appliquant un poteyage
conducteur dans les zones ou 1’on veut accélérer la solidification et un autre isolant 1a ou ’on
veut la ralentir.

La figure 3 montre une solidification dirigée. La premiére figure montre que la solidification
est plus avancée en bas de moule qu’en haut de moule. Ainsi la solidification étant ralentie en
haut de moule et accélérée en bas de moule, globalement la direction de solidification est
dirigée verticalement. L’intérét de diriger la solidification réside dans le probléme d’éviter
d’enfermer une poche de liquide. Et d’éviter ainsi ’apparition de la retassure qui est une

macro-porosité.

1 / L | L 4 Alaminium  solide
i L A ' Alumininm: hguide
i ' By ' {Moule

5 o | )
s -HEHIHHILFI_‘

Figure 3 : Solidification dirigée
D’une facon générale, le fondeur ajoute a sa picce de fonderie des volumes qui vont
« encaisser » les défauts de retrait selon les besoins de la piece produite. Ces ¢léments sont
nommeés masselottes. Par exemple, il s’avére intéressant de garder les masselottes chaudes

afin qu’elles « travaillent » jusqu’a la fin de la solidification de la piéce. C’est pourquoi les
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masselottes recoivent un poteyage réfractaire. Ces masselottes sont ensuite séparées de la
piece par une opération de sciage.
On retiendra surtout du poteyage son influence significative sur la dynamique de la

solidification.

1.2 La problématique

Les fabricants d’automobile augmentent le nombre des équipements de leurs produits ce qui
augmente le poids des véhicules. Afin de compenser cette augmentation de poids et afin de
maitriser une dérive de la consommation en carburant des véhicules, le choix de matériaux
plus légers est souvent fait. Les maitres cylindres et étriers de frein sont actuellement
fabriqués en alliage d’aluminium sur la plupart des véhicules européens. La part en poids de
I’aluminium dans les véhicules européens suit une croissance annuelle de 8%.

I1 y a nécessité pour le fabriquant de ce type de produits d’assurer une tenue mécanique et une
tenue en fatigue du matériau. Ces picces étant dédiées au freinage, donc assurant la sécurité,
les problémes liés a la tenue mécanique et la tenue en fatigue sont considérés avec la plus
grande attention, la thématique de la fatigue est trés prolifique en publication. Les aspects
d’influence de la microstructure de [’alliage et des micros défauts ont ¢été étudiés par
[BUF2001], [BON1999], [SAMI1995], [YOKI1984], [ZHA2000], [WAN2001 1],
[WAN2001 2], [AVA2002], [HAN2002], [BER1997], [CAC1996], [MAY2003],
[NAD2004], [STA1995], [DOW2003].

De nombreux défauts peuvent apparaitre au cours du procédé de moulage. Ces défauts
diminuent de maniére tres significative les caractéristiques mécaniques et la tenue en fatigue
des pieces. La figure 4 montre 1’influence de la porosité de défaut sur la tenue en fatigue. Le
volume de publication traitant du sujet indique que le probléme intéresse beaucoup les

industriels.
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Figure 4 : influence de la taille d’une porosité de défaut

sur la tenue en fatigue d’apres [WAN2001]
La maitrise de la composition chimique de I’alliage ainsi que la suppression des oxydes est
une priorité. De méme la maitrise de 1’écoulement de 1’aluminium liquide dans I’empreinte
lors de la coulée est un point important du développement du moule. Comme nous ’avons
exposé précédemment un écoulement turbulent peut emprisonner de 1’air ou brasser des
oxydes de surface. A partir d’'un bain de fusion propre et d’un remplissage contr6lé, nous
pouvons considérer que I’empreinte est pleine d’aluminium sain. Tous les défauts qui
apparaissent ensuite sont liés a la solidification.
Le dimensionnement thermique du moule est une autre étape de son développement. Le but
étant de diriger la solidification dans I’empreinte en jouant sur les conditions aux limites
(poteyages, refroidissement, isolation, etc.).
Nous ne détaillerons pas ici les défauts géométriques dus aux problémes de moule (fermeture,
dilatation,..), mais uniquement les défauts propres a la solidification du matériau.
Les principaux défauts sont des défauts de porosité. Il s’agit de cavités dans le métal solide.
Selon la taille des pores le terme de microporosité ou de macroporosité est utilisé. Il est
communément admis qu’il existe deux causes d’apparition a ces défauts. Il peut s’agir soit de
défaut causé par le gazage du métal liquide soit de défaut causé par le retrait solide lors de la
solidification.
La microporosité diminue les caractéristiques mécaniques et la tenue en fatigue des pieces.
Mais la microporosité a une autre conséquence, que l’on peut mettre en évidence lors de
I’'usinage de maitres cylindres. Apres usinage de la surface du cylindre, si celle-ci comporte

des porosités, alors I’usure du joint peut se faire de maniére prématurée. Comme le montre la
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figure 5 , une porosité peut devenir, aprés mise a jour par l’usinage, une forme anguleuse

nocive au joint glissant.

Angle vif
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Figure 5 : porosité mise a jour apres usinage
L’angle vif présent sur la surface peut devenir un site d’endommagement pour un joint
glissant sur la surface. Un joint qui glisserait sur cette surface s’endommagerait a chaque
passage de ’angle vif. Du point de vue de I’utilisateur cela revient a une tenue en fatigue
insuffisante du mécanisme. Ce qui s’apparente a une « rupture » en fatigue n’est pas

provoquée par une rupture du matériau, mais est provoqué par 1’usure prématurée du joint.

1.2.1 Défaut de gazage

La porosité de gazage est due a la différence de solubilit¢ de 1’hydrogéne dans les phases
solide et liquide.

Pour la fusion de I’aluminium I’énergie utilisée est le gaz. Des torches a gaz sont utilisées
dans les fours de fusion. La réaction exothermique produit deux gaz : le dioxyde de carbone et
I’hydrogene. Or I’hydrogeéne a une forte affinité avec 1’aluminium liquide. Mais les torches
ne font qu’accélérer un phénomene qui se produit naturellement avec 1’humidité de I’air qui
produit de I’hydrogéne comme le montre 1’équation (2). L’aluminium liquide dissout
I’hydrogene présent selon la réaction :

HZ - 2Hsolution (2)

La solubilité de cet élément dans la phase liquide est bien plus importante que dans la phase
solide comme le montre la figure 6 (la quantité d’hydrogeéne est exprimée en unité de volume
dans les conditions Normales soit Nm®). Lors de la solidification cette différence de solubilité

se traduit par une libération d’hydrogeéne sous forme gazeuse. Ce phénoméne provoque
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I’apparition de bulles (voir figure 7) dans la phase liquide que 1’on retrouve dans I’alliage

solidifié.

25

ol Température de fusion |

1.5+

05r

Solubilité de | hydrogéne (Ncr%/1 00g)

0 L 1 1 1 1
750 800 850 900 950 1000 1050 1100 1150
Température (K)

Figure 6 : évolution de la solubilité de H dans Al pur en fonction température
L’apparition de cette porosité est maitrisable en traitant le métal liquide avant la coulée. Il
s’agit de chasser I’hydrogeéne dissout dans le métal liquide en faisant barboter un gaz peu
soluble dans I’aluminium. Le barbotage de I’azote provoque la diminution de la pression
partielle de ’hydrogene. Ainsi I’aluminium rejette 1’hydrogéne, 1’aluminium subit un procédé
de dégazage. En fait, il s’agit de diminuer la concentration en hydrogeéne en solution dans
I’aluminium liquide de fagon a ce que cette concentration soit plus faible que la concentration
de saturation de I’hydrogene dans la phase solide. Ainsi I’hydrogeéne dissout initialement

dans la phase liquide restera dissous dans la phase solide.

250 pm

Figure 7 : défaut de gazage
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Ce défaut a la particularité d’apparaitre de fagon assez uniforme (voir figure 8) dans toute la
piece. En effet si un gradient de porosité¢ de gazage est constaté dans la picce, localement ce
défaut est uniformément réparti (([TEW1998] et [ANS1999]). La figure 7 met en évidence que
la morphologie de ce défaut est assez simple puisque proche d’une sphere (sur la figure 7,
trois bulles se sont collées).

porosité de gazage
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Figure 8 : répartition du défaut de gazage
Dans notre étude nous nous intéresserons a I’apparition de porosité de retrait. Nous
négligerons donc I’existence de gaz dissous dans I’aluminium liquide en début de
refroidissement, ’alliage est dit dégazé. Nous exposerons dans le chapitre 4, dédié aux

expérimentations, les mesures qui permettent de qualifier le dégazage de I’alliage.

1.2.2 Défaut de retrait

La porosité de retrait est liée au phénomene de retrait de solidification. En effet la masse
volumique de I’aluminium solide est plus importante que celle de 1’aluminium liquide.
Macroscopiquement un effet de retrait est constaté lors de la solidification au travers de la
contraction des masselottes.

A partir de son état liquide, la température de 1’alliage diminue jusqu’a atteindre la
température de liquidus (température a laquelle apparait le premier cristal). A cette
température les premiers cristaux de solution solide apparaissent. Au fur et a mesure que la
température du mélange semi-solide (qui comporte donc les deux phases solide et liquide)
diminue, la composition du mélange évolue. La figure 9 représente le diagramme de phase qui

situe 1’évolution de la solidification qui passe par les deux fronticres de phase.
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Figure 9 : diagramme de phase Al-Si
Cette évolution est la premiere étape de la solidification, la croissance de la phase solide se
fait par croissance des cristaux d’aluminium appelés dendrites. Lors de ce premier mode de
changement de phase, il y a une contraction volumique (voir figure 10). Cette étape se
poursuit jusqu’a la température eutectique. A cette température la fraction liquide restante se
précipite sous une forme solide appelée eutectique. C’est lors de cette étape qu’apparaissent
les microporosités de retrait. En effet, dans cette deuxiéme phase de solidification le
changement de phase se fait a température constante : ce deuxieéme changement de phase est

assimilable a un changement de phase de corps pur.
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Figure 10 : évolution de la masse volumique
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Ce retrait rapide n’est pas nécessairement compensé par 1’alimentation en fluide selon la

morphologie de la zone semi-solide (extension notamment).

A T’inverse du défaut de gazage, localement la porosité de retrait est comme le montre la

figure 11 d’aprés [TEW1998] et [ANS1999].
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Figure 11 : répartition du défaut de retrait

La morphologie du défaut de porosité de retrait est plus complexe que celle de gazage. Le

défaut étant « coincé » entre les bras de dendrites, comme le montre la figure 12, sa

morphologie contient des points de rebroussement.

Eutectique

Bras de dendrites

Défaut de retrait

Figure 12 : défaut de retrait

Cette géométrie 2D est issue de la coupe d’une porosité réelle en trois dimensions de

géométrie que 1’on peut imaginer comme le propose [ANS1999] avec la figure 13.
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Figure 13 : forme 3D de la porosité et vue d’une coupe [ANS1999]
Comme le montre I’é¢tude des mécanismes de rupture en fatigue comme par exemple

[BUF2001] (voir figure 14) les amorces a rupture se font au joint Al - Si de I’eutectique.

Amorce a rupture

Défaut

Figure 14 : amorcage a rupture au joint Al-Si de la surface du défaut ([BUF2001])
De plus, un point de rebroussement correspond a une concentration de contrainte. Si le point
de rebroussement correspond a un joint Al-Si de I’eutectique, alors I’amorce a rupture se fera

en ce point de fragilité¢ d’autant plus facilement.

1.2.3 Défaut mixte

On peut cependant signaler que parfois les défauts de porosité de retrait et de porosité¢ de
gazage forment ensemble un défaut mixte. Ce phénomene est utilisé pour des piéces sans
fonction mécanique, comme les collecteurs d’admission par exemple. Ces piéces ayant des
parois trés fines, I’apparition de la porosité de retrait est trés courante, celle-ci entraine
souvent une perte de 1’é¢tanchéité du matériau. Pour éviter I’apparition de microporosité de
retrait localisée, le fondeur gaze volontairement le métal liquide afin d’obtenir un défaut de
gazage uniformément réparti. Cela ne fait pas perdre la fonction d’étanchéité de la piéce et

fait disparaitre les défauts de porosité de retrait. Les porosités de retrait ont migré vers les
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sites de porosité de gazage ce qui a dispersé le défaut. C’est pourquoi en présence d’alliage

gaz¢ la porosité de retrait est masquée par la porosité de gazage.

1.2.4 Particularité de I’étude

Comme nous le montrerons plus tard I’intérét porté a la microporosité en général est grand,
cela étant di aux demandes des industriels de tous les secteurs, surtout celui de la fabrication
des carters. L’intérét pour la microporosité de retrait seule est trés faible, effectivement cela
n’intéresse qu’une niche économique du point de vue des volumes par rapport a ’ensemble
des autres produits automobiles en aluminium. L’intérét porté par ’entreprise Le Bélier, qui
est spécialisée dans les pieces de sécurité pour I’automobile, a ce défaut spécifique, est la
rencontre de contraintes liées au secteur d’activité et a la fonction de ses produits.

Le besoin industriel de grandes séries demande un dimensionnement au plus juste du volume
a couler par rapport au volume final, afin de minimiser les volumes a usiner. Si une simple
augmentation du volume de la piéce permettrait de diminuer la porosité (en jouant sur des
phénomenes d’alimentation), cette solution est souvent économiquement non viable en
automobile alors qu’elle I’est pour 1’aéronautique par exemple.

Le freinage automobile remplit des fonctions de sécurité, c’est pourquoi la qualité demandée
des produits est bien plus élevée que la moyenne sur le méme type de matériau utilisé dans
d’autres applications automobiles. Par exemple, un carter de moteur supportera bien un léger
gazage qui aura parfois méme 1’avantage de gommer les défauts de retrait.

Globalement la spécificité des produits du Bélier fait que 1’entreprise s’intéresse a une forme
de défaut spécifique. En effet, sur les 60 kg en moyenne d’aluminium contenus dans un
véhicule (pesant en moyenne 1100kg) seule une tres faible part est consacrée aux pieces de

sécurité.

1.3 Description phénoménologique

La description du mécanisme d’apparition de la microporosité de retrait est un phénomene
continu. Pourtant pour ’expliciter nous allons le décrire sous forme séquentielle pour un
alliage binaire d’ Aluminium au Silicium hypo eutectique (moins de 12,7% de silicium) de 7%

par exemple.
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1.3.1 Contractions dendritique et eutectique

La solidification de I’alliage d’aluminium se fait en deux parties. Au cours de la premiére
solidification (de 887K a 850K) les dendrites (cristaux d’aluminium) se déploient et croissent
dans un bain liquide en enrichissant ce bain liquide en Silicium. En effet, la concentration
maximale de silicium dans I’aluminium solide étant inférieure a 2%, en se solidifiant les

cristaux n’intégrent que trés peu d’atomes de silicium.

Bras

e A&

primaires

Bras

secondaires

27 ym

Figure 15 : dendprites en vue de coupe (micrographie)
Le solide ainsi formé est une solution solide de Silicium dans de I’ Aluminium sous forme de
cristal a branches principales et secondaires, ce cristal est appelé dendrite que 1’on peut voir
sur la figure 15. Dendrite vient du mot grec « dendron » qui signifie arbre ; cette figure permet
de constater effectivement une ramification semblable a celles des branches d’arbre avec les
bras primaires et les bras secondaires. A ceeur, le solide est moins riche en Silicium qu’en
périphérie : il y a un gradient croissant de concentration en Silicium Au début ces cristaux
baignent dans le liquide. Cet état de cristaux baignant dans le liquide est qualifi¢ de
boueux (de [D’anglais « slurry ») dans la littérature par [DIA1993], [VRE2000 1],
[VRE2000 2] et [DAH2001] par exemple. La croissance des dendrites et la contraction
volumique di au changement de phase les conduisent a se rencontrer formant ainsi un réseau
connecté. Cet état de réseau plus ou moins connecté est qualifi¢ de pateux (de 1’anglais
« mushy »). Ce milieu semi solide est assimilable a un milieu poreux dans lequel la phase
solide est constituée par des dendrites et la phase liquide par le liquide restant : la figure 15
permet d’imaginer le milieu poreux si I’eutectique est considéré comme une phase liquide. La
contraction volumique des dendrites baignant dans le liquide a pour effet, de rapprocher les

cristaux.
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1.3.2 Milieu poreux

Lorsque le milieu liquide atteint une concentration en silicium de 12.7 %masse, alors le
liquide restant se solidifie sous une autre forme, appelée eutectique. Le liquide restant se
solidifie comme un corps pur (c'est-a-dire a température constante et non sur une plage de
température) avec deux phases hétérogeénes. Cette solidification entraine une contraction
volumique. La contraction ne peut plus se traduire par le rapprochement des cristaux, ceux-ci
étant connectés. Pour compenser la contraction volumique (Figure 16b), I’aluminium liquide
doit se frayer un chemin dans ce milieu poreux qui freine son déplacement (Figure 16c¢).
Comme le montre les mesures de température, au cours de la solidification, le milieu poreux
se déplace et s’étend. Le milieu poreux constitu¢ par la zone semi-solide est difficile a
caractériser, en effet, comme I’a montré [VOL1995], la zone semi solide évolue dans le temps
et dans I’espace. A partir d’une certaine extension du milieu poreux la perméabilité devient
trop faible pour permettre d’alimenter en liquide certaines zones de vide créées par le retrait,

d’ou I’apparition de porosité (Figure 16d).
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Figure 16 : mode d’apparition des porosités de retrait
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Chapitre 2:  Etat des connaissances

Comme nous allons le voir la thématique de la solidification et ses interactions avec les
¢coulements sont trés étudiées. De nombreuses phénoménologies interviennent dans la
solidification. Selon les matériaux et leurs mises en oeuvre un phénoméne peut étre
prépondérant devant les autres. C’est pourquoi, selon 1’application industrielle étudiée un
phénomeéne plutét qu’un autre est mis en avant. Selon les cas, I’échelle de description peut
étre trés différente. Nous avons choisi ici de décliner les différents modeles existants selon
différentes échelles de description croissantes en distinguant a chaque fois la partie thermique

de la partie écoulement.

2.1 Modgé¢les a I’échelle dendritique

Il s’agit de modeles qui sont développés a une échelle proche de la dendrite (environ 1mm).
Ces modeles travaillent avec des hypothéses fortes comme gradient, vitesse de solidification
et vitesse de refroidissement constants. Malgré des hypothéses de ce type, ces modeles

permettent de prévoir le mode de croissance des dendrites et 1’écoulement inter-dendritique.

2.1.1 Croissance dendritique

Aux échelles d’espace et de temps considérées, il n’y a pas équilibre thermique entre les deux
phases solide et liquide. Il est donc nécessaire de distinguer la température du liquide de celle
du solide.

