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RESUME

Depuis quelques années, dimportants développements en termes de colt,
de rapidité et de capacité d'ordinateurs ont provoqué une stimulation
nouvelle concernant la modélisation de la solidification. Des méthodes de
calculs améliorées ont permis d'accéder plus rapidement aux résultats de la
simulation numérique, de simuler des piéces plus complexes et aussi de
prédire d'autres paramétres complémentaires dont la microstructure.

Dans ce mémoire, le processus complet de la modélisation équiaxe est
modélisé. Premiérement, les principes de base régissant la solidification sont
décrits puis, les différents modéles utilisés pour déterminer les phénomenes
de transfert de chaleur et de solidification des métaux purs et des alliages
sont présentés. Ce mémoire présente également une revue exhaustive des
modéles utilisés pour prédire la microstructure et les paramétres associés
comme la taille des grains, f'espacement interdendritique et la
microségrégation. Par la suite, les différentes formulations mathématiques
associées aux modeéles macroscopiques sont données. Ces modeles sont
utilisés pour prédire les profils isothermes et les zones de derniére
solidification (fraction de solide) permettant de prévoir les zones probables de
macroretassures. De nombreux modéles décrivant la cinétique de
germination, de croissance et d'empiétement des grains sont appliqués a la
formulation macroscopique. Plus particuliérement, les travaux ont porté sur la
modélisation des structures dites équiaxes appliqués aux procédés de

moulage.

Un des objectifs principaux de ce mémoire est de présenter les principes
fondamentaux reliés a la formulation du terme source dans les équations
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d'échange de chaleur. Dans cette formulation, la variation de la fraction de la
phase solidifiée est directement liée aux paramétres microstructuraux. Pour
ce faire, une portion du programme CastSol et le post-processeur CastView,
développés a I'Institut des matériaux industriels, seront utilisés pour decrire
I'aspect macroscopique du probléme. CastSol utilise la méthode des
éléments finis pour discrétiser le domaine et le couplage micro-
macroscopique a été réalisé a laide de [approche chaleur latente.
Finalement, la modélisation de la solidification d'une fonte hypoeutectique,
effectuée sur trois cas tests a permis de valider le code et les modéles

utilisés.

Premiérement, la solidification d'un barreau et d'un lingot monodimensionnel,
comparée a d'autres résultats numériques et expérimentaux, permet de
constater la précision des modéles et de suivre I'évolution des différents
paramétres microstructuraux dans le temps. Liimplantation de quelques
modéles complémentaires permet également de prédire les propriétes
mécaniques finales de la piéce comme la contrainte ultime, la limite

d'élasticité et la dureté.

Deuxiémement, la robustesse du code et l'influence de quelques paramétres
de calcul comme la taille du maillage et le pas de temps ont été testées a
partir de la solidification d'une piéce moulée au sable comportant plusieurs
cylindres de diamétres différents. Il a été démontré que ces facteurs jouent

un réle prédominant dans l'interprétation et la précision des résultats.

La modélisation microstructurale ne prétend pas résoudre tous les problémes
en matiére de qualité de piéces moulées mais apporte de nouveaux outils
aux fondeurs et dessinateurs de moules afin d'éliminer les défauts poientiels
avant méme la réalisation de la premiére piéce.
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ABSTRACT

In the last few years, some important new developments with regards to
computer capabilities, speed and cost have resulted in an increased
stimulation concerning numerical modelling of the solidification stage of metall
casting parts. Improved computational methods have allowed to simulate
more complex parts, obtain simulation results much quicker and predict

complementary parameters such as microstructure.

In this thesis, the complete process for equiaxed modelization is presented.
First, the basic principles of solidification are presented, followed by the
different models used to evaluate heat transfer and solidification
phenomena's of pure metals and alloys. An extensive (detailed) review of
the models used to predict microstructure and associated parameters such
as cell size, interdendritic spacing and microsegregation is also given.

Following this, various various mathematical formulations associated with
macroscopic models are presented. These models are used to predict the
isothermal profiles and regions of last solidification (solid fraction), allowing to

highlight probable areas of macroshrinkage.

Numerous models describing the nucleation, growth and grain impingement
kinetics are applied to macroscopic formulation. This work in particular, is
oriented towards the modelization of equiaxed structures as applied to

casting processes.

One of the main objectives of this thesis is to present the fundamental
principles related to the formulation of the heat source component in heat
transfer equations. In this formulation, the variation in percentage of the
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solidified phase is directly related to microstructural parameters. The CastSol
calculation program and the CastView post-processor developed at the
Industrial Materials Institute have been used to describe the macroscopic
behavior of the problem. CastSol uses the finite element method to discretize
the domain, and the micro-macroscopic coupling has been implemented
using the latent heat approach. Finally, two test cases modelling the
solidification of a hypoeutectic cast iron were used to validate the code as

well as the models used.

In the first case the comparison of the solidification of a unidimensional ingot
with other numerical and experimental results allows the precision of the
models to be validated. The evolution of microstructural parameters with time
are also followed. The implementation of some complementary models can
predict the final mechanical properties of the part such as ultimate strength,

elastic limit and hardness.

In the second case, the robustness of the code and the influence of
parameters such as mesh size and time step have been tested using
solidification of a sand cast part incorporating several cylinders of various
diameters. It has been demonstrated that these factors have a predominant

role in the interpretation and precision of results.

Microstructural modelization does not soive all problems associated to
molded parts but it does provide foundrymen and mould designers with new
tools which can be used to identify potential defects before the first part is

even produced.
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Pente du liquidus pour les alliages a composantes multiples [ —]
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Densité de grains [grains/m®]
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INTRODUCTION

Calculer le refroidissement et la solidification d'une piece moulée permet de
répondre & une double exigence en matiére de conception assistée par
ordinateur: améliorer la qualité de la piéce et la productivité, tout en réduisant les
délais de mise au point des prototypes. En fonderie, modéliser la solidification
vise & supprimer les défauts causés par le retrait de solidification (macro et
microretassures) et d'obtenir les caractéristiques physiques et mécaniques
optimales (grosseur de grain, microstructure). Ceci est possible, en solutionnant
d'abord les équations de conservation énergétique d'un point de vue
macroscopique et deuxiemement, en incorporant des modéles reliés a la
cinétique de solidification pour prédire la microstructure.
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La soiidification est un pnénodmene dans iequst un <
apparait. Dans l'industrie de transformation des métaux, ce phénomeéne joue un
réle de premier plan. Parmi les procédés les plus importants impliquant ce
phénoméne, on retrouve les procédés de moulage, la soudure, les procédés de
solidification rapide tels que l'atomisation et la solidification directionnelle. Les
procédés de solidification ci-haut mentionnés impliquent une extraction de
chaleur provenant de la phase liquide d'une fagon plus ou moins contrélée.
L'extraction de chaleur produit un changement du niveau d'énergie des phases
liquides et solides selon deux modes1.2.

1) Diminution de I'enthalpie du liquide et du solide, due au refroidissement
AH = [ C,dT (1.)