La résolution analytique du probléme thermique a cette échelle est communément appelée
probléme de Stephan du nom du Suédois Jozef Stephan qui travailla a cette étude. Il écrivit un
papier en 1889 en langue allemande intitulé « Uber der Theorie der Wirmeleitung » (qui
signifie « de la théorie de la chaleur latente »). Dans lequel il formalisa 1’écriture du probléme

unidirectionnel de la solidification:

0 0?
ETS(xvt):aS ax—sz(x,f) (3)

27



0 0’
ETL(x,t)=06L8x—2TL(x,t) (4)

Ou T et 7, sont les températures de solide et de liquide, a et «, les diffusivités du liquide
et du solide, ¢le temps et x la position. La diffusion de la chaleur est écrite séparément dans
la phase liquide et dans la phase solide. A I’interface solide/liquide (x = x, ) il y a égalité de
la température des deux phases :

Ty =Ts(xg,0) =T, (xg,0) ()
A cette méme interface 1’enthalpie volumique de changement de phase H, est implémentée

au moyen d’un flux de chaleur source qui dépend du déplacement du front de solidification:

0 0 0
PH a_thL(t):_ﬁ“L ETL(xat)+/1'S ETS(XJ) (6)

Ou Ay et A, sont respectivement les conductivités des phases solides et liquides. Cette
méthode est exposée dans [SAR1995], [BRO1996], [GON1996], [CHE1997] et [CHE2000].

Pour une géométrie unidirectionnelle, les solutions analytiques des équations (3) et (4)
s’expriment a partir de la fonction erreur erf :

X=X,

T, = A, + B erf] ——20
oo [2 a,(t—t,)

} aveC x=SoulL (7)

ou Ay, 4,, By, B,, t, et x, dépendent des condition initiales et d’une constante C

solution de 1’équation (6) qui s’écrit sous la forme :

_ 4B (O  (-C) AB(C)  [-C?
pHSLC\/;— \/Z exp[ o J+ \/Z exp[ o ] (8)

Ag, A, , B; et B, ayant des expressions de la forme :

-C
T _Toxe’”f(\/ZXJ
-

f(H

avec Ty et T;, les températures initiales des phases solides et liquides.

¢ tc, avee x=souL 9)

Pour une modélisation a deux ou trois dimensions il est nécessaire de faire appel a des

méthodes de discrétisation spatiale. L utilisation d’un code de calcul permet de modéliser la
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croissance dendritique. Les mémes équations et les mémes hypothéses sont utilisées. La

figure 17 présente le résultat d’une solution numérique de solidification dendritique.

9 oe |

Figure 17 : solution numérique de croissance dendritique [CHE1997]
Sur le méme point de vue d’autres modeles numériques existent, comme [PRO1999], qui
prennent en compte la condition thermique en température de Gibbs-Thomson. Il s’agit de
prendre en compte une condition de stabilité de I’interface solide/liquide. En effet, la forme de
I’interface est régie par une stabilité thermodynamique. La courbure de I’interface doit
satisfaire une condition de stabilité. Une analyse thermodynamique de coexistence des deux

phases conduit a I’expression suivante :

Ty, =T, [1 - ZSL KJ (10)

SL
Ou xest la courbure de I’interface solide liquide, o, est la tension de surface et 7, la
température d’équilibre du mélange. Le méme genre de solution est trouvé mais les bras
secondaires de dendrite semblent étre mieux pris en compte. Sur la figure 18 est présenté le

résultat d’une solution numérique prenant en compte la condition de stabilité¢ de 1’interface.

L’attention est attirée sur la finesse des bras secondaires des dendrites.
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Figure 18 : simulation de croissance d’une dendrite typeH,O [JURI1996]
Le méme type de travaux est exposé récemment dans [PRO1999]. Ces travaux concernent des
dendrites a quatre branches comme celles des dendrites d’aluminium.
D’autres modéles basés sur des automates cellulaires, comme I’expose [GEI2001], modélisent
la croissance des grains a partir de la minimisation de I’énergie du systéme. Nous

n’exposerons pas ici ce type de modele.

2.1.2 Ecoulement interdendritique

A D'inverse du probléme de Stephan, la préoccupation de ce type de modélisation est tout a
fait moderne. Il s’agit de modéliser 1’écoulement de fluide entre des dendrites. C’est le
probléme de Stokes. Afin de décrire cet écoulement, un débit interdendritique est imposé
constant. Cela permet par des prises de moyenne (voir les travaux de [WHI1999]) de
remonter & une grandeur a 1’échelle du milieu semi solide : la perméabilité interdendritique.

A partir d’un réseau régulier de dendrites le débit de liquide est imposé. Cette démarche est
exposée avec différents niveaux de géométrie dendritique. [BRO2002] travaille sur des
géométries issues de simulation de croissance dendritique comme vu précédemment, alors
que [SAN2005] et [BHA1994] travaillent avec des géométries simplifiées de dendrite en

réseau.
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Figure 19 : réseau de dendrites a géométrie simplifiée (échelle en 107°m)
Sur la géométrie choisie, I’écoulement de Navier-Stokes incompressible en régime permanent

est résolu ; I’expression mathématique est :

PVusY(Vis) ==-V(p )+ 1, V.(V(Vis)) + P, 8 (11)
Avec la condition d’incompressibilité

V.(Vis) =0 (12)

En imposant un écoulement dans ce réseau dendritique, une différence de pression entre
I’entrée et la sortie est évidement constatée. Cela permet d’obtenir la perméabilité moyenne
du milieu :
Vi, Ax
A

K

(13)

ou V' est la vitesse moyenne du fluide et Ax la longueur du milieu.

On obtient ainsi, pour la géométrie de la figure 19, une perméabilité¢ de 5.10"'m? alors que
[BRO2002] obtient des perméabilités de ’ordre de 5 107> m?. En effet, ce modéle permet de
montrer que la perméabilité est d’autant plus forte que la solidification est avancée.
Effectivement les travaux de [BRO2002] utilisent des géométries ou les dendrites sont plus
développées et plus enchevétrées.

Une approche par prise de moyenne exposée par [GOY 1999] et [NEC2002] permet d’obtenir
des perméabilités du méme ordre de grandeur (de 1’ordre de 5 102 m* pour [GOY 1999]).
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2.2 Modéeles a ’échelle du moule

A partir d’hypothése d’homogénéisation, I’écriture a 1’échelle mésoscopique de la
solidification et de 1’écoulement du fluide est possible. Il s’agit ici de travailler a 1’échelle de
la zone semi-solide c’est a dire 107 m environ. Cette échelle est industriellement plus
intéressante que [’échelle dendritique. Elle permet de prendre en compte 1’effet des
dimensions du moule, des conditions initiales et des conditions aux limites sur la dynamique
de solidification. De nombreux logiciels métier sont dédiés a cette échelle de simulation,

citons MagmaSoft, ProCast et QuickCast.

2.2.1 Fronts de solidification
A partir du diagramme de phase et de la composition de 1’alliage (C, % de Silicium), sont

T,

lig

et T

eut

définies les températures 7,

R qui sont respectivement les températures de solidus
(fraction solide égale a 1), liquidus (fraction liquide égale a 1) et eutectique que 1’on retrouve
sur le diagramme de phase. Ici nous présentons un diagramme partiel des alliages binaires

Aluminium Silicium, partie des alliages hypo-eutectiques (C, < C,,, ou pour le couple Al-Si

C,,=12.7%)
T 4
{j
7%
JQ'([&
Tliq
<
\5.
%
Teut .................
Eutectique S
CO Ceut %Sl

Figure 20 : partie diagramme de phase Al-Si hypo-eutectique
Le diagramme (figure 20) précise 1’existence des différentes phases de I’aluminium. Pour une

concentration C,, en Silicium, quand la température est supérieure a7, , seule la phase liquide

iq >
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existe. La solidification dendritique se déroule sur la plage de température |7,, T,

eut ltq] ou leS

phases solide et liquide coexistent. Enfin quand la température est inférieure a 7, la phase

liquide encore présente se solidifie sous forme eutectique.
La solidification se déroule donc en deux phases, la phase de solidification dendritique puis la

phase de solidification eutectique.

La premiére phase se déroule a partir de la température de liquidus 7),, jusqu’a la température

eutectique’,,, . Lors de cette phase la croissance dendritique peut se faire de différentes

facons : La croissance des cristaux est régie par l’évacuation de la chaleur latente de
solidification.

Selon les vitesses de solidification et la composition des métaux plusieurs formes de
solidification peuvent apparaitre comme présenté par [FLE1974] ou par [CAM1991] (voir les
figures 21 a 26).

Figure 21 : Front plan monophasé Figure 22 : Front plan diphasé

Figure 23 : Equiaxe non dendritique Figure 24 : Equiaxe dendritique

RN

Figure 25 : Colonnaire cellulaire Figure 26 : Colonnaire dendritique
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Dans le cas d’un alliage hypo-eutectique d’aluminium au Silicium de fonderie, deux
structures dendritiques sont possibles: Colonnaire dendritique ou équiaxe dendritique. C’est
en général la forme équiaxe qui est recherchée. Afin d’obtenir une telle forme, I’ajout un

produit affinant (TiB,) est nécessaire, il va favoriser la germination de grains solides.

2.2.2 Solidification dendritique

Quelque soit le mode de croissance dendritique il existe un équilibre entre les phases solide et
liquide qui pilote la fonction de la fraction solide en fonction de la température. Il existe
fondamentalement deux expressions de cet équilibre.

La plus connue est la loi dite des leviers explicitée entre autres par [KUR1998]. Elle

s’explicite a partir du diagramme de phase de 1’alliage considéré.

T
]
. i
<
% !
111%& :
i |
6. ]
T
]
|
T(‘[) ............ PTTTTTTPTP dreesnnnenss .
: : :
]
Teut ...........3 ..... :
I ! s >
c*x ¢, CF %Si

Figure 27 : diagramme de phase linéarise
Pour un alliage de concentration C, en Silicium, a une température 7' , les concentrations des
phases solide C; et liquide C; en Silicium a I’interface sont définies comme présenté sur la

figure 27. A partir de la linéarisation des segments solidus et liquidus du diagramme de phase,

il est possible de définir le coefficient de partitionk, par :

C*
kg :C—i, kg #1 (14)

L

En faisant I’approximation que la concentration dans le liquide est uniforme C, = C; et qu’il
en est de méme dans le solide C; = C; (diffusion instantanée dans le solide et le liquide), la

conservation de la masse Silicium en solution dans 1’aluminium s’écrit :
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JsCs +(=f5)Cp =C,y (15)

On peut ainsi décrire la fraction solide a partir de avec la relation suivante :

fS:L C—g—l si C; #0 (16)
(kSi_l) CS

C’est I’écriture la plus courante de la fraction solide appelée loi des leviers.

La seconde fagon d’écrire la fraction est nommée loi de Scheil ou loi des leviers hors

équilibre. Cette loi de Scheil est explicitée dans 1’ouvrage [FLE1974]. Elle prend en compte le
fait qu’il n’y a pas diffusion dans le solide. C'est-a-dire que a coeur de la dendrite Cjest plus
faible qu’en surface : il y a un gradient de concentration dans le solide. Par contre I’hypothése
de diffusion instantanée dans le liquide C, = C; est conservée. La conservation de 1’entité en
solution s’écrit donc a I’interface sous forme différentielle :

(€,-c) o =(- 1) ec, (17)
En intégrant et en utilisant le fait que I’on aCg =k,C,, et en particulier initialement

quand f; =0,1lyaC, = C,. La résolution de la forme différentielle précédente donne :

1

Cy |t
=1- S 18
Is (ks,-Co] (18)

Il existe de nombreuses autres expressions pour la fraction solide a partir d’hypothéses moins
restrictives qui amenent d’autres variables comme le coefficient de diffusion du Silicium dans
la phase solide, le coefficient de diffusion dans la phase liquide, des parametres de
convection, etc. Dans [KUA2002] a la page 143 sont présentés encore cinq autres modeles

pour la fraction solide.

2.2.3 Solidification eutectique

La deuxiéme phase de solidification est la solidification eutectique. Théoriquement ce
deuxiéme changement de phase a la méme propriété qu’un changement de phase de corps
pur: ce changement de phase se produit a température constante (Température

eutectique 7, , ). Cette propriété est mise en évidence sur une courbe de refroidissement lent

d’un alliage (figure 28)
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Croissance dendritique

Palier eutectique

liq

eut

Figure 28 : refroidissement lent d’'un alliage binaire
Numériquement, cette propriété pose un probleme. En effet, ce changement de phase a

température constante se traduit pour la fonction fraction solide g, comme une discontinuite.

La figure 29 présente la discontinuit¢ de la fonction fraction solide a la température

eutectique.
gs A
1
N SS—
0 : >
T Ty, T

Figure 29 : évolution théorique de g, (T)
On appelle g, la fraction solide eutectique c'est-a-dire la fraction solide a la limite de
température eutectique (c'est-a-dire avant le début de la solidification eutectique).

geut = llm (gS) (19)
T-T,

eut
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Les numériciens préférent créer une plage de solidification eutectique qui s’étend de 7, a

eut

T

sol » ou T'sol

est une température choisie arbitrairement. Souvent sur cette plage de température

I’évolution de g est considérée linéaire :

T-T
gS :geut +(1_geut)#avec TE[TYS()I _Teut] (20)
ol

N eut

ainsi une évolution de la forme représentée sur la figure 30 est obtenue.

Es A

1

0 1 B

0L >
Tsol Teut Tliq T

Figure 30 : évolution pratique de g, (T)

Cependant certains auteurs utilisent des formes identiques a celle présentée précédemment
(loi de Scheil ou des leviers) pour la solidification dendritique avec un coefficient de partition

arbitraire. Ainsi il existe plusieurs formes pour g¢(7") dans la littérature dont nous présentons

sur la figure 31 quelques exemples.
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Figure 31 : quelques exemples d’évolution de la fraction solide

2.2.4 Modeles thermiques

La prise en compte des phénoménes de solidification a cette échelle permet sous certaines
conditions, que nous exposerons dans le chapitre 3, de faire I’hypothése que le milieu semi-
solide est homogénéisable. C'est-a-dire que a 1’échelle d’un Volume Elémentaire
Représentatif (VER) il y a équilibre thermique entre les différentes phases:

T, =T, =T, =T 21)
Cette hypothése est importante puisqu’elle permet aussi de définir les fractions
volumique g, , et massique f, pour les différentes phases solide et liquide, auxquelles il faut
ajouter une phase supplémentaire : la phase poreuse (défaut) avec une fraction volumique g .
Ainsi la propriété suivante est obtenue :

8s+8, +&p =1 (22)
La différence principale avec le formalisme précédent, c’est que précédemment une unité de
volume discrétisé était solide ou liquide. A cette échelle un volume discrétis€¢ peut étre
partiellement solidifi¢, Le taux de matériau solidifié est représenté en masse (fraction solide)

ou en volume « fraction volumique »). Il existe une relation entre la fraction volumique g et

la fraction massique f :
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1
o fs

gs = (23)

pset p, sont respectivement les masses volumiques des phases solide et liquide.

Il existe deux principaux formalismes d’écriture de la conservation de I’énergie lors du
changement de phase, la premicre est un formalisme en température ou la chaleur latente

apparait comme un terme source:

dr o
<plp> = VIAVT )+ p,Hy % (24)

OuAest le tenseur de dispersion thermique du milieu et < pCp > la capacité calorifique

volumique moyenne.

I1 existe aussi un autre formalisme en enthalpie volumique H qui est définie ainsi :
T T
H=<ph >=p,g,Hg +p, [¢,Cp,dT +p; [ 2,Cp,dT (25)
7, T,

A partir de cette écriture de 1’enthalpie volumique, I’équation de la chaleur devient :

dH(gs,T)

=V.(AVT) (26)
dr
Nous constatons que ces deux €critures posent le méme probléme de résolution a savoir qu’a

partir d’une seule équation scalaire, il faut résoudre deux champs scalaires g¢ (si, dans un

premier temps, 1’hypothése queg, =0) et7. Pour résoudre cette €équation il faut donc

s’appuyer sur le diagramme de phase du matériau considéré afin de définir la fraction solide
comme une fonction de la température. Ainsi il ne reste qu’un seul champ scalaire a résoudre
a partir de 1I’équation de conservation de 1’énergie. Il s’agit donc de décrire la fraction solide

comme une fonction de la température.

2.2.5 Poteyage et conditions aux limites

La compréhension des échanges de chaleur a I’interface aluminium/moule est primordiale
pour simuler correctement la solidification. En effet, les flux de chaleur a cette interface
pilotent la solidification. Le poteyage qui est a ’interface de contact entre le matériau du
moule et celui de I’alliage a un rdle thermique important dans cet échange tant qu’il y a
contact entre les deux parties. Tant qu’il y a contact I’échange de chaleur est régi par les lois

de la conduction. Le poteyage d’épaisseur voisine de 300 microns, peut étre vu comme une
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résistance de contact. Ainsi la densit¢é de flux de chaleure traversant le poteyage

d’¢épaisseure et de conductivité A peut s’écrire a partir des températures de

poteyage

I’aluminium7',, et du mouleT

moule

de chaque coté de I’interface.

e

gp = TA[ - Tm()ule (27)
poteyage
On peut définir R, la résistance de contact du poteyage par :
R=—2F (28)

poteyage
On peut aussi ajouter d’une fagon générale les résistances thermiques de contact
moule/poteyage et poteyage/aluminium. La résistance de contact est due a la nature du contact
entre les deux matériaux considérés. La rugosité et la micro géométrie ont une influence sur la
résistance de contact. D’une fagon générale, il convient de définir une résistance de contact
globale qui englobe tous ces aspects. [MAR2000], [STO1999], [LOU1999 1], [LOU1999 2]
et [OMA2000], se sont intéressés a la mesure de cette résistance de contact. Son ordre de
grandeur est de 107 & 10 Km?/W.

La contraction volumique de solidification et la contraction thermique conduisent au
décollement de la piece des parois du moule. Lorsqu’il y a décollement le transfert de chaleur
par rayonnement est prépondérant devant la conduction. La lame d’air ainsi formée modifie
I’échange de chaleur entre 1I’aluminium et le moule. La modification du mode de transfert de

chaleur est significative, [TRO1998] montre qu'une lame d’air de 20um d’épaisseur peut

diviser la résistance thermique par 3 dans une configuration de moule de fonderie.
L’apparition de cette lame d’air peut donc modifier de maniere significative la dynamique de
la solidification d’une piéce. C’est pourquoi de nombreux industriels s’intéressent
sérieusement a ces phénomenes thermomeécaniques et de nombreuses publications traitent du
probléme : [CEL2002], [BAL2001], [BAR2000] et [MEN1995].

Ces modeles prennent en compte le couplage thermomécanique. Les déplacements
mécaniques engendrés (par les solidification et contraction thermique) modifient 1I’échange de
chaleur entre la piéce et le moule. Un modéle complet est proposé par [FAC1996]. 11 y expose
un critére qui conditionne 1I’échange de chaleur. Si la pression de contact entre le moule et la
piece est positive alors le mode d’échange de chaleur considéré est la conduction, sinon il
utilise un mode d’échange de chaleur en paralléle : conduction (2 travers la lame d’air) et

rayonnement (facteur de forme pris égal a 1).
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2.3 Modzéles prédictifs de la microporosité

2.3.1 Modeles basés sur la présence d’hydrogéne en solution

Malgré une richesse en volume et en diversité des publications traitant de ’apparition des
microporosités, nous avons constaté que quasiment toutes proposent des modeles basés sur les
phénoménes de gazage couplés parfois avec la porosité de retrait. Les problémes traités d’un
point de vue retrait pur ne sont que des approches statistiques ou empiriques.

Afin d’essayer d’étre le plus clair possible nous allons exposer tout d’abord les modeles basés
sur le gazage avec progressivement leurs différentes améliorations et leurs différentes
hypothéses. Nous terminerons par les modeles de retrait pur.

Les modeles qui traitent de I’hydrogeéne en solution sont basés sur la conservation de
I’hydrogene d’une part et la solubilit¢ de 1’hydrogene dans les différentes phases de
I’aluminium. Cette démarche est celle suivie par [CHA1994]. La conservation de I’hydrogene

s’écrit simplement (en 1’absence de défaut) sous la forme suivante :

0
g(gﬁ +(1-gg)C)=v.(DIVC! + Dl vC!) (29)

Ou C{ est la concentration de 1’hydrogéne dans la phase solide, C,est la concentration de
I’hydrogéne dans la phase liquide, D/et D/ sont les coefficients de diffusion

respectivement dans les phases liquide et solide. Souvent D est négligé devant D, voir
[LEE2002], [LEE2001 1], [SUN2001], [LEE2001 2] .Il existe aussi une partition entre les
concentrations solide et liquide :

_G

k, =— 30

ou k,est le coefficient de partition. La phase gazeuse de I’hydrogéne (a la pression

partielle p,, ) est en équilibre avec la phase en solution. Cet équilibre s’écrit a Iaide du

coefficient de partition kj; :

ki Py, =C/ (1)

La condition d’apparition d’une bulle de gaz est conditionnée par la valeur de la pression

locale dans le liquide p,et la tension de surface a ’interface liquide gaz. Si la pression
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partielle en gaz est supérieure a la pression locale du liquide et a la perte de charge due la

tension de surface o, entre les phases liquide et gazeuse :

Pu, >ppt—— (32)

ou rest le rayon de la porosité formée, alors la porosité peut se former et la pression du gaz a
I’intérieur est régie par :

sz 4-727”3

=c 33
T, 3 (33)

c etant une constante et 7}, la température du gaz dans le pore.

A partir de cette théorie il existe deux grands axes de développement. Le premier a pour but
de comprendre I’ensemble des facteurs influents sur la solubilit¢ de 1’hydrogéne. Les
concentrations locales en cuivre, fer, magnésium, etc. ont une influence sur la solubilité¢ de

I’hydrogéne. 11 s’agit de predire correctement la pression partielle en hydrogene p,, dans le

liquide. Les travaux de [POI1987] et [ANY1995] se situent dans ce cas de figure en jouant
sur la température ou les ségrégations. Les ségrégations sont des défauts dont nous n’avons
pas encore parlé, il s’agit de gradient de concentration d’un composé chimique (comme le

cuivre ou le fer par exemple) a I’échelle de la picce.

Ces ségrégations peuvent entrainer une variation de solubilité de I’hydrogene dans sa phase
liquide ou sa phase gazeuse, ce qui peut avoir une incidence significative sur la microporosité.
Dans le cas des alliages au silicium ce phénomeéne de ségrégation n’a pas été clairement mis
en ¢vidence. C’est pourquoi nous ne nous étendrons pas plus sur le theme de la ségrégation.
Notons tout de méme que les solubilités de I’hydrogene sont influencées par la température et
que certains modeles prennent en compte ce phénoméne qui reste pourtant clairement

négligeable devant la variation de solubilité lors du changement de phase.

2.3.2 Modeles utilisant la perméabilité du milieu

L’autre axe de développement consiste a identifier clairement 1I’ensemble des phénomenes qui
interviennent dans le calcul de la pression locale dans le liquide p,. La premiére forme

d’expression de la pression dans le liquide qui vient a 1’esprit est bien siir une équation de

I’hydrostatique :
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Py = Doy + PL8AZ (34)
ou p, . estla pression extérieure a laquelle est soumise la surface libre, Az la profondeur du
point considéré et g la gravité.

Ce niveau de description est insuffisant pour décrire correctement la pression dans le liquide.
I1 faut donc écrire la pression dans le liquide sous la forme suivante :

PL = Do T PLE8AZ+ AP, (35)
En effet, I’écoulement interdendritique, comme nous I’avons déja exposé engendre des pertes
de charge dans la zone semi solide Ap,, qui, comme nous le montrerons plus tard, ne sont pas
négligeables.
L’¢écoulement de fluide interdendritique s’exprime suivant les auteurs a partir d’un
¢coulement de Poiseuille ou de Darcy.
L’approximation est parfois faite, comme le présente la figure 32, que le milieu semi-solide

est un réseau de canaux paralleles de section circulaire (de rayonr ) et de longueur la longueur

du milieu semi-solide L, .

LM

Figure 32 : milieu poreux idéalisé
Un écoulement de type Poiseuille dans un tel milieu permet de lier la vitesse du fluide au

gradient de pression provoqué par I’écoulement a partir la relation suivante :

2
r- Ap
s T (36)
8u, Ly
ou u,est la viscosité dynamique du fluide et V,  la vitesse moyenne dans les capillaires.

[BOU1996] expose le détail de ce calcul. La difficulté est d’exprimer le rayon des tubes d’une

part et d’autre part la vitesse du fluide V,  dans le milieu poreux. Dans [WHI2001] I’emploi

de la relation (36) est proposé. Elle est utilisée sous la forme suivante :

8
Pr=Pet IOLgAA—i_%VL/SLM (37)
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A partir d’un écoulement de Poiseuille il est possible de retrouver, comme le fait [BOU1996],

la loi de Darcy :

-K Ap
VL/s =——"
u, Ly

(38)
Ou K est la perméabilité de la zone semi-solide (qui dépend de la porosité du milieu comme
nous le montrerons plus loin). D’une fagcon générale en (2D ou 3D) la loi de Darcy est écrite

sous la forme :

-K
Vs =——Vpy, (39)
L
ainsi I’expression de la pression devient:
gs=l
K
Pi = Do+ P18AZ— [ =V, idz (40)
gs=0 ’uL

Cette formulation est couramment utilisée. Pourtant son utilisation n’est pas forcément aisée :
il faut étre capable de caractériser la perméabilité du milieu d’une part et étre capable

d’exprimer la vitesse du fluide d’autre part.

2.3.3 Vitesse interdendritique

Nous rappelons ici que nous ne nous intéresserons pas au remplissage du moule, mais
uniquement aux phénomenes d’écoulement qui se produisent lors de la solidification du
matériau, notamment I’apparition de la microporosité qui en résulte. C’est uniquement
I’écoulement interdendritique qui nous intéresse, dans le but de calculer les pertes de

charge Ap,, dans la zone semi solide que provoque cet écoulement dendritique.
Une idée est d’exprimer la vitesse du fluide V| ¢ a partir de la vitesse du front de solidification
A\

Vis ==PVsL (41)
ou [ est le coefficient de retrait de solidification eutectique défini de la méme maniere que
[FLE1974] a parti des masses volumiques solide et liquide respectivement p, et p, de la

maniére suivante :

B= Ps =P (42)
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Ce calcul de la vitesse du liquide est bien évidement erroné mais donne un ordre de grandeur
des pressions mises en jeu. Cette approximation est trouvée dans [LEE1990], [L12002],
[NAG1999] et [ATW2000] pour le calcul de la pression liquide.

Une autre pratique consiste a s’appuyer sur l’équation de conservation de la masse, en
supposant qu’il n’y a pas d’apparition de microporosité, pour en déduire la vitesse du fluide.
A partir du moment ou 1’on écrit I’équation de conservation de la masse le probléme du repere
d’étude se pose : Quel repere choisir ?

Jusqu’a présent, nous considérions la vitesse du fluide dans le milieu poreux « supposé fixe ».
En réalité, la contraction thermique de la phase solide provoque, dans un repére lié au moule,

le déplacement de la phase solide. Autrement dit, la phase solide a une vitesseV . Ainsi la

conservation de la masse en I’absence de défaut de porosité peut étre écrite, comme le font
[CHE1993], [CHI1992 1], [CHI1992 2], [COR2001], [SAR1998 1], [SAR1998 2],
[VOL1987], [BEN1987], [CHE1995] et [GAN2002] dans des procédés de mise en forme

divers sous la forme :

0g s +p, og,

o o +v'(ngL(VL —VS))+V.(gSpSVS)=O (43)

Ps

En prenant comme repére celui lié a la phase solide (Vg =0), la relation suivante est

obtenue :

og 0,
Ps a_tS+pL gg; +V'(ngLVL):O (44)

A partir de I’expression de la fraction solide il est possible de remonter a une expression de la
vitesse idéale du fluide, puisque c’est la vitesse théorique telle qu’aucun défaut de porosité

n’apparaisse.

2.3.4 Perméabilité

L’expression de la perméabilité de la zone semi solide est bien évidement liée a la porosité e
du milieu considéré. Nous notons qu’il y a un risque de confusion autour du terme de
porosité. La porosité est pour le fondeur un défaut. Pour le physicien il s’agit de la fraction
volumique de la phase non solide du milieu poreux soit :

e=1-g, (43)

L’expression la plus répandue en fonderie est I’expression de Kozeny-Carman:
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3
g

(1-e)

Ou K, est une constante qui prend en compte la taille des pores ou des grains d du milieu

K=K, (46)

considéré et la tortuosité 7 des canaux qui le traversent et qui s’écrit sous la forme :

dZ

KO :C—2 (47)
T

¢ étant une constante.
Identifier la taille des grains reste d’une complexité certaine. S’il s’agissait de sable ’acces a
un diameétre moyen de grain paraitrait facilement accessible. Lorsqu’il s’agit de dendrites

I’acces a une telle grandeur est plus compliqué.

Bras
primaires
. _ ‘ Bras
. o e : secondaires
L _ : _
127 pm ; : :

Figure 33 : forme d’une dendrite
Comme le montre la figure 33, la mesure d’une taille caractéristique semble plus difficilement
accessible. Les fondeurs utilisent, pour mesurer la finesse de la structure, deux indicateurs :
e le DAS (Dendrite Arm Spacing) : il s’agit de la distance moyenne entre deux bras

primaires de dendrite d, (voir figure 34)

e le SDAS (Secondary Dendrite Arm Spacing) : il s’agit de la distance moyenne entre

deux bras secondaires de dendrite noté d, (voir figure 34)
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Figure 34 : mesure du DAS et du SDAS

Suivant les publications c’est soit d, soit d,qui remplace d dans 1’expression de la

perméabilité.

La prise en compte de la tortuosité du milieu, les canaux ne sont pas rectilignes mais courbes,
ils contournent les dendrites. La longueur curviligne d’un canal interdendritique L, est
supérieure a la distance L, qui sépare ses extrémités. Le chemin parcouru effectivement par le

fluide est supérieur a la longueur de milieu parcouru.

L,

A
v

Figure 35 : canal de forme non rectiligne

On peut définir la tortuosité 7 d’un capillaire du milieu semi solide de la forme suivante :
T=— (48)

Ainsi la perméabilité de la zone semi solide et I’écoulement du fluide qui la traverse sous sa

forme idéale (absence de porosité dans I’équation de la masse (44)) peuvent étre décrits.
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La démarche devient donc simple (a condition de pouvoir identifier I’ensemble des
constantes). A partir de la résolution de 1’équation de la chaleur, nous sommes capables de
positionner la zone semi solide ainsi que son déplacement. En chaque point la variation de
fraction solide est connue. A 1’aide de I’équation de la masse (44), remonter au débit de fluide
1déal, qui compense le retrait de solidification de facon a ne pas former de porosité de retrait,
est possible. A partir du débit de fluide, la perte de charge est calculée. Elle est utilisée pour le
calcul de la pression liquide locale. Enfin la vérification de la condition (32) d’apparition de la

porosité peut étre faite.

Une autre méthode proposée dans [KUZ1995], [KUZ2002], [HUA1998] et [PEQ2002],
consiste a écrire 1’équation de conservation de la masse en prenant en compte le terme de
porosité volumique g,sous la forme :

ogp g, P
=t =—f=2+"=V.(g,V 49
or B o py (g, Vi) (49)

La difficulté réside dans le fait que dans cette méthode, il faut résoudre simultanément
I’équation en pression et 1’équation en fraction volumique de défaut. La résolution des deux
équations de type elliptique des champs scalaires g, et p, peut, semble-t il selon
[PEQ2002], étre résolues a conditions que les conditions aux limites soient correctement

implémentées.

2.3.5 Autres modeéles

Nous signalerons juste ici I’existence des modeles stochastiques, leurs développements sont
avanceés, les résultats sont loin de donner toutes satisfaction aux fondeurs du point de vue
applicatif. [SZP1996] expose une application de prédiction de la microporosité au moyen

d’une méthode de monte Carlo.

2.4 Modéles globaux

Des auteurs ont proposés des corrélations entre mesures expérimentales de porosité (en
fraction volumique ou en taille) et grandeurs issues de simulation a méso échelle. Des
corré¢lations purement expérimentales ou issues de plan d’expérience numériques sont aussi

souvent exposeées.
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2.4.1 Ciriteres

Des fonctions criteéres sont proposées par différents auteurs, elles sont composées de
différentes grandeurs caractérisant la solidification locale :
e V' lavitesse moyenne de solidification (en m/s)

e ¢, letemps de solidification (en s),

sol
)

e G le gradient thermique moyen (en K/m)

e T noté parfois R | le taux de refroidissement (en K/s)
Si le critére est supérieur a une valeur critique alors la porosité apparait, sinon, il n’y a pas de
défaut. Le plus célebre est le critére de Niyama proposé en 1982 dans [NIY 1982], connu pour

sa simplicité et sa bonne corrélation dans les fontes :

G. > Crit
‘/; (50)
Par contre la trés mauvaise application de ce critere pour les alliages d’aluminium a été
montrée par Spittle en 1994 [SPI1994]. Cependant, d’autres auteurs ont proposé d’autres
critéres, tel [LEE1990] qui propose :
2

%3‘” > Crit (51)

Aujourd’hui la profusion de critere [HUA1993], [VAN1998], [STE1998] est telle que les

logiciels métiers comme PROCast proposent des critéres du type :

c, GV St > Crit (52)

Le paramétrage des quatre constantes de ce critere est laissé a ’appréciation de 1’utilisateur.
Ce qui nécessite un nombre important d’expériences.

On peut encore trouver des critéres portant sur d’autres grandeurs que des grandeurs
thermiques. Citons les critéres portant sur le gradient de fraction solide, la distance

d’alimentation ou la pression.

2.4.2 Corrélation

A partir de plans d’expériences basés sur la simulation numérique certains auteurs en

déduisent des corrélations qui lient des ¢léments relatifs a la porosité (diametre moyen des
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porosités, diametre maximum des porosités, porosité moyenne, etc.) avec les conditions
initiales ou les grandeurs caractéristiques de la solidification. Par exemple, [LEE2004] fait
une mod¢lisation multi échelles dont la figure 36 expose le schéma de principe, notamment

les articulations entre les échelles décrites précédemment.

Mesoscale
S 1 [ e . Thermocalc
formation formation Phase
e . ] T&F, B | diagram
. i | Interfacial fields |7 calculation
™ T | Evaluation | : | pressure due [T[~ 7 | | |
| of fraction to pore . v
: solid i | formation : |
T s [ |
l
feedback | Heat & fluid flow |- = = = : |

[

I

I

| F-=-=--p----

k- .m o] [F gt -
Figure 36 : modeéle multi échelle de [LEE2004]

La conclusion de I’article présente comment une série de simulations a permis de

trouver une relation entre différents parameétres : environnemental (pression extérieure),

initiaux (concentration initiale de 1’hydrogéne en solution, concentration en cuivre de

I’alliage) et des grandeurs caractérisant la solidification (temps de solidification), du type :
Log(L =c¢, +c,Log(t,,)+c;,Cs +c,p" +c,Log(C)h)

Max _ pore )

(53)
Ce modele répond a des attentes industrielles, par sa simplicité d’utilisation et par sa
pertinence vis-a-vis des critéres de fatigue qui utilisent une taille maximale de porosité
admissible (voir [ZHA2000], [WAN2001 1], [WAN2001 2] et [BER1997])
D’autres auteurs préférent travailler & partir de mesures en prenant comme base la
fraction volumique de porosité. Par exemple Pechiney proposait en 1995 a ses clients une
relation a 6 parametres. Un des parametres est la porosité d80 mesurée sur un échantillon

ayant solidifi¢ sous une pression de 80 mBar:
g,=¢+¢ (d80 —cg) +c5(t,,, —c,,)+ec,(t,, —c,, )(d80—cy) (54)
On constate ici que cette expression nécessite d’identifier six constantes.
Les travaux de [LI2003] proposent, sur la méme approche, la corrélation suivante :
Cry

H
CSiMax

T sol
g&r = o 273{1 exp(—>= )} (55)
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avec C,}, la concentration initiale de I’hydrogéne dans la phase liquide et C ;’7 v » 1@ solubilité

de I’hydrogene dans la phase solide.
Cette corrélation nécessite une seule variable, mais elle ne donne qu’une tendance qui est en

exponentielle du temps de solidification.
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Chapitre 3:  Modélisation

Notre modélisation s’articule autour de deux axes. D’abord il y a la modélisation des
transferts thermiques puis la modélisation de 1’écoulement interdendritique. Méme si ces deux
phénomeénes sont couplés, nous allons en exposer leur modélisation respective, puis nous nous

intéresserons a leur articulation.

3.1 Solidification et Refroidissement

La modélisation de la thermique en fonderie doit prendre en compte la chaleur latente de

solidification. Comme nous allons le montrer cela entraine des non linéarités.

3.1.1 Critéres d’homogénéisation

A priori dans un mélange solide liquide, selon 1’échelle spatio-temporelle a laquelle nous nous
intéressons, il n’y a pas nécessairement équilibre thermique local entre les deux phases. Dans
le cas de la zone semi solide, nous sommes face a une configuration de type milieu poreux.
C'est-a-dire qu’il y a une phase solide, qui constitue la matrice du milieu poreux, et une phase
liquide qui peut occuper les volumes non occupés par la phase solide. De plus le milieu
¢évolue : la phase solide évolue durant la solidification. A I’échelle de la taille caractéristique
du réseau solide (10 m environ), il faut distinguer les températures de chaque phase. T L et
T, sont les températures respectives des phases liquide et solide. Donc a cette échelle, il

convient de considérer T # 7, .