2) Diminution de I'enthalpie causée par la transformation liquide a solide:

AH, = chaleur latente de fusion (2.)

L'extraction de chaleur est réalisée en imposant un refroidissement au liquide
pour créer un flux de chaleur externe.



Le phénoméne de la solidification a son importance en industrie a cause de sa
principale application: le moulage. La figure Intro.1 illustre quelques procédés de
moulage couramment utilisés en industrie. La solidification des meétaux purs et
des alliages nécessite la compréhension de plusieurs principes fondamentaux
comme la thermodynamique, la cinétique de transformation de phase et des
phénomeénes reliés au transport de la matiére.

A
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b)
Zone de chauffage

Zone de refroidissement

Figure Intro.1 Procédés de fabrication avec changement de phase. a)
solidification d'un lingot; b) moulage dune forme; c)

solidification directionnelle

L'aspect de la microstructure se présente sous plusieurs formes. La morphologie
dépend notamment du taux de solidification, de la composition de l'alliage initial
et du taux de déplacement de l'interface solide/liquide. La figure Intro.2 montre la



morphologie des grains selon le mode de solidification. On distingue deux types
de morphologie de base: les structures colonnaires (ou basaltiques) et équiaxes.
Dans les structures colonnaires, le taux de croissance du front eutectique ou de
la structure dendritique est directement relié a la vitesse de déplacement des
isothermes eutectiques ou du solidus. Notons que le mode de croissance de la
microstructure en fonderie est principalement caractérisé par la structure
dendritique. Pour les structures équiaxes, I'approche est différente du fait que le
taux de croissance des grains n‘est pas directement relié & la vitesse du front de
solidification. Dans ce mémoire, les mécanismes de solidification des structures
de type équiaxe seront décrits, en particulier, la cinétique de germination, de
croissance et d’'empiétement des grains ainsi que les principes de maturation et
de diffusion du soluté dans les phases solide et liquide pour le cas des alliages
dendritiques. Les mécanismes de solidification généralisés pour les alliages a
composantes multiples seront également traités.

Dans la majorité des procédés de moulage, aucune directionnalité n‘est imposee
concernant le flux de chaleur, mais localement la situation peut étre équivalente
a une solidification directionnelle (Intro.1c). L'analogie vient du fait que les fronts
de solidification, qui se déplacent des parois du moule vers le centre de la
cavité, forment dans certains cas une structure colonnaire.

La modélisation de la solidification dans les procédés de moulage implique la
description dans le temps et dans l'espace de linterface solide/liquide. Tel
qu'illustré a la figure Intro.2, cette description peut se faire a trois niveauxs:

(1) Echelle macroscopique (macrostructure):
L'échelle macroscopique est de l'ordre du millimétre au métre et inclut le

macro-retrait de solidification, la macro-ségrégation, les fissures ainsi que les
dimensions des composantes.



(2) Echelle microscopique (microstructure):

L'échelle microscopique est de l'ordre du micrométre au millimétre et inclut la
taille et la structure des grains (colonnaire et équiaxe), l'espacement
interdendritique, la micro-ségrégation et la porosité.

(3) Echelle atomique:

L'échelle atomique est de l'ordre du nanométre. Les connaissances et les
ordinateurs actuels ne permettent pas l'utilisation de ce niveau pour des
applications industrielles.

moule cavité

\ // //

Figure Intro.2 Représentation des différents niveaux d’'intérét en modélisation

microstructurale



CHAPITRE! RECHERCHE BIBLIOGRAPHIQUE

Les premiéres simulations numériques sur ordinateurs remontent aux travaux de
Henzel and Keverian4 (1959), et d'autres chercheurs américains, qui ont
appliqué, a I'étude de piéces encore trés simples, des méthodes de différences
finies pour décrire le transfert de chaleur en régime transitoire. Ces méthodes,
basées sur la discrétisation dans l'espace et dans le temps des équations de
Fourier, ont permis d'obtenir I'évolution des températures et d'en déduire les
profils de températures, ainsi que les temps de solidification aux noeuds du
maillage dans tout le systéme. La modélisation macroscopique constitue la
premiére génération de modéles utilisés pour décrire la solidification.

Les travaux menés jusqu'aux derniéres années avaient porté essentiellement
sur i'approfondissement de ia connaissance des phénomeénes pilysiques &t des
méthodes numériques, et les formes abordées étaient assez éloignées des
piéces réelles en fonderie. Cela tenait a la fois aux limitations des ordinateurs et
a l'absence de logiciels susceptibles de numériser, de mailler et d'effectuer des
calculs a partir d'une piéce réelle. Les récentes évolutions dans ces deux
domaines ont fait un pas important depuis quelques années permettant
d'envisager I'utilisation d'outils plus performants pour décrire la solidification.

La seconde génération de modéles, basée sur la cinétique de transformation de
phase, a permis d'accroitre ['étendue des applications industrielles. Ces
modeéles, couplés a I'équation d'énergie, permettent d'obtenir ['‘évolution
microstructurale pendant et aprés la solidification.

Dans ce chapitre, une description sommaire des principes métallurgiques de
base, nécessaire & la compréhension de ce mémoire est donnée suivie d'une
revue exhaustive des modéles décrivant la cinétique de transformation des
structures équiaxes.



1.1 Structures de solidification

Afin de comprendre l'influence de la composition de [‘alliage sur la formation de
la microstructure pendant la solidification, le diagramme d'équilibre binaire de la
figure 1.1 met en évidence quatre régions ayant chacune ses caractéristiques
propres. Ce diagramme permet de définir deux morphologies types: la structure
dendritique et eutectique. Ainsi, on distingue: a) les substances pures, qui se
solidifient selon un front planaire, b) la structure dendritique solution-solide, c)
une structure dendritique combinée a un eutectique interdendritique et d)

l‘eutectique.

Température ——p

Concentration——p-

Figure 1.1 Alliages typiques de fonderie

1.1.1 Morphologie des grains

La structure de grain des piéces moulées ou des lingots se présente
généralement sous trois formes tel qu'illustrées a la figure 1.2: une zone a grains
fins, la zone de peau; une zone intermédiaire et une zone centrale équiaxe.
Notons que la théorie relative aux fronts de solidification des métaux est bien
décrite dans la littérature (Flemings 1974; Kurz et Fisher 1984). Le taux



d'avancement des fronts de solidification tend a devenir planaire afin de
maintenir une configuration d'énergie minimum. Cependant, lorsque le taux de
solidification augmente, le front se brise et forme des cellules qui deviennent
ensuite une structure dendritiquel.5.

La zone de peau ou équiaxe fine se forme prés des parois du moule lorsque le
métal en fusion entre en contact avec le moule dont la température est de loin
inférieure a celle du liquidus. Le métal y est aussitét refroidi pour laisser place a
une germination rapide. Les premiers cristaux ainsi formés croissent sans
orientation préférentielle.

Une zone intermédiaire, appelée zone basaltique, composée d'une structure
colonnaire dendritique s'établit rapidement une fois que la zone de peau est
formée. Le gradient de température dans le liquide diminue et la distance de
surfusion structurale augmente. Dans ce cas-ci, la croissance dendritique se
poursuit parallélement a la direction du flux de chaleur.