[KAV1991] expose au chapitre 3, une condition pour écrire 1’équilibre thermique local
(Ts =T, ) sur un volume ¢élémentaire représentatif, de dimensions plus grande que celles de la
taille caractéristique du réseau, a partir des différentes échelles présentées sur la figure 37,
avec :

e AT,, la différence de température maximale en deux points du systeme, L désignant

I’échelle du systeme,
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o AT, la différence de température maximum entre deux points du volume élémentaire

représentatif, de longueur caractéristique/,

e AT,, la différence de température entre la température du solide et la température du

liquide, d définit la longueur caractéristique de I’espace interdendritique (DAS),

A
v

<T>

<Tg>

To

Ts

d

P
«

v

Figure 37 : les différentes échelles
L’hypothese d’équilibre local nécessite la vérification de la condition suivante:

AT, < AT, << AT, (56)
Ainsi la différence de température AT, entre les phases a I’échelle du volume élémentaire

représentatif (VER) peut étre négligée, et écrire :

<T, >=<Ts >=<T > (57)
Ou <7, > et <Tg > sont respectivement les températures moyennes des phases solide et

liquide sur le VER, définies a partir du volume Q =Q, +Q, du VER soit :
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1 1 1
— | T,dQy =— |T,dQY, =— | TdQA=<T > 58
o, |15 =g [T =] (58)

[KAV1991] fait cependant remarquer que si les différences de températures AT, et A7, sont

négligeables devant AT, , les gradients respectifs aux différentes échelles ne le sont pas.

[WHI1999] a proposé des criteres de validité de 1I’hypothese d’équilibre thermique local.
Nous donnons ici les conditions a respecter pour pouvoir écrire 1’équation de la chaleur avec
équilibre local :

e Conditions sur I’échelle de temps (¢) :

M L.FL <<1 (59)
t A A
et
2
t A A
e Condition sur I’échelle d’espace (VER)
gL—’lgl LI PO (61)
AL\ A, A
et
—gs/lszl LI PO (62)
AL\ A, Ag

Ou 4, est la surface spécifique définie par la surface de I’interface solide/liquide par unité de

volume.

Donc pour un matériau donné¢, dont les parametres thermophysiques sont connus, et pour une
taille de systeme donné, il y a une condition sur le pas de temps et sur I’échelle d’espace.
Dans le cas qui nous intéresse, le systéme est celui d’une piéce de fonderie dont la taille est de
I’ordre de 200 mm dans sa plus grande taille (maitre cylindre plus masselotte). Pour calculer
la taille du VER, il est nécessaire d’évaluer la surface spécifique. Plusieurs possibilités sont a
notre disposition pour ce calcul : a partir d’image 2D, d’image 3D, ou d’estimation a partir
d’une géométrie idéalisée.

Nous avons fait le choix d’une analyse d’image 2D pour des raisons de précision d’une part
mais aussi de colit. En effet, I’estimation de la surface spécifique a partir d’une géométrie

idéale peut nous ¢éloigner de la réalit¢é du milieu. Une image 3D a un colit non négligeable
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pour une contribution qui reste modeste puisque seule une évaluation de I’ordre de grandeur
nous intéresse. Donc a partir d’une série de photos nous avons balayé une surface de quelques
millimétres carrés (un étalonnage a été réalisé et permet de connaitre précisément la taille

d’un pixel). A partir de cette séquence, représentée sur la figure 38, nous avons construit un

échantillon représentatif du milieu.

Figure 38 : image du milieu
Un traitement d’image permet de calculer la longueur de contour par unité de surface. Ainsi la
longueur spécifique obtenue est de 0,04 pixel'l. Les travaux de [COS1985] et [CHE1978]
proposent une relation entre longueur spécifique moyenne et surface spécifique moyenne,
connaissant d’apres 1’étalonnage (réalisé par une société extérieure) la taille d’un pixel, nous
avons obtenu une surface spécifique de 25.10° m™ pour une fraction solide de 0,7.
A partir de ces grandeurs nous avons déduit que les conditions nécessaires a la vérification de
I’hypothése d’homogénéisation conduisent, pour les conditions (61) et (62), a :
1<<10’ (63)

Cette condition n’étant pas contraignante et vérifiée immédiatement, il ne nous reste que a
vérifier les conditions (59)et (60) qui conduisent a:

10%7% << ¢t (64)
Au vu des dynamiques thermiques constatées, I’échelle de temps correspondant a la fréquence
d’¢échantillonnage des mesures qui semble convenir est de I’ordre de 10" & 107 seconde, ce

qui impose donc un VER de I'ordre de 10~ m.
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3.1.2 Conservation de I’énergie

Le choix de la formulation s’est imposé rapidement et les possibilités sont nombreuses.
Pourtant, comme 1’expose [BEL1998], la conservation de I’énergie suivant la fagcon dont elle
est implémentée peut ne pas conserver I’énergie. Nous avons opté pour une formulation
enthalpique de I’équation de la chaleur qui semble mieux conserver 1’énergie. Cette
formulation est exposée dans [SWA1992] et [DES1987] par exemple.

L’enthalpie du VER s’écrit

H= j (ph)dQ (65)
Q
A partir de la répartition volumique g; + g, + g, =1, 'enthalpie du mélange peut s’écrire :

<ph>:gspshs +8pLh +8pPphp (66)
D’ou la nécessité d’exprimer les enthalpies de chacune des phases:
e [L’enthalpie de la phase solide /g s’écrit a partir d’une température de référence T},

quand la température est supérieure a la température de liquidus alors I’enthalpie de

phase est constante.
T
hy = [ CpsdT (67)
Ty
e L’enthalpie de la phase liquide est nulle quand la température est inférieure a la
température de solidus.
T
h, =hg, + [ Cp,dT (68)
T
e [’enthalpie de la phase poreuse (défaut) est nulle puisque c’est du vide:
pphp =0 (69)

Ainsi I’expression de I’enthalpie du mélange devient :

T T

H=g,phy +gLI(pLCpL)dT"'gSJ-(psts)dT (70)

Ty Ty

La conservation de I’énergie s’écrit pour le VER comme 1’égalité entre la variation

d’enthalpie du VER et le bilan du flux de chaleur entrant et sortant du VER.

j% dQ = j [AV(T)]ndS = j V.(< A>V(T))dQ (71)
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Les travaux de [MAT1996] montrent que dans le milieu semi-solide les vitesses des phases
sont inférieures & 10~ m.s™. Ainsi si nous utilisons comme distance caractéristique/ (10~m
comme proposée précédemment) et une diffusivité thermique de 1’aluminium de 1’ordre de
5.10° m’s”, nous obtenons un nombre Péclet de égal aPe=2.10". Ainsi le terme de
transport est négligé devant le terme de diffusion, I’équation de conservation de la chaleur
devient :

aa_il =V.(< 1> V(T)) (72)

ou <A> n’est donc pas la dispersion thermique puisque que 1’on néglige le terme de
transport mais la conductivité moyenne du mélange.

La dérivée de I’enthalpie par rapport a la température est la suivante (si I’hypothese est faite
que les masses volumiques et chaleurs spécifiques des différentes phases sont indépendantes

de la température) :

OH og
a_T:|:pSgSCpS +phg a_;+pLgLCpLj| (73)

On obtient alors une nouvelle forme pour 1’équation de la chaleur (72) :

5) oT
{psgs(:ps +phg %+pLgLCpL}E=V'(</1>zT) (74)

0
Le terme pSgSCpS+pLhSL%+pLgLCpL est assimilable a un terme capacitif

équivalent< p Cp >, .

3.1.3 Données matériau et conditions aux limites

Les sources d’information pour les grandeurs thermophysiques sont trés variées et tres
variables. Des données proposées dans les publications, aux bases de données issues de chez
Pechiney (fabricant d’aluminium), en passant par les bases de données de logiciels métier
(PAM-QuikCast par exemple), les grandeurs peuvent varier de maniére significative.

En effet suivant les sources, les grandeurs sont prises constantes, dépendantes linéairement de
la température et des interpolations proposées. Une telle variété entraine une réelle
problématique pour le renseignement du modele de diffusion de chaleur. A cela s’ajoute le

choix de la forme de la fonction g, (7") qui, comme nous 1’avons expos¢ au chapitre 2, permet

de nombreuses variations.
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En ce qui concerne la conductivité moyenne< A >, de nombreux ouvrages utilisent la loi des
mélanges :
<A>=g As+g, 4, (75)
Pourtant comme I’a montré [RAV1999], cette relation est fausse pour les structures
dendritiques. [RAV1999] a estimé I’erreur réalisée lorsque 1’on utilise la loi des mélanges
pour calculer la conductivité moyenne par rapport a ’emploi de la géométrie réelle. Dans
notre cas pour une configuration dendritique équiaxe et un rapport de conductivité/l—L voisin
S

de 0,5 et une erreur maximum de 3% est obtenue. Pour cette raison nous utiliserons la loi des

mélanges.

De plus il semble que la finesse du grain (c'est-a-dire du DAS) ait une influence sur la
conductivité. Nous avons fait des mesures de diffusivité sur deux échantillons d’un méme

matériau de finesses différentes par HotDisk®.

DAS Conductivite a 20°C
(10°m) Wm'K7)
80 176 £2%
160 157 £2%

Tableau 1 : conductivité et finesse de grain
Ces résultats sont quand méme a confirmer car de la microporosité était présente dans
I’échantillon qui avait le plus grand DAS. Il faut rappeler que le temps de solidification a une
influence sur le DAS. Plus la solidification est rapide, plus les grains sont fins. Dans un
premier temps nous négligerons ces influences. Comme on le voit I’incertitude sur la

conductivité thermique est de 1’ordre de plus de 7%.

3.1.4 Conditions limites a I’interface alliage/moule

A TI’interface moule/aluminium, la conduction est perturbée par une résistance de contact due
au poteyage. Afin de modéliser cette résistance de contact, nous utiliserons la grandeur R,
comme exposée au chapitre 2. Cette grandeur intégrera les résistances de contact
poteyage/aluminium et poteyage/moule. Des mesures ont ¢été faites par [STO1999],
[LOU1999 1], [LOUI1999 2] et [OMA2000] sur des procédés fonderie, I’ordre de grandeur

de la résistance de contact est de 107 a 10 Km*'W.
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T, —T,
(0 — alltageR Moule (76)

Dans le cadre d’une expérience, il conviendra d’identifier la résistance thermique du
poteyage. Les résistances thermiques équivalentes ont des valeurs trés variées suivant la
rugosité de la surface du moule, la nature du poteyage, 1’épaisseur appliquée, le mode
d’application (au pinceau ou pulvérisé) et la mise en ceuvre de 1’application (par exemple la

pression de pulvérisation).

3.1.5 Le systéme d’équation

Ainsi pour résoudre 1’équation de la chaleur nous avons a résoudre le systéme d’équations

suivant :
. Dans le moule :
< PCD > e = V- T) )
o Dans I’alliage :
FHEL) v (< Agy.,) > VD) (78)

avec une forme pour g issu du diagramme de phase Al-Si

T=T, gs=0 (79)
1
T —T |
T. >T>T =(1- -] —— 80
lig eut gS ( geut )( (Tew _ ]}iq ] ( )
T:Teut gS :geut (81)
T-T
T, >T>T, = +(1- — 82
eut sol gS geut ( geut ) Tml _ Tem ( )
Tml 2 T gS = 1 (83)
o Conditions limites a I’interface alliage/moule
Talliage - TMoule
_ _dltege _Moule 84
@ 2 (84)
—p=V.(<AUgs)>V(T)) (85)
¢ = V'(J“Moulevzd (86)
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3.2 Conservation de la masse

Lors de la solidification, la contraction volumique de certaines zones entraine une

« aspiration » du liquide entrainant son mouvement dans le réseau constitué¢ des dendrites.

3.2.1 Echelle de modélisation

Vérifions si 1’échelle choisie pour décrire la diffusion de chaleur convient pour décrire la
conservation de la masse. Le modele proposé s’appuie sur la conservation de la masse
couplée avec la loi de Darcy. La loi de Darcy étant une description a une échelle
macroscopique devant la taille des pores du milieu poreux. C'est-a-dire, comme le dit
[WHI1999], que la validité de la loi est conditionnée par le fait que le VER doit étre grand
devant la taille des pores. Dans notre cas les pores du milieu poreux sont I’espace
interdendritique qui est caractérisé par le DAS.

Il s’agit donc de vérifier si 1’échelle de description utilisée pour la modélisation de la
diffusion de chaleur est grande devant le DAS. Le procédé qui nous intéresse produit des
DAS de I’ordre de grandeur de 10 a 10 m. Donc le VER sur lequel 1’équation de Darcy

restera valable est de I’ordre du 10~ m.

3.2.2 Ecriture du probléeme

A partir de 1’équation de conservation de la masse dans un repére lié a la phase solide, la

relation suivante est obtenue (44) :

og og
Ps a_:+pL 8tL +V'(ngLVL):0 (87)

V, est la vitesse intrinseque de la phase liquide de la phase liquide dans le repere lié a la
phase solide.

C’est un point de vue que 1’on le trouve couramment dans la littérature (voir [BOU2002] par
exemple).

Le volume est occupé par trois phases : la somme des fractions volumiques des différentes

phases est égale a I'unité soit :

gs+tg, +gr=1 (88)
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La relation différentielle obtenue en fraction volumique de défaut fait apparaitre un terme de
contraction volumique (en dérivée de la fraction volumique liquide) et un terme de transport
(en divergence du vecteur vitesse de la phase liquide).

8r _BL|PL=Ps |, y|g Pry, (89)
ot ot Ps s

On reconnait le coefficient de retrait £ et le rapport des masses volumiques de la phase liquide

par rapport a la phase solide « = &, nous écrivons donc :

Ps
0gp og,
2L =—-fB2:4+aV.lg,V 90
ot B or a (gL L) (90)

Si la contribution de retrait est grande devant la contribution de transport de phase liquide
alors la microporosité apparait.

L’expression de la vitesse reste la principale problématique, nous I’avons exposé au chapitre
2. Nous ne pouvons plus utiliser 1’équation de conservation de la masse pour calculer la

vitesse de la phase liquide, puisque ce calcul est basé surg, =0.

A partir de la loi de Darcy, nous allons reporter ce probléme au calcul du champ de pression
dans le liquide.

-K

gLHy

V. = ~V(p)—p.8) 1)

K est la perméabilité, x, la viscosit¢ dynamique de la phase liquide, g le vecteur
accélération de la gravité et p, la pression locale dans la phase liquide.

Le couplage de I’équation de conservation de la masse avec la loi de Darcy, permet d’écrire la
contribution du terme de transport sous la forme :
av'(gLVL)z C{V-(ju_szL) -V.up,88, )) 92)
L
Nous le justifierons par la suite en le montrant avec des ordres de grandeur, mais nous
proposons de négliger le gradient de pression di a la gravité devant le gradient de pression

liquide. La relation (90) devient :

0g» og, K
=— -aV|—V 93
S = p % av| v, 93)
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og
Le terme — L
P ot

apporte la contribution de retrait et —aV.(EZpL] apporte la
Hy

contribution de transport.

Si la majorité des modeles existants sont basés sur le gazage, ’expression de la pression
locale dans I’aluminium reste valable. Mais 1’expression de la pression n’est pas ce qui nous
intéresse réellement. Au vu de 1’équation (93), nous pouvons dire que c’est 1’expression du
gradient de pression qui est primordiale. De méme la perméabilité doit étre identifiée. Nous
avons donc deux travaux a mener : étre capable de calculer la perméabilité du milieu et étre

capable de calculer la différence de pression locale.

3.2.3 Pression de retrait

Comme I’hydrogéne dissout initialement dans I’alliage d’aluminium liquide I’est & un taux
inférieur a celui de la solubilit¢é de la phase solide, nous négligerons dans notre étude
I’existence de ’entité hydrogene.

Cette hypothése a été vérifiée par mesure du gazage dans les fours d’utilisation industrielle de
I’usine, les mesures ont montré des taux d’hydrogéne de 1’ordre de 0,12 10~ L/100g (litre de
H? dissout mesuré dans des conditions Normales de pression 10° Pa et une température de
zéro degré Celsius) en moyenne. Les mesures ont été faites a I’aide d’un procédé nommé
ALSCAN®. Comme la solubilité de 1’hydrogéne dans la phase aluminium solide est de 1’ordre
de 0,3 10 L/100g, nous pouvons donc dire que la porosité issue des phénomeénes de gazage
est inexistante. L hydrogene initialement dissout dans la phase liquide le reste dans la phase
solide sans produire de porosité.

C’est ici la grande différence avec les modeles de gazage. Les modéles basés sur une
phénoménologie de création de défaut issu de I’hydrogéne s’attachent a exprimer la pression
locale de I’aluminium liquide. Alors que le mod¢le de retrait que nous proposons ici est un
modele qui nécessite 1’expression de la différence de pression locale. C’est pourquoi nous
proposons une nouvelle expression du calcul de la pression de retrait, ¢’est-a-dire la pression
provoquée localement par la contraction volumique. Dans notre étude nous proposons
I’hypothese que les défauts créés sont du vide.

De nombreux modes de calcul de la pression ont été largement explicités lors du chapitre 2.
Méme si ces modeles avaient pour finalité de travailler avec la pression partielle en

hydrogeéne, le principe du calcul de la pression reste valable dans notre cas. Cependant comme
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nous ne nous intéressons qu’a la différence de pression locale, I’approche va étre
sensiblement différente.

I1 s’agit de décrire le phénomene de piston provoqué par le retrait de solidification du métal.
Pour faire cela, il est nécessaire de s’appuyer sur une grandeur appelée module de
compressibilité volumique isotherme que nous nommerons iciM . M~ est la compressibilité

du matériau. Un volume v de matériau quand il est soumis a un accroissement de pression Ap

subit une diminution de volume Av tel que :

ap =M (94)
1%

L’idée nouvelle est de dire que pour un volume donné de mélange (solide et liquide), une

partie de liquide qui se solidifie impose a la partie liquide qui reste une dilatation volumique.

t t+ dt

Solide Solide

.......................................

Liquide

Liquide
P.=D, PL=P. T Apy

Figure 39 : la solidification donne lieu a une pression de retrait
Comme le montre la figure 39, la solidification du volume liquide Av, = vAg, représenté par

le volume hachuré blanc donne lieu a une contraction de volume que I’on retrouve solidifié, et
représenté hachuré en grisé. La contraction de ce volume provoque une dilatation du volume

liquide restant g, v égale a fAv, soitvfBAg, . Cette dilatation provoque donc une dépression

locale que nous nommerons dépression de retrait Ap, égale a :

A
Apy = MB=2L (95)
81

La fraction liquide étant décroissante au cours du temps (solidification), Ag, est négatif, et

donc Ap, est négatif : il s’agit bien d’une dépression. Il y a un effet piston, puisque pour le
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volume liquide restant tout se passe comme si un piston reculait. Comme nous nous
intéressons au gradient de pression de retrait, I’équation (95) peut s’écrire sous la forme :

Vo, =Ly, 96)

81

Cette écriture constitue la nouveauté de ce travail, le gradient de pression qui provoque le
déplacement de liquide est proposé comme une fonction du gradient de fraction liquide.
La principale difficulté est d’étre capable de mesurer M qui est d’un accés difficile a cause de
la mise en oeuvre de I’expérience qu’elle nécessite. Dans [RAJ2002], 1a mesure ne permet pas
d’accéder au module de compressibilit¢ de I’aluminium liquide. La mesure de Ia
compressibilité de ’aluminium pur solide a haute température s’arréte a 933K (limite du
changement de phase), elle est de 1’ordre de 3 4 8 10'° Pa. Pour comparer avec une autre
donnée, un métal liquide par exemple, dans [CRC1989] la valeur de la compressibilit¢ du
mercure & 20°C est proposée 4 0,5 10'° Pa.
La compressibilité de 1’aluminium liquide peut donc étre considérée comme inconnue, avec

un ordre de grandeur qui lui est connu.

3.2.4 Permeéabilité

La perméabilit¢ du milieu semi solide de type aluminium est couramment décrite par la
relation de Kozeny-Carman (voir par exemple [VOL1987], [CHI1992 1], [KUZ1995] et
[HUA1998]) qui prend en compte la fraction liquide restante, une grandeur caractéristique d
du milieu (couramment c’est le DAS ou le SDAS), et de la tortuosité du milieu.
En ce qui concerne la grandeur caractéristique, nous mesurons le DAS qui est d’un accés plus
pratique que le SDAS. En effet, a partir de coupe 2D et d’une croissance non controlée des
dendrites, la mesure du SDAS est quasiment aléatoire.

k—cparl=gs) ©7)

8s

C étant une grandeur qui dépend de la «forme » du milieu comme par exemple sa tortuosité,
la sphéricité des éléments, etc.
Dans une étude préliminaire nous avons balayé plusieurs formes dérivées de la relation de
Kozeny-Carman pour exprimer la perméabilité, et nous avons pu constater que la forme en
puissance 3 de la fraction liquide convenait le mieux a la description du probléme. C’est

pourquoi nous avons conservé cette expression telle qu’elle est ici.
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La principale difficulté¢ dans I’expression de la perméabilité est donc la prédiction du DAS.
En effet, suivant la diffusion de la chaleur, la taille du DAS varie. Ainsi, proche de I’interface

moule/aluminium, le DAS est plus fin que a cceur comme le montre la figure 40.

2 ' A
; VL =
fr =
1Y 7 O
S
- o0

(a) b
_ D ®) 4
Figure 40 : évolution du DAS figure a) en surface b) a coeur
Les industriels utilisent des relations de la forme
DAS =C,tS (98)

Cette relation est d’une excellente corrélation dans la pratique, nous constatons de plus que le
parametre C, tend en général vers 0,5.

Cependant une expérience de mise en évidence de la phénoménologie permet aussi d’aller
mesurer localement les espaces interdendritiques sur la piéce produite. Nous obtenons ainsi
une carte des DAS qui sera utilisée pour exprimer la perméabilité locale. Méme si a terme,
pour une simulation globale, cette solution n’est pas viable, elle permet d’identifier de
manicre certaine le DAS en fonction de sa position dans la piece. A terme il faudra utiliser la

relation (98).

A partir des équations (90) (conservation de la masse), (96) (gradient de pression de retrait) et

(97) (Kozeny-Carman), nous obtenons la relation d’évolution de la microporosité au cours du

temps sous la forme :

gp _ iy g, _ OCCKMﬂV d2 (1_g5)2
o p gs

ot

YgLJ (99)

L’intérét de cette relation est qu’elle est entierement solvable a partir de la connaissance de la

. . . aCM,
température. A partir d’un champ de solution7'(x,#) et du coefficient A Mp nous pouvons

Hp

en déduire la répartition de défaut finalg,(x). Nous faisons surtout remarquer que le
aC . MpB

quotient—————, constitue le seul paramétre a identifier de cette équation différentielle.
H
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. ) 0
Nous remarquons toujours les deux termes dans I’expression de % Le terme de gauche du
t

: 0 o . .
membre de droite ( ﬂ%) est la contribution du retrait. Le terme de droite du membre de
t

. aC.MpB ,(1-gs) L o
droite (—*—V|d ~——>—Vg, |) représente la contribution de transport de liquide pour
Hy Es
oy . ) aC . Mp .
compenser le retrait. C’est pourquoi nous nommerons le coefficient —=—— : le parametre
Hy

transport.
On notera que ce modele ne prend pas en compte les effets inertiels de 1’écoulement comme

I’explicitent [BOU2002], [NIJ1995 1], [NIJ1995 2] et [PRE1991] par exemple.

3.2.5 Le systéme d’équation

La résolution de 1I’équation de conservation de la masse se réduit a la résolution du systéme :

M, 1-gg)
ag_P:_ﬂ agL _aCK ﬂv d2 ( gZS) sz (100)
ot ot Hy 8s
gs+8,+8p=1 (101)

et g¢ un fonction de la température défini de la méme maniére que dans la partie

conservation de la chaleur.

3.3 Résolution numérique

Le probléme a résoudre comprend donc deux €quations de conservation (chaleur et masse) qui
sont couplées. L’écoulement de la chaleur dirige 1’écoulement interdendritique. Et
I’écoulement interdendritique a une influence sur le transfert de la chaleur.
Le systeme complet d’équation est donc :

. Conservation de la chaleur

Dans le moule :
oT
< pCp >M0ule 5 = v'(/?’MouleVT') (102)

Dans I’alliage :
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OH(gs,8,)

o V(< AUgs.8.)> V(D))

Conditions limites a I’interface alliage/moule

¢ = V'(ﬂ’Maulevjw)

—@=V.(<Ags) > V(T)

_ Talliage - TMuule
R
° Conservation de la masse
M, 1-g.)
%2 __p08 aCMPolf (mg) g
ot ot Hy 8s

avec une forme pour g, issu du diagramme de phase Al-Si

TZZ-}iq gS :O
1
T —T |
T, >T>T =(1- -] ——
lig eut gS ( geut )( (Tem _],th
T:Teut gS :geut
T-T,
Teut >T>]1sol gS :geut +(1_geut)ﬁ
T'sol 2T gS :1

et

gstg, +gp=1

(103)

(104)

(105)

(106)

(107)

(108)

(109)

(110)

(111)

(112)

(113)

Lors de I’écriture de 1’équation de la chaleur nous avons fait ’hypothése de négliger le terme

de transport devant celui de diffusion. Ainsi 1I’équation de conservation de la chaleur est

découplée de I’équation de conservation de la masse. Cette hypothése permet de découpler les

deux résolutions. Ainsi la diffusion de chaleur dirige 1’écoulement interdendritique.

Ce découplage a I’inconvénient d’¢liminer ’influence du défaut de porosité. Mais comme

nous I’avons montré précédemment I’incertitude sur la conductivité thermique est de 1’ordre

de plus de 7% alors que la porosit¢ maximale est de 2%. L’erreur provoquée par le

découplage sur la dynamique de la thermique est négligeable devant les incertitudes des
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données du matériau. Dans la partie résolution de I’équation de conservation de la chaleur

nous écrirons donc g, =1-g, et g, =0.

3.3.1 Résolution numérique de I’équation de la chaleur

L’¢équation de la chaleur est résolue numériquement a 1’aide de la méthode des éléments finis.
Nous avons utilisé le logiciel FEMLAB® pour effectuer la résolution numérique. Nous avons
utilisé une fonction d’interpolation quadratique sur chaque élément fini. Le solveur utilisé est
un solveur le UMFpack (Unsymmetric Multi-Frontal sparse linear solver).

I1 est nécessaire de choisir la forme de la fonction fraction solide g;. Nous avons choisi une
évolution « standard » de la fraction solide comme présentée sous forme d’équation
précédemment. La fraction solide est dirigée par une évolution de type Scheil pour la
solidification dendritique (de 887 a 850K) et une évolution linéaire pour la solidification

eutectique (de 850 a 830K) comme présenté sur la figure 41.

1

0.9}
Solidification
0.8}
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o eutectique
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o o5} Solidification

04t dendritique
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0.2}

0.1}

0 1 1 1 1 1 1 1 1 1
800 810 820 830 840 850 860 870 880, 890 900

ol Temérature (K) liq

Figure 41 : évolution de la fraction solide

Ceci permet d’exprimer directement la dérivée de la fraction liquide nécessaire a la résolution
de I’équation de la chaleur. La forme de la dérivée de la fraction liquide est présentée sur la
figure 42. Nous remarquons les trois discontinuités aux températures liquidus, eutectique et

solidus.
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Figure 42 : évolution de la dérivée de la fraction liquide
Ces discontinuités font des « sauts» de Pordre de 2.10% K' ce qui se traduira par des

discontinuités du terme capacitif équivalent< p Cp >, . Les masses volumiques et chaleurs

spécifiques des phases solides et liquides ont de faibles variations en fonction de la

température (de 1’ordre de 1.10™*).Nous obtenons d’aprés les valeurs retenues (les valeurs sont

. . H . o
présentées dans le chapitre 5) pour le terme capacitif < pCp >, = Z—T de fortes discontinuités

d’un coefficient supérieur & 10°, comme le présente la figure 43.

dH/AT (U m *K ™"

6
1 0 1 1 1 1 1 1 1 1 1
800 810 820 830 840 850 80 870 880 890 900

T,, température (K) Tiiq

Figure 43 : évolution du terme capacitif théorique
La prise en compte des discontinuités n’étant pas simple numériquement, nous avons utilis¢

une fonction tangente hyperbolique pour assurer une continuité en 7., (830K) et7,, (887K).
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La discontinuité eutectique a été supprimée afin de simplifier la résolution. Finalement un

terme capacitif continu est utilisé comme présenté figure 44.
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Figure 44 : évolution du terme capacitif proposé

Nous définissons sur trois plages, sur la partie solide, sur la partie liquide et sur la partie

: 0 .
mélange respectivement : p,Cpg, p,Cp, et p, hg % Sur chacune des ces trois plages le

dH .
terme < pCp > 0= d_T est pris constant.

3.3.2 Résolution numérique de I’équation de masse
Le découplage permet de calculer la température a partir de la solution de 1’équation de la
chaleur. Comme le montre I’expression de conservation de la masse (99), a partir du champ

. . . d ) .
scalaire g, (x,t), il est possible de calculer%. Le champ scalaire g, (x,7) est directement

t

déduit a partir du champ 7'(x,¢) . L’erreur faite lors de cette approximation est négligeable. En
effet, a tout instant on agg >>g,, nous pouvons donc écrire en premicre
approximation g, =1—g,. Les erreurs sur le calcul la température sont bien plus importantes

que cette approximation.
Sachant que les microporosités de retrait n’apparaissent qu’aux derniers instants de la

solidification, nous allons utiliser uniquement dans cette intégration la partie linéaire de
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I’expression de la fraction solide (entre les températures eutectique et solidus) a partir de deux
constantes A etB;.
gs(T)=A,T + By (114)
De méme, nous allons linéariser la solution 7'(x,#) en I’écrivant sous la forme :
T(x+dx,t+df)=T(x,t)+ G dx+ R, dt (115)
ou G, défini le gradient thermique local instantané etR, la vitesse de refroidissement

instantanée.
Dans la méme idée de simplification, le DAS d est pris constant localement (on néglige les
variations a petite échelle). Ainsi, d peut sortir de 1’opérateur divergence.

A partir des expressions (114) et (115) et des hypotheses faites, nous obtenons 1’expression de

écrite dg—P en 1D.
dt

2 2
B _ gy g, - 2CME G2y 2g—L—(g—LJ (116)
dt Hy g \8&s

Numériquement, nous le montrerons plus loin, la porosité apparaissant aux fractions liquides
trés petites, nous pouvons négliger g; devantg, . Nous pouvons alors écrire la relation (116)

sous une forme encore plus simple.

2
M,
a@r _ PAGR, _MAégﬁzg_g (117)
dt Hy g5

A partir de la solution 7'(x,¢) il est simple de calculer G, (x,?) etR,(x,t). Le calcul de g,

s’apparente donc a un post traitement de la solution7'(x,#). Nous distinguons donc deux

oad’C . Mp

paramétres pour ce calcul: le produit (parametre de transport) et le

Hp

parametre 4, (le parametre de retrait). La résolution de I’équation se réduit donc simplement

a une intégration. Nous avons employé une simple méthode des trapézes pour intégrer

I’équation, la condition initiale étant g, = 0 pour toutx.

3.4 Analyse de sensibilité

Afin de simplifier I’analyse, nous la meénerons a partir d’une simulation 1D de solidification.

La géométrie choisie est présentée sur la figure 45.
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Figure 45 : géométrie choisi pour [’étude de sensibilité
La résolution est découplée nous résolvons successivement les équations de chaleur et de
masse. L’équation de conservation de la chaleur est résolue en premier, a partir de laquelle on
obtient le champ 7'(x,¢) ; puis a partir de cette solution 1’équation de conservation de la masse
est résolue.
A partir du choix initial des parameétres nous avons effectué une étude de sensibilité sur la
réponse en température d’une part et sur la réponse en porosité d’autre part. Les parametres

retenus pour cette étude sont :

0
e Le terme pLhSL%, les capacités calorifiques volumiques des phases solide et

liquides respectivement p,Cpg et p,Cp, .

e La diffusivité¢ thermique du moule, la résistance thermique entre I’alliage d’aluminium
et le moule (poteyage) et la température initiale du moule (le refroidisseur).
ad’C . Mp

Hi

e Enfin pour la partie calcul de porosité le produit (parameétre de transport)

et le parametre A; S (le parameétre de retrait).

3.4.1 Sensibilité de la température

Nous résolvons donc I’équation de la chaleur écrite sous sa forme unidirectionnelle.

OH(T) & or
——=—|<A 7)) >— 118
Py ax( (gs(T) 8xj (118)

oT o°T
< pCp >M0ule E = Mhoule axz (1 19)

82T T]]‘ _TM I 8 8T

/1 _ _alliage oue ¢ < /1 Nl 120
‘Moule axz R ax( (gS) ax) ( )
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avec g, défini comme au paragraphe 3.3.
Les conditions initiales sont prises uniformes dans chacun des deux domaines : température

et température initiale du refroidisseur 7"

moule *

initiale de I’alliage T,
Nous supposerons que le systeme est calorifugé, ainsi les pertes du systeme vers 1’extérieur
sont négligeables (Nombre de Biot trés petit) ; ainsi nous ferons I’hypothése d’ailette T ne

représente plus la température locale mais la température moyenne d’une section.

Nous utilisons les valeurs présentées dans le tableau 2 pour les différentes grandeurs

thermophysiques.
grandeur valeur unité
Ps 2696-0,17 T (Tenk) kg.m™
o, 2658-0,28 T (Tenk) kg.m™
Cp, 798+0,14 T (Tenk) Jkg'K!
Cp, 1711-0,7 T (Tenk) Jkg' K!
<pCp>, 2.14 10° Jm?K'
Hg 341000 Jm?
T 887
T, 850
T, 830
8eu 0,51
ki 1.68
Ag 225 W.m" K
A, 95 W.m 'K
T phiage 923 K
" 673 K

Tableau 2 : valeurs utilisées
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Ces valeur sont synthétisées de [MAG2001], [CEL2002] et [TIM2003]. Dans le cas ou une
grandeur est prise constante dans la modélisation alors qu’elle dépend de la température, nous

utilisons sa valeur a la température eutectique.

La résolution permet d’obtenir I’évolution de la température en un point donné. Des

évolutions type sont présentées en quelques points sur la figure 46.

1000

950 x=10 mm b
=== x= 100 mm

900 l\-,_ ...... x= 180 mm
Ho% B

850 “ 1
800 - . |

750 - N\ e

température (K)

700 - XY i

650 - S,

600

0 200 400 600 800 1000 1200 1400 1600 1800 2000
temps (s)
Figure 46 : évolution de la température en quelques points
On distingue quatre régimes thermiques que ’on a identifiés pour une seule courbe sur la
figure 47. En chaque position trois régimes sont observables. IIs sont propres a la position. Le
dernier régime est commun a toutes les positions. Il commence vers 1500 secondes, il s’agit

du refroidissement en I’absence de chaleur latente dans 1’ensemble du systéme
Nous présenterons les sensibilités en deux points de 1’aluminium. Le premier point est pris

proche de la surface (x =10 millimetres) et le second point en est plus €loigné (x =100

millimétres).
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Figure 47 : les quatre régimes thermiques a x = 100mm
Le premier régime est le refroidissement liquide avec des vitesses de refroidissement
importantes. Puis la deuxiéme phase est le refroidissement avec changement de phase local,
lors de cette phase les vitesses de solidification sont beaucoup plus lentes. La troisiéme phase
est un refroidissement solide perturbé par le transfert issu de la chaleur latente des couches
supérieures. Une fois que tout le barreau est solidifié, vers 1500 secondes, le dernier régime
de refroidissement solide complet commence, avec des vitesses plus rapides que dans la phase

précédente.

Les sensibilités réduites de la température aux parametres sélectionnés sont présentées aux
figures 48 (x = 10mm du refroidisseur) et 49 (x =100mm du refroidisseur). La sensibilité
réduite S, au paramétre X est définie par :

AT (x,t)

Sy =X"xx

(121)

Nous effectuons cinq simulations en faisant varié le para metre X de -50%, -20%, +20% et

+50%. Puis en chaque point et en chaque instant, nous en déduisons une sensibilité moyenne.

80



sensibilité réduite (K)

sensibilité réduite (K)

Chapitre 3 : Mod¢lisation
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Figure 48 : sensibilité aux parametres py,Cpg , p,Cp,

0
et pLhSL% pour x =10 mm
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Figure 49 : sensibilité aux parametres py,Cpg , p,Cp,

0
et pLhSL% pour x = 100 mm
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Ces figures montrent la forte sensibilit¢ du modele au terme de capacité calorifique
volumique liquide par rapport aux deux autres parameétres. L’influence significative du terme
capacitif liquide correspond d’abord a une modification de I’enthalpie initiale a dissiper avant
d’atteindre le liquidus. Plus la position s’¢loigne de I’interface plus 1’influence est
significative car il y a un effet boule de neige ; mais aux temps trés longs 1’influence de ce
terme tend vers zéro.

Une autre série de simulation permet d’accéder a la sensibilit¢é du modele a la résistance
thermique de contact a I’interface moule/alliage, a la température initiale du moule et a la
diffusivité¢ thermique du moule. Les figures 50 et 51 représentent respectivement les

sensibilités réduites & x =10 et x = 100 mm du refroidisseur.

250 - 3

200

--- Resistance
—— Tmoule ini
Diff moule

duite (K)
g

7

éré
<)
o

r

50

sensibilit

| | | | | | | | |
0 200 400 600 800 1000 1200 1400 1600 1800 2000
temps (s)

Figure 50 : sensibilité aux parametres « procédés » a x =10 mm

pour les parametres résistance thermique de contact,

diffusivité thermique du moule et température initiale du moule.
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Figure 51 : sensibilité aux parametres procédeés a x =100 mm
Ces figures montrent que la sensibilit¢ du modele de transfert de la chaleur a la température
initiale est bien plus grande devant les autres parameétres. Nous nous attendions, d’aprés les
savoirs faire métier, a une sensibilité importante a la résistance de contact. . La résistance
thermique de contact créé un décalage constant entre les deux température de surface
(aluminium et refroidisseur) qui joue sur la solidification aux temps courts pour la zone située
proche de I’interface. Son influence devient vite négligeable devant les deux autres termes
aux temps long et pour les points situés plus loin de I’interface. Cette dynamique est liée a

notre configuration. En effet le moule est trés volumineux. Ceci explique que la résistance de

contact « pese » peu.