Au dernier stade de solidification, la croissance de la structure colonnaire est
limitée par la germination de nombreux cristaux provenant de la portion du
liquide restant qui est totalement en surfusion, et forme une zone équiaxe.

Dans la plupart des cas, une seule de ces zones ou parfois deux seulement sont
présentes. Notons que les alliages fer-carbone faiblement alliés présentent
souvent trois zones distinctes tandis que les alliages non ferreux moulés en
moules métalliques sont généralement sous une forme totalement équiaxe fine
car l'extraction de chaleur se fait trés rapidement. La présence ou non de ces
zones dépend essentiellement de la cinétique de la germination, de la
croissance des grains et du degré de convection dans le liquide!.5.6.



Zone de peau

Zone basaltique

Zone équiaxe

X5
iz
X

Moule

Structure Colonnair‘e

Figure 1.2 Formation des zones structurelles dans les procédés de moulage *°

a) Structures colonnaires

La morphologie des grains pendant la croissance colonnaire est différente selon
le type d'alliage. On retrouve la germination d'une phase solide au sein du
liquide (figure 1.3a), la structure planaire (figure 1.3.b), dendritique (figure 1.3.c)
et l'eutectique lamellaire (figure 1.3.d).

Dans le cas d'une substance pure, le métal solidifié a partir des parois d'un
moule se forme essentiellement selon une interface planaire (figure 1.3b) et croit
dans la direction opposée au flux de chaleur. Lorsque des éléments d'alliage ou
des impuretés sont présents, la morphologie de la structure colonnaire est
généralement dendritique (figure 1.3c).



Figure 1.3 Morphologies de l'interface solide/liquide

Le taux de croissance du front eutectique (figure 1.3d) ou de la pointe de la
dendrite est directement relié au déplacement du front eutectique ou de
l'isotherme du liquidus. Ainsi, certains paramétres microstructuraux de la
morphologie colonnaire peuvent étre directement prédit & partir des équations
d'échange macroscopiques.

b) Structures équiaxes

Comme pour la morphologie colonnaire, la structure équiaxe peut étre
dendritique ou eutectique (voir les figures 1.4a et 1.4b). Dans les deux cas,
lorsque la solidification débute, de simples germes se forment. Puis, dans les
alliages et les métaux purs, les germes croissent en des cristaux sphériques et
deviennent rapidement instables pour former une structure dendritique. Ces
dendrites croissent librement dans le liquide et empiétent finalement sur un autre
grain. Aprés la solidification des métaux purs, les dendrites ne sont pas visibles
mais seulement les frontiéres des grains. Par contre, dans les alliages, les
dendrites apparaissent aprés une simple attaque chimique due a la différence
dans la composition locale au sein de la dendrite.

Dans les alliages & composition eutectique, une seconde phase apparait sur le
premier germe formé. Le grain eutectique continue ainsi de croitre en gardant sa
forme sphérique.

Pour la structure équiaxe, la croissance des bras dendritiques s'effectue selon
les 6 faces d'un cube en partant de son centre et le taux de croissance des
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grains n'est pas fonction de la vitesse du front de solidification mais plutot de la
densité en grains elle-méme.

Figure 1.4 Processus de solidification équiaxe: a) dendritique; b) eutectique

1.2 Principe de la redistribution du soluté - modéles de diffusion

Les modéles de diffusion aussi appelés de microségrégation, décrivant la
redistribution du soluté, sont applicables autant pour les structures colonnaires
que pour les structures équiaxes.

1.2.1 Solidification a I'équilibre (regle du levier)

Trés fréquemment, la solidification des métaux est approchée en considérant
I'équilibre & l'interface liquide/solide durant la croissance. Cette hypothése est
valide si la diffusion dans la phase solide et liquide est compléte. Le gradient de
concentration dans ces phases peut étre important mais la barriére s'opposant
au transport des atomes a travers l'interface demeure négligeable. Considérons
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un alliage de composition C, . Pendant la solidification, & une température T,les
compositions des phases solide et liquide C; et C, sont fixées par le
diagramme de phase binaire tel que montré a la figure 1.5. Sous ces conditions,
on peut définir un coefficient de partition entre les phases?:

G _L-T
L-~L—7:n—7:5‘ 3.
R
g
o-‘... 5
5 N
& .

L

C,/k

Figure 1.5 (a) Diagramme de phase; (b) Profil de concentration a l'interface’

Afin de simplifier la modélisation, les courbes solidus et liquidus sont
considérées comme étant des lignes droites. Dans ce cas, k& est constant.
Autrement, le coefficient de partition est obtenu par une méthode numérique.
Deux autres paramétres, caractérisant un alliage, sont identifiés sur la figure 1.5.
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Premierement, il y a l'intervalle de solidification pour un alliage de composition
C .

P

AT, =-m AC, =(T; - T5) (4.)

et la différence de concentration entre la teneur en soluté de la phase liquide et
solide a la température du solidus de l'alliage:

1-k
AC, =_C,,_(__)_ (5.)
k
Lorsque l'alliage de composition C, commence a se solidifier, le premier cristal
de solide se forme & T, et sa composition est £C,. On peut remarquer, d'aprés

les figures 1.5 et 1.6, que la teneur en soluté du premier germe est plus faible

Pl Yl

gue celie de la composition initiale du liguide. L'excédent en solute est rejet€ en
avant du front de solidification (i.e. a l'interface solide/liquide) et difftuse dans le
liquide. Durant les refroidissements subséquents, les phases liquide et solide

deviennent plus riches en soluté. Etant donné la diffusion compléte dans les
deux phases, tout le solide devient de composition uniforme C; =C, et tout le

liquide de composition uniforme C, =C,. A la température T, le bilan général
de conservation de la matiére (soluté) devient:

Csfs +C f =C, (6.)

ou f;, et f, sont les fractions massiques de la phase solide et liquide.

L'équation décrivant la fraction solide est obtenue a partir du diagramme
d'équilibre sachant que

fs+fr=1 (7.)

Ce modeéle correspond a la regle du levier.

v n-T] 1 | G
f‘"(l—k) [TM—T]—(I—k) [l CJ ®)




13

En résumé, durant la solidification & I'équilibre, la composition est homogeéne
avant et aprés la solidification. Notons que si I'on néglige la zone de liquide prés
des extrémités des dendrites, la majorité du liquide interdendritique peut étre
considérée comme étant localement de composition uniforme.