3.4.2 Sensibilité de la porosité de retrait

Afin d’effectuer le calcul de la porosité volumique finale nous avons proposé une valeur du

OtCKa’zM,B
Hp

paramétre (e DAS est pris constant dans un premier temps). Au vu des données

proposées dans la littérature (voir détails des valeurs utilisées au chapitre 5) nous avons utilisé
la valeur de 78,3 m’s”. Nous montrerons qu’il y a une grande incertitude sur certains

parametres (parametre de perméabilité et module de compressibilité).
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grandeur valeur unité
a 0,91
B 0,086
M 10" Pa
s 107 Pas
Cy 1/180
10™ m

Tableau 3 : valeurs choisies
Le modéle d’écoulement interdendritique permet d’obtenir une courbe d’évolution de la
porosité suivant la distance au moule. Ce calcul s’est révélé extrémement sensible a la

stabilit¢ de la solution7'(x,7). Comme le montre la figure 52, de petites instabilités

numériques vont conduire a de plus grandes instabilités sur la vitesse de solidification (figure

54) et sur le gradient de température (figure 53). Cela va donc perturber le calcul de porosité.

800 =

795

790

785

Température (K)

780 - a

775 B

| | | | | | | |
200 210 220 230 240 250 260 270 280 290 300
temps (s)

Figure 52 : évolution de la température calculée en x=85mm
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Figure 53 : évolution a’eaa— calculé en x=85mm
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Figure 54 : évolution de la vitesse de solidification

calculée en x=85mm

En appliquant un simple filtre passe bas sur la solution7'(x,¢), le bruit numérique sur la

réponse en porosité diminue considérablement. Cette réduction du bruit permet d’obtenir un
calcul des gradients et vitesses de solidification plus significatif. Ainsi la réponse du modele

de prédiction de la porosité peut étre calculée. La figure 55 montre le résultat du calcul.
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Figure 55 : évolution de la porosité calculée

a partir de la solutionT (x,t) filtrée

L’évolution ainsi obtenue semble mettre en évidence deux domaines. Le premier pour des
distances au moule inférieures a 180mm, avec une porosité maximale de 0,1%. L’autre
domaine étant constitué par le reste du barreau qui comporte un volume de porosité¢ 10 fois
plus importante (porosité maximale de plus de 1%). Nous constatons constatons un net front
de porosité. Ce front est la conséquence de la condition a la limite en x =220mm. Cette
condition limite accentue le fait qu’en fin de solidification le phénomene d’alimentation est
perturbé par I’absence de réserve liquide dans les couches supérieures.

Nous avons fait une étude de sensibilité aux parametres sur lesquels peut jouer le fondeur.
Nous avons donc choisi la résistance thermique de contact, la diffusivit¢ du moule et la
température initiale du moule. Les résultats sont proposés sur la figure 56, sur laquelle nous

avons tracé la sensibilité réduite de la porosité a ces différents parameétres.
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Figure 56 : sensibilite réduite de la porosité aux parametres :
résistance thermique de contact, diffusion du moule

et température initiale du moule

Dans notre configuration ce n’est pas le poteyage qui semble piloter I’apparition de la
microporosité de retrait. Ce résultat est en corrélation avec I’étude de sensibilité de la
température qui était elle-méme peu sensible a la résistance thermique de contact. Nous
constatons que la diffusivité du moule est le parametre qui a le plus d’influence sur la
porosité. Ce qui est normal puisque c’est la diffusivité thermique des matériaux qui pilotent
les vitesses de solidification. Il y a inversion par rapport a la sensibilité en température. Ceci
est le fait que pour le calcul de porosité ce n’est pas la température qui est importante mais le
gradient de température et la vitesse de refroidissement.

Dans le cas d’un développement de moule, dont le matériau a déja été choisi, la température
initiale du moule reste le paramétre dominant devant le poteyage.

Nous nous sommes intéressés ensuite a la sensibilit¢ du modele de calcul de porosité aux

aCKdZM,B ot B
s
Hi

parametres soit respectivement les parametres des contribution de

transport et de retrait.

87



0.02

0.015- | . ret

A ———

o
o
=
T
1

0.005 ,

sensibilité réduite de g,

-0.005 - H

_001 L 1 L 1 L 1 1 L 1
0 20 40 60 80 100 120 140 160 180 200

distance au refroidisseur (mm)
Figure 57 : sensibilité réduite de la porosité aux paramétres
aC.d*Mp

Hp

(trs) et PAg(ret)

La figure 57 montre que la sensibilit¢ de la porosité est bien plus importante au paramétre de

. . aC.d*M
retrait 4, qu’au parametre de transportK—’B
H

. La figure 58 montre que les sensibilités

réduites sont proportionnelles a la porosité.
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Figure 58 : linéarité des sensibilités

Cette linéarité parait justifiée au vu de 1’équation (116). De méme le signe des contributions
est en accord avec 1’équation (116).

Les données matériaux concernant la contraction volumique de solidification sont assez
précises (incertitude de moins de 1%), alors qu’on peut dire que le parameétre de transport est

lui inconnu. Nous considérerons donc n’avoir qu’a identifier le paramétre de transport.

3.4.3 Expérience optimale

Afin de valider qualitativement le mod¢le de prédiction de la porosité, il nous faut pouvoir
confronter mesures et simulation sur une géométrie identique. Nous avons choisi de réaliser
une expérience correspondant a la configuration choisie pour I’analyse de sensibilité. Le choix
d’une expérience a solidification unidimensionnelle est souvent fait, pour des raisons de
commodité de mise en ceuvre, mais aussi pour s’affranchir des phénomenes thermiques liés a
la géométrie. Mais surtout dans cette configuration la physique est beaucoup mieux controlée
(conditions limites). De plus la géométrie unidirectionnelle permet de travailler plus
rapidement d’un point de vue résolution numérique.

En premier lieu nous validerons la solution de I’équation de la chaleur. Nous ferons cela de
deux maniéres d’abord en comparant les mesures de température et les températures prévues

par le modele. Ensuite nous validerons I’ensemble de la démarche au travers de mesures de

&9



porosité. Nous pourrons juger du caractere qualitatif de I’ensemble du modéle (chaleur et

transport).

Si le modéele s’aveére quantitatif, nous pourrons tenter d’identifier le paramétre de
aC . Mp

transport —~—"—
Hp
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Chapitre 4:  Dispositif expérimental

Cette expérimentation a pour but de valider le modéle de prédiction de la microporosité sur la

configuration simple présentée au chapitre 3.

4.1 Expérience

Dans un premier temps les mesures de température consistent a valider le modele de transfert
de chaleur. Il s’agit sur une expérience simple de mesurer la température en quelques points
afin de pouvoir vérifier le modele de diffusion de la chaleur. Puis, nous mesurerons la

porosité de retrait pour pouvoir qualifier la validité du modéle.

4.1.1 Solidification dirigée

L’expérience est trés commune, c’est la méme que celle de [CHA1994] ou [MEL2004] par
exemple. Il s’agit d’obtenir une solidification unidirectionnelle de 1’alliage. Afin de réaliser le
moule correspondant a la configuration du chapitre 3, nous avons opté pour un cylindre de
hauteur 200 millimetres (correspondant a la hauteur d’un maitre cylindre et de sa masselotte).
La réalisation de I’isolation des parois latérales reste le principal souci. Afin de tenter de
garantir 1’isolation des parois nous avons utilisé un tube en fibre réfractaire. Le choix du
diamétre du cylindre doit étre fait de fagon a obtenir, lors de la solidification, des isothermes
planes. Le moule est un cylindre en matériau fibre céramique, la majeure partie de la chaleur
sera évacuée vers le bas par conduction. Les caractéristiques thermiques du tube sont données
par le fabriquant (voir tableau 4). Apres quelques expériences le matériau choisi s’est révélé
étre semi transparent au rayonnement infrarouge. Cela nécessitera de prendre en compte un

rayonnement a travers la paroi du cylindre.
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Chapitre 4 : Dispositif expérimental

Masse volumique 210 kg .m”
Chaleur spécifique 1,13 kJ. kg’ K’
Conductivité thermique 0,13 W K

Tableau 4 : données thermo physiques du cylindre (manchon)
Comme nous souhaitons évacuer la chaleur par conduction uniquement (pas de circuit d’eau
ni d’air pulsé), et que nous ne pouvons pas réaliser, comme présenté¢ dans la simulation du
chapitre 3, un cylindre en acier de 1 métre de long, nous avons opté pour une semelle en
alliage CuAl9Fe3 de forme cylindrique. La géométrie n’est plus unidirectionnelle dans la

partie refroidisseur mais axisymétrique. Le modele devra en tenir compte.

N

aluminium

thermocouples

x=0

7Y

V22

7

/

Refroidisseur paroi
adiabatique

Figure 59 : le principe de [’expérimentation et sa mise en ceuvre

Le tube a un diametre intérieur de 50 mm et une hauteur de 200mm. L’épaisseur de paroi du
tube est de 7mm. Afin d’améliorer I’isolation radiale, une couche de fibre réfractaire souple
d’épaisseur 25mm, qui se présente en rouleau, est ajoutée. Les caractéristiques thermiques de

la céramique en rouleau sont sensiblement les mémes que celles du tube.
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Les caractéristiques thermiques du refroidisseur ont €té mesurées au laboratoire (méthode
flash pour la diffusivité thermique, calorimetre pour la capacité calorifique et double

pesée pour la masse volumique). Les résultats sont présentés dans le tableau 5.

Masse volumique 7580 kg .m” +4%
Chaleur spécifique 417 J kg' K +1%
Conductivité thermique s2wm’ K +2%

Tableau 5 : caractéristiques thermo physiques mesurées

4.1.2 Préparation du métal

Le matériau choisi est un aluminium A356 (soit selon les dénominations des différentes
normes AlSi7Mg, ISO 3522 ou UNS A03560). Il s’agit d’un alliage d’aluminium allié a 7%
en masse au silicium avec moins de 1% en masse de Magnésium. Les tolérances de la
composition sont présentées sur le tableau 6. Ce tableau présente aussi deux mesures sur le
four utilisé¢ a quelques jours d’intervalle. Cet alliage est effectivement utilisé en production
automobile. Le souhait de rester proche du procédé industriel nous a conduit a utiliser un
alliage industriel.

Avant la coulée, il est nécessaire de controler la qualité du métal par rapport a différents
criteres. Nous controlons tout d’abord la composition chimique, ensuite la propreté (absence
d’oxyde) et enfin nous vérifions que la quantité d’hydrogéne en solution dans la phase liquide
est inférieure a la solubilité dans la phase solide.

La composition de I’alliage est vérifiée a I’aide d’un spectrométre de masse. Notamment,
nous sommes attentifs aux taux de titane, d’antimoine et de strontium. Le titane est un
affinant de la phase dendritique (favorise la germination de la phase dendritique). Une
variation trop importante du taux de Titane peut modifier de facon significative la géométrie
du milieu semi solide et donc sa perméabilité. Le strontium est un affinant de la phase
eutectique et I’antimoine un modifiant de cette méme phase. Ces éléments interviennent au
moment de la solidification eutectique et lui font prendre des formes différentes. Une

variation sur ces parametres peut faire varier la viscosité du liquide interdendritique.
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Norme EN1706 Jour 1 Jour 2
Si (%) 6,5-17,5 6,57 6,91
Fe (%) 0,20 max 0,13 0,13
Cu (%) 0,25 max
Mn (%) 0,35 max
Mg (%) 0,2 -0,45 0,42 0,46
Ti (%) 0,25 max 0,14 0,10
Sr (ppm) 2,8 2,9
Sb (%) 0,081 0,096

On contrdle aussi les teneurs en fer. Le fer provoque la création d’éléments intermétalliques.
Il s’agit de cristaux (comme FeSiAls ou Al (FeMn),Si que I’on voit sur la figure 60) qui se
forment pendant la solidification. Ceux ci se solidifient a des températures voisines de la
température la solidification eutectique. Ils peuvent perturber 1’écoulement interdendritique.
Ces cristaux ont des formes de plaquettes. Elles peuvent aisément boucher un canal

interdendritique. L’influence des éléments intermétalliques sur la microporosité a été montrée

Tableau 6 : stabilité des bains en composition

dans [DON1997], [TAY1997], [CAC1999] et [DAS2001].
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C’est pour cette raison que nous n’avons pas choisi un alliage d’aluminium au cuivre dans
lequel les intermétalliques sont beaucoup plus fréquents comme le montre [CAC1998]

La présence d’oxyde est aussi sujette a probléme. Les bains d’aluminium que nous utilisons
sont traités régulierement contre les oxydes. Or, la présence d’oxyde provoque des porosités
dans les pieces comme le montre [TIA2002]. Nous n’avons jamais constaté de présence
d’oxyde dans les diverses coupes que nous avons réalisées. L important pour nous est de
vérifier que le four est en exploitation au moment ou nous voulons utiliser le métal qu’il
contient et que le traitement est réalisé réguliérement.

De méme la quantité d’hydrogene dissoute dans la phase liquide est vérifiée régulicrement. La
mesure directe de cette grandeur n’est pas faite régulierement sur tous les fours dont dispose
I’usine. Pratiquement le fondeur se contente d’un indicateur. Un échantillon d’aluminium est
prélevé a 1’aide d’un récipient dans le bain. L’échantillon (et son récipient) refroidit dans une
enceinte sous une pression de 8.10° Pa. Une fois solidifié I’échantillon est coupé en deux puis
la surface de I’'une des deux parties est polie. Ensuite a I’aide de photos type il est possible
d’identifier si la quantité d’hydrogéne dissout dans 1’aluminium est inférieure a la solubilité
de la phase solide. Couramment le gazage en hydrogéne constaté est de 0,12 L/100g pour une
solubilité de la phase solide de 0,3 L/100g.

Ces trois étapes permettent de commencer I’expérimentation a partir d’un alliage sain et de

qualité constante au cours de différentes expériences.

4.1.3 Déroulement de la coulée

A T’aide d’une louche le fondeur puise dans le four de 1’alliage liquide en effectuant un
mouvement particulier qui permet d’écarter la peau d’oxyde de surface avant de remplir la
louche. Ainsi I’alliage contenu dans la louche ne contient pas encore d’oxyde ni en surface ni
a coeur. Mais spontanément une nouvelle peau d’oxyde de reforme a la surface de 1’alliage de
la louche. La louche est équipée d’un siphon qui empéche la peau d’étre versée lors de la
coulée.

La température de [’alliage décroit assez rapidement. Il faut donc remplir le moule
suffisamment rapidement afin de garantir une température suffisante de 1’alliage. Mais un
remplissage trop rapide peut provoquer un écoulement excessivement turbulent dans le

moule. Ce brassage peut emprisonner de l’air par exemple. Afin d’obtenir un meilleur
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Chapitre 4 : Dispositif expérimental

compromis entre rapidité de remplissage et moindres turbulences de 1’écoulement, le moule

est incliné en début de remplissage et est progressivement redressé.

Figure 61 : moule expérimental sur la table a bascule

Une table avec un systeme hydraulique, présenté sur la figure 61, permet d’assurer ce
mouvement. Une fois le moule plein le haut du moule est recouvert par de la fibre réfractaire.
L’alliage est coulé a une température de 650°C. Le refroidisseur a une température initiale de

250°C (mesure par pyrometre IR). La solidification compléte du lopin dure 1500 secondes.

4.2 Mesures de température

La modélisation de 1’apparition des microporosités de retrait étant basée sur le modele de
transfert de chaleur, il est nécessaire de vérifier la concordance entre 1’expérience et la

simulation. Il est donc nécessaire de faire des mesures de température.

4.2.1 Environnement et thermocouple

L’environnement industriel a ¢ét¢ un probléme pour la mesure de températures.
L’environnement ¢électromagnétique de [D’entreprise nous a imposé 1’utilisation de
thermocouples chemisés isolés. La chemise assure un blindage contre les ondes

¢lectromagnétiques et 1’isolement permet de s’affranchir des problémes liés a la masse.
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Effectivement, les fours de maintien environnants étant électriques, les fils de thermocouples
sans blindage se sont révélées étre des boucles a mesure de champ magnétique.

L’emploi de thermocouples chemisés ayant un coit significatif, un souci d’économie nous a
conduit a utiliser des aiguilles. Il s’agit de tubes dans lesquels nous glisserons les
thermocouples. Ainsi apres la coulée la récupération du thermocouple est aisée, I’aiguille est
par contre perdue. Entre la soudure chaude et 1’alliage il y a donc une couche d’isolant, puis la
chemise (gaine) du thermocouple, puis de I’air s’il y a du jeu entre le thermocouple et

’aiguille, et enfin 1’aiguille qui est en contact avec le matériau.

aiguille
aluminium Ly =
ils
soudure
~~
1solant —>
jeu e Y A W

gaine

Figure 62 : vue de coupe du thermocouple

dans son aiguille coulé dans le métal

Pour garder un temps de réponse satisfaisant nous avons essayé de minimiser le diametre des
thermocouples. Nous avons utilis¢ des thermocouples de diametre extérieur 0,5mm. Les
diameétres des aiguilles mesurent 0,6mm pour I’intérieur et 0,9mm pour ’extérieur. Le jeu de
0,1 mm est le jeu minimal, pour faire entrer le thermocouple (qui est toujours 1égérement
tordu a cause du stockage) dans 1’aiguille. Le temps de réponse du thermocouple, sans
’aiguille, indiqué par le fabricant est de 0,03 seconde (correspond au temps de montée a 63%
du signal en régime permanent). Le temps réponse du thermocouple avec 1’aiguille en inox est
de 0,031 seconde soit un temps de réponse augmenté de 15% avec ’aiguille en inox par

rapport a la configuration sans aiguille.
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Figure 63 : vérification du collage entre aiguille et aluminium

La figure 63 montre le collage de 1’aiguille avec I’aluminium. Cette figure montre aussi que
les dendrites ne se développent pas normalement a la surface de I’aiguille. Nous remarquons
méme une dendrite tangente a la surface de 1’aiguille. Cela signifie que la solidification ne
s’est pas initiée sur 1’aiguille, nous pouvons donc en conclure que les thermocouples ne

perturbent donc pas de maniere significative la solidification.