] liquide liquide
T C.=C,
< G
2 C, Cs =C,
= C=C.=GC, _ c s = Lo
" of &% ’
§ kG, kCyf kG-

Distance — Distance —* Distance —»

a) b) c)

Figure 1.6 Redistribution du soluté pendant la solidification a l'équilibre (a) au
début de la solidification; (b) a la température T; (c) aprés la

solidification'

1.2.2 Solidification sans diffusion dans la phase solide (modéle de Scheil)

Un cas ayant beaucoup plus d'intérét pratique se présente lorsque la diffusion

dans la phase solide est négligeable. Comme dans le cas de la solidification a
I'équilibre, le premier cristal & se former est de composition £C, a la température

du liquidus T, et I'équilibre & linterface est toujours maintenue. Durant les

refroidissements subséquents, le liquide devient plus riche en soluté et par
conséquent les cristaux de solide suivants également. Puisqu'il n'y a pas de
diffusion a I'état solide, la composition de ces cristaux demeure inchangée
pendant la solidification. Tel que montré a la figure 1.7, & la température T, le
solide de composition C; se forme a partir du liquide de composition C, et la

composition en soluté est non homogéene.



liquide
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C,=C,~G, c, /
Distance — Distance — Distance —*
a) b) c)

Figure 1.7 Redistribution du soluté pendant la solidification (sans diffusion dans
la phase solide). (a) Au début de la solidification; (b) a la

température T ; (c) aprés la solidification’.

Un simnle bilan permet d'obtenir la relation entre la fraction de solide et la

— e

composition en égalant le rejet du soluté lorsqu'une petite quantité de solide se
forme et l'augmentation résultante en soluté dans la zone liquide.

(CL ‘ES )dfs =(-fs )dC, (9.)

En substituant le coefficient de partition et en intégrant avec Cs =kC, & f; =0,
on trouve la composition de la phase solide a l'interface, C;:

Cs =kC,(1— f)*™ (10.)
ou en terme de la composition de la phase liquide:

C,=C,f.*7" (11.)
L'équation (12.), appelée 'équation de la ségrégation normale ou I'équation de
Scheil ou encore 'équation de Gulliver (1913), décrit la redistribution du soluté

pendant la croissance des cristaux. Ainsi, la fraction solide est exprimée en
fonction de la température ou en terme de composition:
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1.2.3 Solidification avec diffusion limitée ou incompléte dans la phase
solide (modéle de diffusion inverse)

Drouzy et Mascré’ (1961), ainsi que Brody et Flemings® (1966), ont introduit la
rétrodiffusion dans la phase solide. Lorsque la diffusion dans la phase solide est
importante, ce modéle ne conserve plus la masse. Par conséquent, son
application est limitée aux cas ou la diffusion est lente. Selon ces auteurs,
I‘équation modifiée de Scheil devient:

](Ic-l)/(l—Zalc)

Cs = kC,[1~(1-2ak) f (13)

ou en fonction de la température:

1 T.-T (1-2ak)f(k~1)
fs =(1—2ak)[1_[Tm—TL] (14.

Dyt
ou, a= 12’ . a est le nombre adimensionnel de Fourier décrivant la diffusion du

soluté dans la phase solide, D, le coefficient de diffusion dans la phase solide,
t, est le temps de solidification local et I une longueur caractéristique du
systéme. Généralement, [ est égal a 'espacement entre les bras primaires, A,
ou secondaires, A, .

Clyde et Kurz® (1981) ont modifié le nombre adimensionnel de I'equation de
Brody et Flemings pour se ramener au cas de Scheil lorsque la diffusion dans le
solide est négligeable et & la régle du levier lorsque la diffusion est compléete
dans la phase solide (D; — ). Il est & noter que cette relation n'a aucun
fondement physique. Ce nouveau nombre adimensionnel prend la forme
suivante:
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1 1 1
€= a[l —exp(-;):' - EexP(—Z) (15.)

Plus récemment, Nastac et Stefanescul® (1993) ont introduit un modéle
analytique complet pour décrire la micro-ségrégation. Leur modéle prend en
compte la redistribution du soluté dans les phases liquide et solide tout en
assurant la conservation de masse. La solution analytique exacte est donnée
par

-1

(1-k)fs (16)

m=0 structure planaire

atriintuira fenlannaira
struciure colonnairg

1
m=2 structure équiaxe

et

2fs— 1 * Dgt
15_3=—’:—Z e —(}’—‘%J %] (17.)

2 “<in
1 0] ZD[_t/
—exp| | 2 18.
ZoT* [l-fslﬁJ Rfm,] (18

I, =2f52/3(1—fsl/3)z

ol w, est donné par I'équation ,/tan(w,) =1~- £ . Dans ce modéle, lorsque
D, D, — o |'équation (16.) devient I'équation pour la solidification a I'équilibre.

Finalement, les modéles de micro-ségrégation présentés donnent une relation
non linéaire entre la fraction volumique de solide et la concentration (ou la
température). Le tableau 1.1 montre les principales hypothéses pour les
modéles de micro-ségrégation. Ces modéles supposent une phase liquide
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statique. Dans les cas ou la vitesse du fluide est non nulle, le transport du soluté
s'effectue a I'échelle macroscopique ( i.e. macro-ségrégation). Par conséquent,
la solidification dépend de lhistorique du champ de température du front
d'écoulement et seule la régle du levier peut étre utilisée correspondant a
I’équilibre entre les phases.

Tableau 1.1 Hypothéses utilisées dans les modéles analytiques de micro-

ségrégation

... - |solide - - liquide . masse dusoluté
Levier compléte compléte oui

Scheil non compléte oui

Drouzy et Mascré non

Brody/Flemings incompléte compléte

Clyne/Kurz parameétre compléte non

d'ajustement
Nastac/Stefanescu | limitée limitée oui

1.2.4 Limites des modéles macroscopiques

Les modéles macroscopiques sont trés utiles pour déterminer la relation entre la
fraction solide et la température (ou les concentrations) mais donnent trés peu
de renseignement concernant la microstructure. Cependant il est possible de
trouver expérimentalement une correspondance entre les temps de
refroidissement macroscopique et la taille des grains. Ce type de relation ne
donne aucune information reliée a la cinétique de transformation et ne prédit pas
les phénoménes associés a la surfusion sur la courbe de refroidissement d'ou la
nécessité de considéré l'aspect transitoire de I'évolution microstructurale a
travers les modéles de germination-croissance.
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1.3 Cinétique de transformation des structures équiaxes

Pour prédire correctement la formation microstructurale dans les proceédés de
fabrication, il faut tenir compte des mécanismes de base de germination et de
croissance a l'échelle microscopique en plus des équations de conservation
macrosconique.

Les concepts de base de la modélisation équiaxe, incluant la germination et la
croissance ont été introduits en 1966 par Oldfield'!- Pius recemment, ces
travaux ont été appliqués aux fontes grises, aux fontes blanches, aux fontes a
graphites sphéroidales et aux alliages de type dendritique. Durant les années
70, seulement quelques efforts sporadiques ont fait l'objet de ce champ
d'étude’2-13. Ces travaux étaient basés sur des modéles purement empiriques
reliant la microstructure et les conditions du procédé. Depuis la fin des années
80 jusqu'a ce jour, de nombreux travaux de recherche menés principalement par
un groupe de chercheurs suisses constitué entre autre de Rappaz, Thévoz et
Zou ainsi que des américains tels Nastac, Stefanescu et Goettesch ont rendu
accessible la modélisation microstructurale.

Les méthodologies pour modéliser la cinétique de transformation de phase sont
classées en deux catégories: l'approche déterministique et probabilistique
(également appelée stochastique)™™. L'approche déterministique tient compte
de la germination et de la croissance lorsque les équations d'échange de
chaleur et de conservation sont résolues. Les modeéles basés sur cette approche
sont généralement appelés micro/macro modéles et permettent d'obtenir de
I'information relative a la taille des grains et de ['espacement interdendritique.
Plus encore, ces modéles fournissent une prédiction trés réaliste des courbes de
refroidissement tenant compte de la surfusion.

L'approche stochastique est basée sur la probabilité de germination pour fixée la
position des nouveaux grains et sur la probabilité de croissance déterminée par
les directions cristallographiques préférentielles. Deux techniques sont
présentement utilisées pour la modélisation stochastigue: la technique Monte-
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Carlo (MC), basée sur la minimisation de [I'énergie de [interface d'un
assemblage de grains et la technique Cellular Automaton (CA), introduite par
Hesselbarth et Gobel et récemment appliquée par Rappaz et al. Cette
technique, dite mixte, est basée sur des relations probabilistiques et elle consiste
a fixer des sites de germination et des orientations cristallographiques aléatoires
a l'intérieur de I'espace de calcul.

Contrairement a I'approche déterministique, l'approche probabilistique, permet
de visualiser la microstructure et de considérer les directions préférentielles de la
croissance de la dendrite ainsi que des considérations a I'échelle atomique. Ces
modeles sont trés limités pour traiter la solidification des piéces complexes ou
lorsque les grains sont relativement fins comme dans les procédés de moulage
classiques. Par contre, dans les cas ou les grains sont visibles a I'échelle
macroscopique, comme par exemple, lors de la solidification des super-alliages
de Nickel des aubes de turbine, cette approche s'avére utile pour visualiser les
grains.

Les chapitres suivants traiteront uniquement de l'approche déterministique
compte tenu des problémes de forme et du domaine d’application qui nous
intéresse.

La modélisation macroscopique de la solidification utilise une relation simple et
unique reliant la température et la fraction de la phase solide, f.(T). Dans le cas

de la micro/macro-modélisation, la fraction solide dépend de la température et
de la vitesse du front de solidification pour une structure colonnaire, f.(T,v.) et
de différents paramétres de solidification pour la structure équiaxe, f.(T,n,T,...).

En particulier, dans les microstructures équiaxes, la vitesse de croissance des
grains n'est pas fonction de la vitesse des isothermes comme dans le cas des
structures colonnaires mais de la surfusion locale.

Pour la solidification équiaxe, la solidification débute par I'étape de la
germination dans la phase liquide en surfusion (voir figure 1.8). Puis, lorsque les
premiers cristaux de solide apparaissent, I'étape de la croissance des grains
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commence. Cette croissance est contrdlée par la température, par la diffusion
du soluté et par des effets de surface. Finalement, lorsque la fraction solide, f;,

atteint un certain niveau, il y a interaction entre les grains. L'objectif de la
modélisation microscopique est de combiner la germination, la croissance et
'empiétement des grains pour obtenir une description compléte de la

solidification équiaxe.

germination

Température

géhnlhgt|oh - croiséahéé ibre

et croissance .
Temps

Figure 1.8 Courbe de refroidissement d’un alliage de type dendritique équiaxe et

diagramme des différentes étapes de solidification”

Pour la croissance équiaxe, la fraction solide est généralement exprimée sous la
forme suivante:

_ Cinétique de la transformation de phase-

Empitoment -

, Cinétique ‘Cinétique.: ;
st oo de . o de G desit i
Modgle: - germination -| |- ‘croissance. - - -grains - -

f) = mt)  x EnR(ni) X fuel©i) x F(f;) (19)

Figure 1.9 Organigramme des modeéles pour calculer la fraction solide
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ou n(z) est la densité de grains au temps ¢, R(t,t) est le rayon moyen de

I'enveloppe sphérique du grain observé au temps :et formé au temps <,
fier(T-2) €5t la fraction solide volumique interne du grain, et F(fs) est un

facteur tenant compte de I'empiétement des grains. Contrairement aux
structures dendritiques, notons que les enveloppes de grain eutectique, étant
complétement solides, ont une fraction solide interne, f...(z) égale a l'unité.

1.3.1 Cinétique de germination

Le calcul de la densité de grains , n(t), (nombre de grains par unité de volume)

est assuré par le biais des lois de la cinétique de germination. L'évaluation de la
densité de grains est basée sur ia th€orie des sites de germination hétérogéne
développée initialement par Turnbull et Fisher!8.19, La germination hétérogéne
suppose que les germes de solide apparaissent spontanément dans le liquide a
l'aide d'un substrat étranger comme les parois du moule ou des particules en
suspension comme les inoculants. Par hétérogéne, on veut dire qu’il existe un
état intermédiaire pour lequel le volume considéré peut étre divisé en régions
non transformées. Dans ce cas, la transformation commence a partir de germes
bien identifiables dans la phase liquide. Ce processus s'appelle germination. Les
travaux de Turnbull et Fisher portaient sur des modeéles faisant intervenir une
relation empirique entre le taux de refroidissement, T, et la densité finale de
grains. La tendance des dix derniéres années est d'utiliser la surfusion, AT,
plutét que le taux de refroidissement pour décrire la cinétique de germination
étant donné que la relation entre ce paramétre et la densité de grains est plus
facile a obtenir expérimentalement. De plus, le nombre de grains présents par
unité de volume en tout temps, est proportionnel a la surfusion.

Le taux de formation ou de germination des nouveaux grains dans le liquide,
n(t), est obtenu soit en considérant des mécanismes de germination

instantanée ou des mécanismes de germination continue.
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Les mécanismes de germination continue supposent une dépendance de la
densité sur la température dans le temps (figure 1.10). Les relations
mathématiques sont obtenues en reliant le taux de germination a la surfusion,
au taux de refroidissement ou & la température. Par la suite, une procédure de
sommation détermine le nombre de grains final germés. Les mécanismes de
germination instantanée supposent un point de saturation des sites. C'est-a-dire,
tous les germes se forment a la température de germination, T, (figure 1.11).
De la méme fagon, une relation empirique doit étre obtenue pour relier le
nombre de grains final dans un élément de volume au taux de refroidissement
ou a la surfusion. Chacun des modéles décrits ci-dessous fait intervenir deux ou
trois parameétres déterminés expérimentalement.

N,

AT, > AT

Figure 1.10 Représentation des mécanismes de germination continue

AT, > AT

Figure 1.11 Représentation des mécanismes de germination instantanée

Oldfield" a été un des premiers chercheurs a proposer un modéle continu pour
‘ prédire la densité finale de grains. Ce modéle, sous la forme d'une loi de
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puissance, a été construit a partir de données expérimentales provenant de
fontes. Sous sa forme simple, le modéle d'Oldfield s'exprime selon I'équation
suivante:

n(t)=K,(AT) (20.)