4.2.2 Mise en ccuvre de la mesure

Nous avons positionné 15 thermocouples le long du cylindre. Les 15 thermocouples utilisés
sont de type K (~41.10° V.K™). Les thermocouples sont répartis uniformément sur la hauteur
du cylindre. Etant donné la géométrie choisie, les fils des thermocouples sont placés dans des
plans perpendiculaires au flux de chaleur et donc perpendiculaire a I’axe du cylindre.
L’amplification a été réalisée par un circuit intégré AQS595CQ dédi¢ a chacun des
thermocouples. L’alimentation des amplificateurs a été réalisée avec un transformateur type
PC qui délivre une tension stabilisée. L’acquisition est réalisée avec une carte PCMCIA de
NI utilisé sous LABVIEW™. La figure 64 présente la disposition de la chaine d’acquisition
sur le site d’expérimentation. L’échantillonnage est de 25 points par seconde et par

thermocouple.
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Boitier blindé avec

amplificateurs

Figure 64 : chaine d’acquisition

Aprées acquisition, la température est calculée a partir du signal amplifié¢ que I’on a enregistré.
Il faut inverser deux fonctions. Il faut inverser d’abord la fonction amplification de
I’amplificateur ADS595CQ, cela permet de calculer, avec I’équation (122), la force

électromotrice délivrée par le thermocouple fem, en Volt (signal d’entré de I’amplification).

U> =(fem, +11.10°)247,3 (122)

out

out

OuU>” est la tension amplifiée délivrée par I’amplificateur avec un gain de 247,3 et un offset

de 11.10°° Volt. Cette tension est enregistrée lors de I’acquisition. Il faut inverser ensuite la
fonction d’approximation de la force électromotrice en fonction de la température proposée

par la norme EIT90 pour le thermocouple type K et les températures Celsius positives.

9
Semy = (zbz’téo + ¢, exp(c; (Zy, _Cz)z)j10_6 (123)

i=0
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avece

by | -1,7600413686.10'
b, 3,8921204975.10"
b, 1,8558770032.10™
b; | -9,9457592874.10”
by 3,1840945719.10”
bs | -56072844889.10"
bs 5,6075059059.10™"
b, | -3,2020720003.10"°
bs 9,7151147152.107°
b |-1,2104721275.107
¢ 1,185976.10°

¢ -1,183432.10°

¢ 1,269686.10

to Température en degrés Celsius

Tableau 7 : constantes de la norme EIT90
Un bruit de mesure important a été constaté lors des expériences préliminaires. Apres étude il
s’est avéré que la terre du réseau était trés perturbée. De méme il a fallu aussi s’isoler du
réseau qui était trés parasité. Pour cela nous avons utilisé un transformateur d’isolation

220V/220V.

4.2.3 Position des thermocouples

Une fois I’aluminium solidifié et les aiguilles prises a 1’intérieur, la mesure de la position des
aiguilles est possible. Le positionnement exact des différents thermocouples est effectué par
radiographie rayon X. Des clichés sont effectués selon trois directions d’un repére orthogonal.
On retiendra que ces positions sont celles en fin d’expérimentation alors que 1’aluminium a
effectué son retrait. Il convient donc de prendre en compte que les thermocouples se déplacent
avec le matériau durant la solidification. L’incertitude sur les mesures est de 1’ordre de 0,3 a

0,4 millimétre.
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Thermocouple Point de mesure (mm)
1 1,2
2 12,9
3 24,5
4 33,0
5 45,1
6 55,2
7 66,5
8 72,5
9 84,2

10 93,5
11 107,1
12 117,4
13 128,7
14 139,1
15 1478

Tableau 8 : postions des points de mesure

Le tableau 8 présente les positions des points de mesure obtenues a partir des radiographies.

4.3 Mesure de Porosité

Plusieurs possibilités existent pour mesurer la porosité. Sont couramment utilisés pour ce type

de mesure les Rayons X, la densimétrie et le traitement d’image issue d’une surface polie.

4.3.1 Choix de systéeme de la méthode

Le choix des rayons X n’a pas été fait pour des raisons de résolution. La microporosité sur des
volumes tel que lopin que nous avons a analyser, n’est pas aisée. Les puissances mises en jeu
pour une telle épaisseur ne permettent pas d’accéder a une mesure de microporosité. La
microporosité peut étre vue par rayon X sur des échantillons beaucoup plus petits, a I’aide de

la micro-tomographie. La taille de I’échantillon nécessite la coupe du lopin en petits

103



morceaux. Chacun des morceaux demandant un colt de traitement assez élevé, et vu le
nombre d’échantillons nécessaires, le choix de la micro-tomographie Rayon X n’a pas été
retenu.

La densimétrie parait un moyen plus approprié. Il s’agit d’une double pesée d’un échantillon,

une fois dans ’air (m ) et une autre fois dans 1’eau (m,_ ). A partir de ces deux mesures la

air eau

densité de l’échantillon@, rapport masse volumique de 1’échantillon par rapport a celle de

eau

I’eau, est obtenue.

Zech == m_af:n (124)

La fraction volumique de porosité g, de I’échantillon est déduite a partir d’un densité

idéale p, (sans porosité) avec la relation :

gp :po_pech (125)
Po

L’acces direct a la porosité moyenne est permis par cette méthode. Cependant nous mesurons
directement ’ensemble des porosités (macro-porosité, microporosité, porosité d’oxyde et
gazage). La densimétrie est un choix qui est fait couramment dans 1’industrie pour sa rapidité
de mise en ceuvre. Nous avons préféré traiter des images 2D. Cette méthode permet de

mesurer et localiser chaque porosité.

4.3.2 Imagerie 2D

Nous utilisons un microscope invers¢ €équipé d’une platine automatisée. Le systéme
d’acquisition de 1’image est piloté par ordinateur. La caméra assure un grossissement de
I’image d’un facteur x10 et un objectif de grossissement x5. Globalement le grossissement est
de x50. La platine est elle aussi pilotée par le méme ordinateur pour assurer le déplacement de
1’échantillon avec une résolution de 2.10°m. Aprés un étalonnage nous savons que le champ
capté par le systétme optique est de 1268.10°m par 947.10°m. Ainsi lors du balayage le
recouvrement des champs réalisés par deux images consécutives est de 2.10°m au plus ou a
I’inverse leur espacement est de 10°m au plus. Le balayage entraine donc une incertitude sur
la surface balayée égale a la moiti¢ de la surface de recouvrement (ou de I’espacement) divisé

par la surface de I’image ; soit une incertitude de 0,36% sur la surface balayée.
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La mise au point est réalisée de manicere automatique avant chaque photo. En effet le
mouvement de la platine n’étant pas parfaitement orthogonal a 1’axe de I’optique, une mise au
point est nécessaire lors des déplacements de la platine. Un moteur pas-a-pas piloté par
I’ordinateur est lié¢ a la vis micrométrique du microscope et assure la mise au point.

Ensuite I’image est traitée afin de calculer la surface de porosité. Le logiciel de traitement
utilisé n’était pas dédi¢ au calcul de porosité au départ. Nous utilisons un logiciel initialement
utilis¢ pour le comptage de cellule ou bactérie en biologie. Sur les images les porosités
apparaissent en noir alors que le reste apparait en clair. Comme le montre la figure 65, un

simple seuillage permet d’isoler les porosités.
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Figure 65 : image avant et apres seuillage

A partir d’une image seuillée, nous effectuons un comptage des pixels. Chaque série de
pixels noirs (représentant la microporosité) contigus est repérée comme une porosité dont la
surface est la somme des pixels. Chaque porosité est référencée avec sa position indiquée par
le repére de la platine.

Ainsi nous obtenons une cartographie des défauts en 2 dimensions de 1’échantillon. Ainsi une
répartition de la fraction surfacique de porosité est obtenue. [COS1985] propose, sous
certaines conditions, que la porosité volumique soit égale a la porosité surfacique.

Les conditions a remplir sont que la coupe d’observation n’a pas d’influence sur la mesure et
que localement les porosités soient orientées et distribuées au hasard. Nous avons vérifié ces
conditions en effectuant trois coupes dans des directions longitudinales différentes.
Effectivement la mesure n’est pas influencée par le choix de la coupe. D’autre part la

distribution et I’orientation des porosités ne semblent pas étre organisées.
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Chapitre 5:  Résultats et discussion

Nous avons cherché a obtenir des mesures de température et de porosité sur un méme lopin. Il
s’est avéré que la présence des aiguilles des thermocouples rendait difficile le polissage des
surfaces. Ainsi lors d’une premicre expérience nous mesurons les températures et avec le
lopin d’une seconde expérience nous mesurons la porosité. Afin d’étre dans des
configurations similaires nous effectuerons ces deux coulées successivement. Et afin d’avoir
dans le refroidisseur des gradients de température similaires dans les deux cas. La température
de surface du refroidisseur est mesurée par pyrométre infrarouge avant la coulée. A cet effet
le refroidisseur est peint en noir (on a vérifié préalablement que son émissivité était €gale a 1),
les coulées sont effectuées quand la température de surface du refroidisseur est de 75°C.
On réalise donc trois coulées successives avec le méme temps de cycle :

J Premiére coulée de mise en température du refroidisseur : il s’agit de I’initialisation du

cycle, le lopin est jeté au rebut.

J Deuxieéme coulée avec mesure de température par 15 thermocouples : le lopin est

radiographié par rayons X pour mesurer la position des thermocouples.

o Troisiéme coulée : le lopin est tronconné pour mesurer la microporosité.
Le découplage des équations de conservation de la chaleur et de conservation de la masse
permet de s’intéresser séparément aux problémes d’identification de parametre de chacune
des équations. Nous allons d’abord nous intéresser a la thermique. Une fois la solution de
thermique optimisée par rapport aux mesures, nous nous pencherons sur le calcul du défaut de

porosité a partir de cette solution optimale.

5.1 Thermique

Il s’agit d’abord de vérifier le bon accord entre la simulation et les mesures de températures
puisque c’est le point de départ du calcul des porosités. Il s’agit d’optimiser les paramétres

pour lesquels les valeurs sont incertaines.
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5.1.1 Validation du modele 1D par rapport a la géométrie réelle du

refroidisseur

Comme nous I’avons déja dit le modele 1D correspond a la géométrie réelle pour ’alliage

d’aluminium (cylindre de sectionS,), mais la forme du refroidisseur (deux cylindres de

sections différentes S, et §>S,) engendre en 1D une brusque augmentation de section.

Refroidisseur

ANN

/

Aluminium

2

Figure 66 : géométrie non 1D du refroidisseur

Nous avons vérifié que le modele 1D prend en compte la forme du refroidisseur en comparant
un modele 1D et un modéle 3D (axisymétrique). Pour faire cela nous avons simulé le
refroidissement d’un matériau (sans changement de phase) et nous avons comparé les
températures simulées en une méme position dans le matériau dans les deux cas de figure.

Il s’est avéré que la différence de température est significative, la figure 69 le montre.

Cela est du au fait que lors du changement de section les lignes de flux, qui étaient paralléles
dans la premiére partie, divergent. Ainsi les isothermes se courbent comme on le montre sur

la figure 67.
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Figure 67 : isothermes dans le refroidisseur
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Pour le cas 1D dans le refroidisseur on augmente le terme capacitif proportionnellement a la
section du refroidisseur.

S(x oT
(x) < PCP > 1 ie 5 =V. 4 VT) (126)

0
La section efficace des
Dans le cas 1D T représente la température moyenne de la section, il faut donc compenser ce

fait en prenant comme surface S(x) du modele 1D la surface de I’isotherme 7' du modéle 3D

tel que

Nous avons donc identifi¢ une fonction qui permet d’obtenir une méme courbe de

0

refroidissement dans le cas 1D que dans le cas 3D. La fonction ) identifiée est présentée

sur la figure 68.
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Figure 68 : Evolutions de la section du refroidisseur suivant l’axe — x

La fonction a identifier a été discrétisée en une trentaine de point. A 1’aide d’un algorithme de
Levenberg-Marquardt nous avons minimisé les différences entre 1’évolution de la température
simulée en quelques points de I’aluminium dans le cas 1D par rapport a 1’évolution de la

température simulée aux mémes points dans I’aluminium dans le cas 3D.

X) ) .
avait la forme suivante :

Apres identification nous avons constaté que la fonction

0,05-x
RICI N Y PR (127)
SO SO

Nous avons a nouveau utilis¢é 1’algorithme de Levenberg-Marquardt pour identifier la

constante ¢, (une seule constante cette fois). Elle a été identifiée a 0,111m.
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Figure 69 : évolution de la température avec différents modeles

identifiée

On constate effectivement le bon accord entre le modele 1D avec la fonction

et le modéle 3D sur la figure 69.

Nous avons présenté dans le tableau 2 les valeurs utilisées pour les différentes grandeurs.

5.1.2 Identification des parametres inconnus

Au cours des différentes expérimentations nous avons constaté que le matériau en fibre
céramique utilisé pour le moule était transparent au rayonnement infrarouge.

Connaissant, la géométrie du systéme, les températures initiales des deux matériaux et les
grandeurs thermophysiques des deux matériaux, il ne reste que deux paramétres inconnus :
I’émissivité équivalente de I’aluminium au travers du matériau réfractaire et la résistance
thermique de contact entre I’aluminium et le refroidisseur.

Dans le modele 1D nous avons donc implémenté des pertes par rayonnement a la surface de
I’alliage d’aluminium. De méme, la table sur laquelle est fixée le refroidisseur ayant un effet

d’ailette nous avons intégré sa géométrie en augmentant I’épaisseur du refroidisseur.
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w=3[< Ags(1) >8—Tj—ea<T“ Tk (128)
ot Ox ox D

ou e est I’émissivité, o la constante de Stefan-Boltzmann et D le dimétre nominal.

En minimisant les écarts entre les températures simulées et températures mesurées aux
différentes positions, nous avons identifié¢ les parameétres inconnus. Nous avons utilisé un
algorithme de Levenberg-Marquardt qui minimise la somme des carrés des écarts entre les
températures mesurées et les températures simulées en jouant sur la résistance thermique R de
contact et I’émissivitée .

La sensibilité a la résistance de contact étant tres faible cette dernieére n’a pas pu étre identifiée
elle est donc restée a la valeur de initiale de 2.10* W.m™>K '(issue de la base de donnée
PAM-Cast).

Nous avons, par contre, pu identifier I’émissivité de la surface : elle est comprise entre 0,21 et
0,28. Etant donné 1’état de surface rugueux et I’oxyde d’alumine présent en surface cette

fourchette semble étre en concordance avec les grandeurs proposées dans [CRC1990].

5.1.3 Résultats

Les figures 70 a 73 présentent les évolutions des températures mesurées et des températures

simulées en différentes positions.
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Figure 70 : évolution de la température a x =10 mm
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Figure 71 : évolution de la température a x =47 mm
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Figure 72 : évolution de la température a x = 71 mm
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Figure 73 : évolution de la température a x =136 mm
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Comme nous pouvons le constater a 1’échelle globale simulations et mesures sont en accord.
Cependant nous constatons que pour les points proches de I'interface alliage/refroidisseur
I’accord n’est pas correct sur la plage de solidification eutectique (de 850 a 830K).

Inversement pour un point plus éloigné de I’interface ’accord entre les dynamiques de
solidification simulées et mesurées est moins bon aux temps courts et en refroidissement

solide.

Les sources d’erreur peuvent étre liées a la simulation, a 1’expérimentation ou a la non
satisfaction des hypothéses :
o Le fait qu’il existe des pertes par rayonnement sur les parois latérales du cylindre peut
faire perdre le caracteére unidirectionnel de la configuration, les isothermes ne devraient donc
plus étre planes. Le positionnement des thermocouples ne permet pas de mesurer un gradient
radial de température.
J L’émissivité peut dépendre de la température. Nous avons utilisé une émissivité
moyenne indépendante de la température.
. La résistance thermique de contact entre chaque thermocouple et le matériau n’est pas
pris en compte cela peut aussi étre une source d’erreur.
J Le positionnement des thermocouples est lui aussi source d’erreur.
J Le dispositif métrologique peut lui aussi influencer I’écoulement de chaleur (effet

d’ailette du thermocouple), aussi la mesure est peut étre erronée.

Cependant, nous pouvons dire que le modele convient sur les plages de solidification
eutectique pour les points assez ¢éloignés de I’interface alliage/refroidisseur. C’est en ces

i 3 Sratu u i ités.
oints et a ces températures qu’apparaissent les porosités

5.2 Porosité

A partir du champ 7'(x,7) obtenu avec les parametres nominaux et optimisés nous intégrons
I’équation de la masse (117) comme présenté au paragraphe 3.3.2.

Le dispositif présenté dans le chapitre 4 permet d’obtenir une cartographie des défauts. La
figure 74 donne un résultat de cartographie de défaut. Comme le montrent cette figure toutes

les zones ne sont pas explorées. Les deux zones de trongonnage sont bien visibles. Nous
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remarquons aussi que 1’exploration se fait sur une bande de 40mm afin d’éviter les rayures

présentes sur les bords du lopin.
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Figure 74 : cartographie des défauts
La grandeur fraction de porosité volumique n’a de sens qu’a partir d’une surface balayée
minimale. Ainsi nous ne présenterons que des résultats de fraction de porosité volumique
mesurée sur des surfaces suffisantes (60 a 100 mm?). Pratiquement, nous balayons des

surfaces de 40mm par 4mm.

5.2.1 Configuration unidirectionnelle

Afin de valider le caractére unidirectionnel nous avons mesuré sur différents lopins la
variation radiale de porosité. Ces mesures ont été faites sur des surfaces de 25mm suivant la

hauteur du lopin (pour x allant de 55 a 80mm) et 4mm suivant le rayon.
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Figure 75 : variation radiale de porosité

Les résultats, présentés sur la figure 75, permettent d’abord de constater que I’expérience
semble présenter 1’absence de gradient radial de porosité. Ainsi, malgré la présence de pertes
thermiques radiales par rayonnement, ce résultat permet de conclure sur le caractére
unidirectionnel de la solidification.

Ensuite, nous constatons que cette série de mesures a permis d’évaluer I’incertitude de la
mesure de porosité. Nous constatons que celle ci est importante aux faibles porosités :
I’intervalle d’incertitude absolue est de 0,02%. Si la surface balayée est trop petite alors

I’intervalle d’incertitude augmente considérablement.

5.2.2 Stabilité de la position du front

La figure 76 présente les mesures de porosité pour la partie basse (porosité inférieure a 0,5%)
sur trois lopins coulés dans des configurations similaires a trois dates différentes. Les
températures initiales du refroidisseur différent entre elles de 30 degrés. La sensibilité¢ de la
porosité a ce parameétre n’est pas négligeable. Comme présenté dans le chapitre 3, la stabilité

de la position du front de solidification est remarquable.
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Figure 76 : mesure de porosité pour des lopins coulés

dans des configurations voisines

Le lopin C est celui qui a été coulé avec le refroidisseur le plus chaud et le lopin B avec le

refroidisseur le plus froid.

5.2.3 Mesures et incertitudes

Nous avons fait un essai de répétitivité de la mesure de porosité :
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pour des porosités faibles (<0,2%) I’intervalle d’incertitude est de I’ordre de 0,02%
(vu précédemment). Les porosités étant faibles, elles ne sont pas toujours détectées
suivant les réglages. Les faibles porosités sont souvent sous estimées. Cependant la
présence éventuelle de petites saletés peut venir surestimer la porosité.