Et sous sa forme dérivée, le taux de germination s'exprime selon:

ﬁ(t)=§—n-—bKl(AT)"“aa—f (21.)

ot
Plusieurs auteurs ont étudié expérimentalement la germination. Généralement,

le taux de germination hétérogéne en fonction de la surfusion s'exprime selon
I'équation de Turnbull1®:

-K,
n(t) = K, exP(T(AY:)Z ) (22.)

Cette équation, étant basée sur des mécanismes de minimisation de I'énergie de
surface et non pas uniquement a partir de données expérimentaux, exprime plus
concrétement la cinétique de germination. La densité de grains, n(z), peut étre
prédite & chaque pas temps en intégrant le taux de germination selon le temps
ou la température:

4 AT (1) dT
n(t)=;[n(1:)d'c= | "m'dr/d:

1]

(23.)

En principe, la germination ne s'arréte pas tant que le liquide est en surfusion.
Cependant, il ne peut y avoir plus de germes que de sites a la disposition. C'est
pourquoi, Hunt20 proposa un modéle tenant compte de la densité initiale des
sites de germination, n,. Ces sites, étant fonction de la teneur en inoculant,
s'atténue lorsque la germination se produit. Le taux de germination, pour une
surfusion donnée, s'exprime selon
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— K,,
At = K, (n, —n(t))exp( T ) (24.)

ou K,, K, et n, sont déterminées expérimentalement. En se basant sur les
travaux de Hunt; Kanetkar et Stefanescu?2! ont proposé également un modele de
germination instantané ou tous les germes se forment a la température de

germination T, :

A(z) =, (n, —n(t))exp( (;;1;2 ) (25.)

Dans cette formulation, les auteurs ont posé la constante K, égale a p, =10"s™
et K,/T =u,. Cette approche a ses faiblesses pour déterminer correctement la
densité de grains en partie a cause de finiervaiie de tempéraiure ol se prodiiit
la germination. Pour une surfusion, AT, plus petite qu'une valeur critique
AT, =,/E' , il n'y a pas de germination significative. Lorsque AT, est atteint,
n(r) augmente trés rapidement pour atteindre la valeur de saturation n,. Dans

les procédés de solidification conventionnelle, l'intervalle de température est de
l'ordre de 1 & 10 °C ce qui est bien au-dela de la germination instantanée. De
plus, les constantes sont difficiles & déterminer expérimentalement. Cette
approche pourrait 8tre utilisée pour les cas de solidification eutectique ou
lintervalle de germination est trés limitée. Par exemple, pour une fonte
eutectique, Kanetkar et Stefanescu ont trouvé un intervalle d'environ 0.1°C.
Ainsi, une température de germination A7, , ou tous les grains eutectiques
germent en méme temps, peut étre choisie. Cette méthode, si applicable,
permet une économie au niveau du temps de calcul. Ces auteurs ont proposé
de remplacer la formulation complexe de I'équation (25.) par une fonction Dirac:

d
d—'T'=n0 8, (T=T, )=ny-8(AT~VK;) (26.)

Si plus d'un type de sites de germe est présent, il est possible d'introduire une
série de fonctions Dirac:
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d
d—;=zn0j50(T—Tm) (27.)

Maxwell et Hellawell'3 ont également proposé un modéle similaire pour traiter
les alliages ayant une solidification péritectique comme par exemple les alliages
Al-Ti ou Pb-Bi:

0
A= (g = (e )b exP[( ATJ;Z'(ICTt(—)AT):I (28)
14

T, étant la température de transformation péritectique et fonct(8) est une

fonction de l'angle de contact. Les paramétres déterminés expérimentalement
sont ny, 1, et 6.

D'autres modeéles de germination continue, basés sur des fonctions statistiques,
ont été introduits pour décrire la germination lorsque la distribution de la densité
est étendue. Premiérement, Goettsch et Dantzig22 ont appliqué une distribution
quadratique reliée au rayon des grains pour décrire la densité, donnée par
n(r) = a, +a,r+a,r’. La densité de grain, n(r), peut étre également exprimée en
fonction du nombre de sites initiaux, r,; de la taille maximale des grains, R, et
de la taille minimale des grains, R, :

3n,
(Rmax - Rmin)

7 (Rax — r)z (29-)

n(r)=-

Deuxiémement, Thévoz et al23.24, ont introduit un modéle faisant intervenir une
distribution Gaussienne du nombre de germes formés versus la surfusion:

on ny _ (AT — AT, )2
) exP[ 2(A1?) ] (30.)
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Dans cette équation, les paramétres déterminés expérimentalement sont: la
densité totale de sites, n,; la surfusion moyenne, AT, et I'écart type de la

distribution, AT,. Ces paramétres ont été obtenus expérimentalement pour les

alliages aluminium-silicium25 et pour les fontes grises?® et sont applicables
autant pour les structures dendritiques que pour les structures eutectiques
équiaxes. Le tableau 1.2 présente un sommaire des différents modeles de

germination.

La plupart des modéles décrits précédemment utilisent les principes de la
germination hétérogéne avec un facteur d'atténuation pour arréter la
germination. Lorsque la surfusion est faible, l'intervalle de germination (ou la
densité de grains part de zéro jusqu'a une valeur maximale n,) est tellement
faible dans le temps qu'l est difficile de reproduire les observations
expérimentales. De plus, différents inoculants peuvent devenir actifs a différents
niveaux de surfusion. C'est pourquoi, Thévoz ef al. ont développé un modéle
basé sur une distribution Gaussienne de sites de germination en fonction de la

surfusion.

La figure 1.12 résume le modéle développé par ces auteurs. Pour une surfusion
AT,, la densité de grains n, est donnée par l'intégrale de la distribution de sites

de germination allant de zéro jusqu'a AT, .

Ainsi, la densité de grains est mise a jour a chaque pas temps en fonction de la
surfusion. Lorsque le minimum de la courbe de refroidissement est atteint, ceci
correspond & la densité finale n, associée a la surfusion maximale AT, .
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Tableau 1.2 Sommaire des modéles de germination

-~ lgermination} i o : rid'axustementf
Oldfield" continu n(t)=K(AT) K. b
Maxwell et continu Jonct(8) n,, 6
Hellawell™ = n(th&rp[(AT’ T, AT)]
1° i 5 -K, K, K,
Turnbull™ et instantané i) = K, exp( ) 1 Ky
Hunt’® T(AT)?
Kanetkar et instantané . ) e Has 1,
n(t) =W, (n, —n(t)) exp[ ) -
Stefanescu® H (AT)*
Goettsch et continu =— 31 By Rezs Ry,
- - M) =g Ry Row =
Dantzig (statistique)
Thévoz et al.®* | continu n___m _(aT-ary n,, AT,, AT,
(statistique) | ¥AD  V2mal, 2(a1?)
T 4
Densité de grains Distribution Gaussienne Courbe de
de la germination refroidissement
dn T,
L
P n, nm - d(AT) / R
t

AT o

AT v

Figure 1.12 Détermination de la densité de grains selon le modéle de Thévoz et

af®
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1.3.2 Cinétique de croissance

L'objectif des modéles de croissance est de calculer le rayon moyen des grains,
R(z), en fonction du temps. L'évolution du rayon des grains est également

fonction de la surfusion pour la croissance des grains eutectiques comme pour
la croissance des grains de morphologie dendritique. Dans cette section, une
revue sommaire décrivant les modéles de formation microstructurale est donnée
tout en mettant I'emphase sur les alliages binaires. Les forces motrices pour la
croissance de la pointe da la dendrite sont la diffusion thermique, la diffusion du
soluté ainsi que des effets de capilarité et de cinétique a haute vitesse. Selon le
type de structure dendritique en présence, la prédominance des forces est
différente. Ainsi, on distingue:

e la structure équiaxe pour ies metaux purs gouvernée par ia diffusion
thermique;

e la structure équiaxe pour les alliages gouvernée par la diffusion
thermique et la diffusion du soluté;

e la structure colonnaire gouvernée par la diffusion du soluté.

La surfusion & la pointe de la dendrite est donnée par la contribution des
surfusions thermiques, AT, , du soluté, AT,, de courbure, AT, et de cinétique,

AT, . Etant donné les vitesses de croissance faibles en moulage, les termes de

cinétique sont négliges.

L'expression de la vitesse de croissance des grains, v, peut étre exprimée

suivant:

Vv =———=l_‘|_3AT'2 (31.)
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ol u, est un coefficient fonction des caractéristiques de l'alliage et de sa

structure de solidification. Lorsque cette équation est utilisée, on suppose une
surfusion a linterface égale a la surfusion dans le liquide. Cette hypothése
implique que la force motrice de la solidification eutectique est strictement la
redistribution du soluté. La surfusion thermique est négligée pendant la
solidification. Cette approximation est tout a fait raisonnable considérant qu'elle

est de l'ordre de 107°°C.
Croissance eutectique équiaxe:

La morphologie des grains eutectiques se présente sous deux formes. Les
figures 1.13a) et 1.13b) illustrent une structure de grain eutectique appelée
respectivement structure eutectique coopéraiive iameiiaire et divorcée. La
structure eutectique coopérative est présente dans les fontes eutectiques en
général et les alliages Al-Si. Tandis que la structure eutectique divorcée est

typique des fontes & graphite sphéroidale (phase austénitique y). Dans les deux
cas, les microstructures impliquent la croissance couplée de deux phases

solides.
phase liquide phase liquide

a) Structure coopérative b) Structure divorcée

Figure 1.13 Structures de grains eutectiques équiaxes
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Pour les structures de grains coopératives, en considérant la distribution du
soluté entre les lamelles et I'équilibre des forces de surfaces a la rencontre des
trois phases (2 solides et une liquide), les travaux de Jackson et de Hunt?7 ont
permis de calculer ia surfusion A7, du front eutectique, 'espacement entre les

lamelles et la vitesse de croissance v,. Ainsi, ils ont obtenu les relations

suivantes:
K,
XEVg = KC (32’)
et
AT v, = L (33.)
£7¢ T4K.K, -

Les constantes K, et K, sont calculées a partir des prooriétés de l'alliage et
aussi a partir d'un bilan de diffusion du soluté pour K, et de calculs de capillarité
pour K,. Beaucoup d'alliages eutectiques comme les alliages de type Fe-C et
Al-Si ont des morphologies eutectiques irréguliéres ou les phases sont non
paralléles avec des espacements irréguliers, A (figure 1.13a). Basée sur des
observations expérimentales faites sur des alliages Fe-C, Jones et Kurz28
proposa une valeur d'espacement lamellaire <A, > donnée par:

2 2 Kr
<A >=0A; ou <A >"v, =¢"-K— (34))

c

ol ¢ est une constante caractérisant I'espace entre les lamelles. L'équation
entre la surfusion et le taux de croissance devient alors
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2 1 .
d'ou,
_[_9 1
Hs “(‘bz +1] K.K, (36.)

Les coefficients de croissance, p, , pour les structures eutectiques sont

données au tabieau 1.3

Tableau 1.3 Coefficients de croissance pour les grains eutectiques équiaxes

Structure équiaxe | Coefficients de croissance. ~ .. . |'Référence _

Eutectique « Fonte grise:

coopérative 725x10° —95x107* m/s-°C? (29)
120x107* -=31x10"* m/s-°C? (30)
725%x 107 m/s-°C? (3)

« Alliage Al-Si:

1x107° -1x 107 m/s-°C? (31)
12x10°°m/s-°C? (32)

Eutectique « Fonte & graphite sphéroidale (ou nodulaire):

divorcée 25-345x10*m/s-°C? (11)
387x10°*m/s-°C? (3)

Pour les structures de grains divorcées, en supposant I'équilibre aux interfaces,
I'expression pour la cinétique de croissance des sphéres de graphite et des
coquilles austénitiques est obtenue a partir d'un bilan de masse a chacune des
frontiéres mobiles. Par la suite, en substituant les expressions pour les gradients
de concentration de carbone aux interfaces graphite-austénite (r=R;) et

austénite-liquide (r = R,), Bradley®? a montré que la cinétique de croissance du
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graphite nodulaire et des coquilles austénitiques s'exprimait selon les relations

suivantes:
R /L _ 1[G
ddG - D (C c) ) 1 . (37.)
t (&_;.CG/‘! _C‘!/L) RG(I __G,)
R
Y Y
t/L _ ~1/G 1
By pr = (38
dt P

" R
(=CH=C") R (=D

7 G

ol, D! est la diffusivité du carbone dans l'austénite, p; la densité de la phase
j, C€" la concentration en carbone & l'interface et R; le rayon de la composante
i (G=Graphite, y=austénite et L=liquide). Les concentrations, calculées a

partir du diagramme d'équilibre, sont exprimées en pourcentage massique.

Finalement, pour les structures de grains divorcées, Watterfall et al. ont trouvé
une formulation similaire tenant compte du rayon du grain:

AT,
v, = K;l—R—E (39.)

ol R est le rayon du grain lui-méme et K_' est une constante reliant la diffusion

du carbone a travers la coquille de la phase austénitique. Basé sur cette
approche et en utilisant les données thermodynamiques pour les systemes Fe-
C, Chipman34 a proposé des relations décrivant les concentrations de carbone

aux interfaces en terme de la surfusion AT =T, —T(z). En utilisant T, = 1154°C,
D} =10x10""m?/s et en posant p, =p, et p, =35p,, il a obtenu les relations

suivantes pour décrire la cinétique de croissance en terme de la surfusion:
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dR
—G—=321><10“°AT-—i—— (40.)
dt R (1_52)
G R.{
dR 1
d—t’=3.91x10'9AT-——R—— (41.)
_r
R,(RG D

Lesoult35 a présenté un résultat similaire pour décrire la croissance de la coquille
austénitique en considérant un rapport R, /R; =24 durant la solidification

eutectique:

dRY 0 1

—L=2, AT — 42,
— 287x10 ATR (42.)

4
Croissance dendritique équiaxe:

La modélisation de la croissance dendritique nécessite une approche théorique
beaucoup plus complexe que la croissance eutectique. Ainsi, les modéles
doivent prendre en compte la distribution du soluté et la cinétique de I'extrémité
de la dendrite. i.e. les modéles de micro-ségrégation. La micro-ségrégation est
importante car elle influence directement les propriétés mécaniques.