Pour les porosités plus importantes (>0,2%) I’intervalle de porosité grandit encore et
devient proportionnel a la porosité. Les plus grosses porosités entrainent des rayures
qui sont vues par la chaine de mesure comme une porosité. De plus du coton, utilisé
pour le nettoyage des surfaces, s’accroche au bord des porosités et accentue le
phénomene. Pour certaines porosités trop profondes, la mise au point du microscope

étant perturbée et la mesure de la surface peut étre sous estimée. Globalement



I’intervalle d’incertitude relative est de 10%. Cependant nous avons constaté que nous
sommes souvent dans le cas de la sous-estimation.
Les mesures de porosité sur le lopin, qui est coulé aprés celui sur lequel nous avons effectué

les mesures de température, sont présentées sur la figure 77.
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Figure 77 : porosité mesurée avec incertitude associée

5.2.4 Identification du paramétre de transport

I1 s’agit d’optimiser ce parametre de fagon a ce que la courbe de porosité calculée soit proche
de celle mesurée et encadrée par sa barre d’erreur. La figure 78 présente le résultat de cette
identification. Nous avons utilis¢ un algorithme de Levenberg-Marquardt qui minimise la

somme des carrés des écart entre la porosité mesurée et la porosité calculée.
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Figure 78 : évolution de la porosité mesurée et simulée pour différents
Nous constatons d’abord un bon accord général du modéle avec les mesures. Nous avons
affCd*M
H

identifié le parameétre a une valeur de 5,75.10° m*:s™ (£15% ) alors que la valeur

., pu e, e ey 2 -1 . . e
estimée était initialement de 78,3 m”.s”. L’estimation initiale est donc fausse sur une ou

plusieurs des grandeurs du parametre de transport.

5.3 Discussion

Il semble donc que a premicre vue le modele proposé soit en accord qualitatif avec les
résultats de I’expérience. Dans un premier temps nous nous intéresserons a la dynamique
d’apparition de la microporosité que propose le modele. Puis nous nous intéresserons a la

valeur du paramétre identifié.

5.3.1 Validité du modéele

Les figures 79 et 80 montrent pour deux positions x =50 et x =150 mm du refroidisseur

(respectivement des porosités finales de 0,08% et 0,22%) I’évolution de la grandeur dcgl—P en
t

fonction de la température au point considéré.
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Figure 79 : apparition de la microporosité au cours du refroidissement

pour un point situé a x =50mm, la porosité finale est de 0,08%
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Figure 80 : apparition de la microporosité au cours du refroidissement

pour un point situé a x = 150mm; la porosité finale est de 0,22%
Ces figures montrent que la porosité apparait aux moments ultimes de la solidification (les

derniers degrés). Ce fait était déja postulé par les fondeurs. Nous remarquons aussi que pour

les points plus proches de la surface de contact alliage refroidisseur que la solution7'(x,?)
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n’est pas encore tres stable : le calcul des gradients et vitesses de solidification est perturbé

malgré le filtre.

5.3.2 Interprétation

Tentons d’interpréter le résultat de la valeur identifiée pour le paramétre de

2
apd"C .M
transport’Bd—K :
Hy
° Les valeurs dea et S sont assez bien connues, respectivement 0,91 et 0,086 a+1%.

Ces paramétres sont obtenus a partir de masses volumiques liquide et solide.

. La distance moyenne entre les bras secondaires de dendrited , peut étre mesurée, sur
un lopin. Nous exposerons le résultat de cette mesure un peu plus loin.

o En ce qui concerne la viscosité dynamique y,, le probleme est plus complexe. Le
terme 1, représente la viscosité dynamique de 1’aluminium liquide, celle-ci est relativement
bien connue (environ 1,3.107 Pa.s a 660°C pour I’aluminium pur liquide). Mais comme la
porosité apparait lors de la solidification eutectique, u, peut étre considéré comme la
viscosité dynamique de I’aluminium eutectique (12,7% de Silicium) autour de la température
eutectique (850K). Cette grandeur est d’un accés moins aisé dans les bases de données. C’est

pourquoi nous nous proposons d’utiliser la viscosité de 1’aluminium pur a 660°C. Ce choix

est couramment fait : par exemple la base de données PamCast fait ce choix.

Ainsi la valeur identifiée est C,d”M . Elle est estimée 4 9,5.10° Pa.m’® (£15%)

5.3.3 Estimation de la perméabilité pour identifier la compressibilité

Si nous cherchons a estimer la perméabilité, il s’agit donc d’évaluer le produitC.d”. De

nombreux travaux tentent d’estimer ou de mesurer la perméabilité des alliages d’aluminium.
La plupart des études portent sur les alliages aluminium - cuivre. Comme nous I’avons déja
dit cet intérét marqué pour ce type d’alliage réside dans le fait qu’il est le plus sujet a
I’apparition de la microporosité.
On dénombre plusieurs types de travaux :

. La simulation numérique 2D proposée par [NEC2002], [BHA1994] et [SAN2005] : il

s’agit a partir de géométrie idéale de zone semi-solide de calculer la perméabilité de la zone
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solide en résolvant I’équation de Navier-Stokes (ou la loi d’Hagen-Poiseuille), puis par prise
de moyenne de la vitesse de la phase fluide calculer la perméabilité. Sur le méme principe
les travaux de [WIS1993] et [MEL2004] proposent la résolution de la méme équation sur
une géométrie réelle issue de photographies de matériau.

° La simulation numérique 3D est exposée dans [BRO2005] : la démarche est la méme
que précédemment mais en 3 dimensions. La géométrie de la zone semi solide est obtenue
par simulation de solidification a I’échelle de la dendrite. La géométrie peut aussi étre issue
d’analyse d’image 3D, comme présentée par [BER2005], a 1’aide de micro-tomographie
Rayons X.

. La mesure expérimentale de perméabilité est réalisée par [NIE1999], [DUN1999] et
[POI1993]. Cette expérience consiste a provoquer un ¢coulement gravitaire dans un

¢chantillon semi-solide. La mesure de la perte de charge permet de calculer la perméabilité.

Ce qui ressort de I’ensemble de ces travaux c’est que 1’équation de Kozeny-Carman est

systématiquement utilisée sous les formes suivantes :

3 3 3
k=S8 _cq* 8L (129)
kSy  kSys g &s

ou S, est la surface spécifique (surface de I'interface solide/liquide par unité de volume),
S, est la surface spécifique solide (surface de I’interface solide/liquide par unité de volume

solide) et k une constante qui dépend de la morphologie du milieu (tortuosité, facteur de
forme,...).
Dans le tableau 9 sont présentés quelques résultats de simulation, analyses et mesures

trouvées dans la bibliographie sur divers alliages a structure dendritique.
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Référence Fraction Perméabilité Surface spécifique d
liquide (10" m?) solide (10 *m™) (10° m)
[BRO2002] 0,32 8,2 3,7
[SAN2005] 0,3 4 115
[MEL2004] 0,3 8 160
[BER2005] 0,29 2,2 52 90
Mesure 0,33 53 39 100
[DUN1999]
Mesure 0,31 0,52 17,9 40
[POI1993]

Tableau 9 : quelques valeur de la littérature

en fonction ded’, nous obtenons la figure 81. Nous

Si nous tragons le produit —
8L

2
Es
constatons que la pente semble constante: Nous retrouvons la grandeur C, égale

2‘1L =0,0056, couramment utilisée par les fondeurs.
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Figure 81 : évolution de —— en fonction de d
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gs
suivant quelques données de la littérature
Ainsi une estimation de la perméabilité peut étre faite:
dZ 3
K=2_8L (130)
180 g5

La mesure de 1’espace entre les bras secondaires de dendrites permet d’estimer la perméabilité

de notre milieu poreux.

Cette mesure a été faite en fonction de la distance au refroidisseur x obtient :
d =27+0,38x avec d en pum et x en mm (131)

ainsi le d moyen est de 62.10°° m.

Nous obtenons donc pour une fraction solide de 0,95 une perméabilité égale & 2,95.10™"° m?,

La valeur identifiée pour C,d’M , permet alors d’identifier le module de compressibilité a
une valeur de 2,7. 10° Pa.
La valeur du module de compressibilit¢ de 1’aluminium liquide M est mal connue dans la
bibliographie :

e Le module de compressibilit¢ de I’aluminium (solide) pur a la limite du changement

de phase (933K) : 7,2 10" Pa (voir [RAJ2002])
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e Le module de compressibilit¢ de I’aluminium (solide) a 20°C : 7,6 10'° Pa (voir
[WAN2001], [RAJ2002])
e Le module de compressibilit¢é du mercure (liquide) a 20°C: 0,5 10 Pa (voir
[CRC1990])
Il semble donc que le module de compressibilité de I’aluminium puisse €tre estimé dans une
fourchette de 10° 4 10" Pa. Une telle incertitude ne permet pas de remonter a ’identification
de la perméabilité du milieu. Nous n’aurons donc pas acces a cette grandeur de maniere plus
fine.
La valeur identifiée pour le module de compressibilité semble donc sous estimée. Plusieurs
voies sont possibles, soit la perméabilité est surestimée, soit effectivement le module de
compressibilité est plus faible que la valeur attendue, soit un équilibre entre ces deux

possibilités.

5.3.4 Estimation de la compressibilité pour identifier la perméabiliteé.

On se propose de faire le travail inverse que précédemment, il s’agit d’utiliser une valeur
issue de la bibliographie pour le module de compressibilité et d’identifier la perméabilité.
Comme vu précédemment la perméabilité est selon la bibliographie contenue dans une

fourchette allant de 10” & 10'' Pa. Soit ayant mesuré la valeur de d, nous obtenons C,

|
a
4.10* 4.10°

identifi¢ sur une large plage allant de . Nous utilisons alors le fait que la

constante C;, peut contenir la tortuosité du matériau sous la forme suivante :

B 1
1807

(132)

K

Alors la tortuosité identifiée vaut entre 15 et 150. Ces grandeurs paraissent grandes, pourtant
une résolution de 1’équation de Navier-Stokes sur I’image de la figure 38, on obtient des
tortuosité de I’ordre de 6 a 19 pour une fraction solide de 0,7 (0,69 aprés remplissage des
canaux non percolants). Il est donc possible que quand la fraction solide atteint 0,9 Ia
tortuosité augmente encore. La tortuosité du milieu peut donc étre un élément a approfondir
dans cette ¢tude. Peut étre faut-il faire évoluer le modele de perméabilité vers une forme plus
complexe lorsque la fraction solide dépasse 0,9 avec une tortuosité qui dépend du DAS et de

la fraction solide.
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5.3.5 Un paramétre global

En plus du module de compressibilité et de la constante de Kozeny-Carman, I’incertitude sur
la viscosit¢ dynamique est aussi un parametre dont la grandeur doit étre considérée avec
méfiance. C’est pourquoi en conclusion de cette étude, nous pouvons dire que le paramétre

. n, CeM . o . .
identifié —— a un ordre de grandeur qui corréle globalement avec la bibliographie, mais
M

qu’il est difficile de pouvoir identifier séparément I’un des éléments de ce parametre. Le

CK

parametre reste le parametre a identifier pour I’emploi de ce modéle.

Hp
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Chapitre 6:  Conclusion et perspectives

Le but de cette étude était d’apporter un moyen de prédiction de I’apparition de la
microporosité de retrait. Nous avons montré comment cette étude se démarquait clairement
des phénomeénes de gazage et que la spécificité des produits fabriqués qui nous intéressent
nécessitait une autre approche que celles proposées dans les études antérieures. Nous avons
montré comment cette spécificité nous a conduit a proposer un nouveau modele d’apparition
de la microporosité, utilisant le module de compressibilité¢ de I’aluminium, en considérant que
les porosités créées sont constituées de vide. Ces cavités apparaissent lorsque, lors de la
solidification, la phase liquide ne peut pas compenser les phénoménes de retrait de
solidification.

Ce modele est basé sur les équations de conservation de la chaleur et de la masse en tout point
de I’alliage. Ce domaine est constitué d’une partie solide, d’une partie liquide et d’une partie
semi-solide. Cette derniére partie est considérée comme un milieu poreux de porosité
variable. En effet, au cours de la solidification la partie semi-solide se déplace et s’étend.
Cette extension diminue la perméabilité du milieu. Le liquide interdendritique, qui se meut a
travers la zone semi-solide afin de compenser les retraits, est freiné par la perméabilité. Quand
la perméabilité devient trop faible, le fluide ne peut plus compenser la contraction volumique
de solidification locale. Ainsi apparaissent les microporosités.

Cette phénoménologie de 1’apparition du défaut de microporosité constitue la particularité du
modele proposé. L’équation de conservation de la masse nécessite I’expression de la vitesse
du liquide interdendritique pour calculer la micro-porosité. Cette vitesse est calculée a partir
de la loi de Darcy qui lie la perméabilité du milieu (calculée a partir de la relation de Kozeny-
Carman) et le gradient de pression local a la vitesse moyenne interdendritique. Le gradient de
pression est calculé a partir de la vitesse instantanée de solidification locale et le module de
compressibilit¢ de I’aluminium liquide. Cette derniére étape constitue la nouveauté du
modele : le gradient de pression est provoqué par le retrait de solidification. Nous avons
montré que ce gradient de pression de retrait est le résultat d’un effet piston.

L’étude de sensibilité de la température et de la fraction volumique de porosité a certains

parametres, dans le cas d’une configuration unidirectionnelle a montré que la fraction
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volumique de défaut de microporosité est particulierement sensible a la température initiale

du moule.

Cette étude nous a conduit a réaliser une expérience dans laquelle nous avons mesuré

I’évolution de la température au cours du temps dans 1’alliage en solidification et la fraction

volumique finale de porosité.

A partir de ces mesures et de 1’analyse de sensibilité, nous avons pu identifier les parameétres

C.M
Hy

mal connus comme 1’émissivité moyenne de 1’alliage et le paramétre de « transport »

Les valeurs des paramétres identifiées semblent cohérentes avec les données disponibles dans
la bibliographie. Mais nous n’avons pas pu identifier séparément les termes de ce parametre.

Avec les valeurs identifiées le modele est prédictif d’un point de vue qualitatif et quantitatif.

6.1 Perspectives scientifiques

L’étude proposée s’est cantonnée a une étude unidirectionnelle et sur un alliage affiné. Le flux
de chaleur et le flux de matiére (écoulement interdendritique) ont, dans la configuration
unidirectionnelle, le méme sens et la méme direction. Dans une application 3D il est possible
que le flux de chaleur et le flux de matiére aient des directions différentes. Dans le cas d’une
structure dendritique colonnaire par exemple, cela pose un probléme de modification de la
zone semi-solide du point de vue de I’écoulement de matiere. Ceci constitue une restriction du
modele aux matériaux a structure dendritique équiaxe.

Une caractérisation de la perméabilité a partir d’imagerie 2D (image optique de surface polie)

ou 3D (micro tomographie rayon X d’échantillon) permettrait de mesurer le terme C, qui

prendrait en compte la tortuosité du milieu par exemple. A partir de cette mesure nous aurons

acces a la caractérisation du paramétre — du matériau qui ne dépend pas de la géométrie du
Hy

milieu semi-solide. Ainsi nous pourrons dissocier les paramétres géométriques des parametres

physiques M et y, .

6.2 Perspectives industrielles

A terme, la finalité¢ de ce modele est d’étre opérationnel pour les services de bureau d’étude.

Dans un premier temps le post traitement de résultats de calculs de solidification issus de
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logiciels industriels va étre effectué. Il va étre nécessaire de vérifier la compatibilité du
modele avec les résultats de simulation de logiciels industriels. La vérification se fera dans le
cas de figure simple proposé dans ce travail.

Des expérimentations vont étre menées sur des cas 3D simples afin de continuer a valider le
modele dans des configurations se rapprochant des moules métalliques. Puis nous ferons
évoluer la géométrie jusqu'a une géométrie réellement industrielle.

L’extension a d’autres matériaux est aussi une perspective a ce travail. L’expérience telle

K

Hp

qu’elle est présentée dans ce travail peut constituer une caractérisation du parameétre

pour d’autres matériaux a structure dendritique équiaxe.
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MODELE PREDICTIF DE L’APPARITION DE LA MICROPOROSITE DE RETRAIT
DURANT LA SOLIDIFICATION D’UN ALLIAGE ALUMINIUM SILICIUM

RESUME :

Dans le systéme de freinage 'utilisation de piéces en alliage d’aluminium de fonderie est courante.
Ce type de systéme nécessite une fiabilité des éléments qui se traduit par un besoin de maitrise de la
santé matiére des produits. Le modeéle proposé a pour but de prédire I'apparition de micro-défauts : les
microporosités de retrait. Ceux-ci apparaissent lors de la solidification et diminuent la durée de vie des
systémes.

Ce travail propose la modélisation de 'apparition de ces défauts lors dune solidification d’un alliage
Aluminium Silicium. Cette contribution se démarque des travaux traitant des phénomeénes liés a la varia-
tion de solubilité des gaz dans I’aluminium lors de la solidification. Ce travail sintéresse aux phénoménes
de retrait dans le cas ou il n’y a pas rupture d’alimentation. Le milieu semi-solide est considéré comme
un milieu poreux. Lorsque la perméabilité de ce milieu est trop faible le retrait de solidification ne peut
étre compensé par déplacement de liquide. Ce modéle s’appuie sur un couplage entre la thermique de la
solidification et le transfert de masse (écoulement interdendritique).

Le modéle proposé utilise peu de paramétre. Ce caractére parcimonieux du modéle et 'incertitude sur
la valeur de certains paramétres ont permis 'identification des dits paramétres. Ce travail d’identification
par méthode inverse a nécessité des expérimentations, dans une configuration permettant de maitriser
les conditions aux limites.

MOTS CLES :

Fonderie, alliage d’aluminium, micro-défaut de retrait, milieu semi-solide, perméabilité

PREDICTIVE MODEL OF SHRINKAGE MICROPOROSITY APPARITION DURING
ALUMINIUM SILICIUM ALLOY SOLIDIFICATION

ABSTRACT :

In a brake system, the foundry aluminium alloy is commonly used. This kind of system needs highly
reliable elements. These elements involve having mastered material health of the components. The main
goal of our model is to predict the apparition of micro defects: the shrinkage microporosity. They appear
while solidification takes place and decrease systems lifetime.

This work introduces a new model for defects apparition during a Aluminium-Silicium Alloy solidifica-
tion. Our contribution differentiates from gas solubility variation studies in aluminium while solidification,
as it deals with shrinkage phenomenon when there is no supplying rupture. The semi liquid medium is
considered as a porous environment. When permeability is too low, shrinkage solidification cannot be
compensated by the liquid displacement. This model is built using both thermal solidification and mass
transfer (interdentritic mass flow).

Our model is economic parameters-wise. This parsimony and the uncertainty of some parameters
have allowed the identification of those special parameters. This inverse method identification work has
required special experimentations, where boundary conditions had to be controlled.

KEYWORDS :

Foudry, aluminium alloy,shrinkage micro-defect, semi-solid media, permeability
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