La morphologie des grains dendritiques équiaxes se présente sous deux formes:
la structure dendritique en forme d'étoile et la structure globulaire (voir la figure
1.14). Dans le premier cas, les bras primaires croissent distinctement selon les
directions cristallographiques <100> et la fraction solide occupée par les bras
dendritiques est relativement petite par rapport a I'enveloppe du grain. Dans le
deuxiéme cas, la fraction solide est sensiblement dans le méme ordre de
grandeur que l'enveloppe. Lorsque la surfusion est importante, la structure
globulaire est généralement prédominante3.36.37.
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phase liquide phase liquide

a) Structure en étoile b) Structure globulaire

Figure 1.14 Structures de grains dendritiques équiaxes

Rappaz et Thévoz38 ont développé un modéle pour décrire la croissance
dendritique pour les morphologies axiales ou en étoile. La distribution est
calculée a partir d'une sphére équivalente, de rayon R, (figure 1.14a), ayant le
méme volume que la dendrite et en supposant qu'il n'y a pas de diffusion dans la
phase solide. Dans ce modéle, on fait également I'hypothése d'une composition

uniforme dans la zone pateuse.

La vitesse de croissance de la sphére est calculée a partir de la vitesse de
croissance de l'extrémité de la dendrite et d'un bilan de masse. Ainsi, en
supposant que la surfusion du soluté prédomine sur la surfusion thermique, ces

auteurs ont obtenu les relations suivantes:

(43.)

D
Avec, o, = [ = (44.)

(21 JOm, (k —1)C, ]
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Ou, m, est la pente du liquidus, C, la composition initiale du liquide, " le

coefficient de Gibbs-Thomson et k le coefficient de partition entre les phases.

Une fois que I'extrémité de la dendrite atteint R,,, qui pour certains alliages peut
se produire méme avec f; =01, un modéle de microségrégation comme
I'équation de Scheil peut étre utilisé pour calculer f; pendant la solidification
restante. Dans ce modéle, on suppose la croissance d'un seul grain dans un
volume sphérique de volume V =4/3nR.,, R, étant le rayon final moyen des

grains.

Afin d'éviter ['utilisation de I'équation de Scheil, Nastac et Stefanescu® ont
proposé un modele utilisant une composition movenne dans le liquide au lieu
d'une composition a r=R,,. Dans ce modéle, les germes croissent comme des
spheres (figure 1.14b) jusqu'a ce que le rayon de ces derniéres devienne
supérieur au rayon de linstabilité minimum. Ensuite, la sphére dégénére en
structure dendritique. Mullins et Sekerta® ont trouvé un rayon critique égal a
R, =14T'/AT pour lequel les grains sphériques changent de forme. La structure

globulaire est typique des alliages fortement innoculés.

Contrairement au modéle de Rappaz et al, ce modele calcul la croissance
dendritique comme une fonction de la surfusion thermique, AT,, et de la

redistribution du soluté, AT.. Selon Stefanescu, la surfusion est donnée par la

solution d'lvantsov:

—~ Q”'AHI
AT = AT, +AT, =mQ.C, (k=D +— (45.)

14

Ou, Q_ est la supersaturation en soluté (ou chimique), Q, la supersaturation
thermique et C, la composition de l'interface.
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Considérant une approximation hémisphérique (ce qui est généralement le cas),
les supersaturations peuvent étre directement reliées au nombre de Péclet:

_ N v, R, _ _ v, Ry
QC - Pec - 2DL et Ql’l - Pelh - zaL

(46.)

Ou, R, est le rayon de I'extrémité de la dendrite, D, le coefficient de diffusion
dans la phase liquide et o, la diffusivité thermique dans la phase liquide.

La vitesse de croissance et le rayon R, sont couplés & l'aide du critere de

stabilité proposé par Mullins et Sekerkas3e:
05 - 035
R, =[T1[6"(m,G. —G)] (47.)

G° étant une constante de stabilité de l'ordre de (2m)~, G. le gradient de
concentration et G,, le gradient thermique.

Les gradients de concentration et de température sont déterminés a partir des
flux a l'interface:

_3C(R,) V,Culk—l) _JT(R,)_ V.PL
<7 o 2D ot Gu= o  2x, (48

L

Ou, R, est la position de linterface, p la densité et x, la conductivité

thermique.

Par le biais du nombre de Péclet, ces gradients sont également fonction de la
surfusion. Ce qui donne:

~ ~ ~ ~ \-! ~
m,G. = Pe.&,(k - )m B = ATR;" et G, = -Pe,aH,(C,R,) =-AT,R  (49)

En substituant I'équation (49.) dans I'équation (47.), on obtient
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R, =T(c’'AT)™ (50.)

Finalement, la vitesse de croissance moyenne est calculée en substituant (46.)
et (50.) dans (45.):

7, = WsAT?
(51.)
Avec,
o [Cuk-1m, pLT
K —1)m,

—— = T P 52.
u’s ZF [ DL + KL J ( )
La surfusion dans le liquide pour un systéme fermé est obtenue par
AT =T, +m, (C,-C,)-T (53.)

Ou, T, est la température du liquidus, C, la composition moyenne dans le
liquide et T la température moyenne dans I'élément de volume.

Le tableau 1.4 résume les modeéles et leurs coefficients associés pour modéliser
la croissance dendritique.

Tableau 1.4 Coefficients de croissance pour les grains dendritiques équiaxes

“Structure équiaxe | Coefficients de croissance..~ .~ | Référence
Dendritique i, =D 21 Tm, (k—1 1G] (38)
globulaire avec v, = AT
Dendritique I, = [211:21"mL(k ~1)C, D' +pAH, x7 ]-[ e =0 (37)
en forme d'étoile | | _ | 438,10% m/s K2, 1, =2904x10°m/s-k> | (1)

avec v, =WAT” +u AT (Alliage Al-7%Si)
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1.3.3 Diffusion du soluté - fraction solide interne du grain

Contrairement a la solidification eutectique ou le grain formé est complétement
solide, la solidification dendritique équiaxe présente une fraction liquide
interdendritique dans I'enveloppe du grain, f,,.. . Dustin et Kurz® (1986) ont

développé une équation reliant la fraction solide associée a la formation de la
phase dendritique primaire, f; par le produit de la fraction de grains, f, par la

fraction interne de solide a l'intérieur du grain, f,,.,. La fraction solide présente

en tout temps est définie par

fS = fg : f:'mer (54')
re 1
Avec f, = R‘g (55.)
et Simer =1 = pour la solidification eutectique
0< fier <1 = pour la solidification dendritique

Pour déterminer f,.., un modéle basé sur la diffusion et la conservation du
soluté a été développé pour les alliages binaires par Rappaz et Thévoz38 (1987).
En supposant une diffusion compléte dans le liquide interdendritique de
I'enveloppe du grain, ces chercheurs ont considéré un bilan de soluté a I'échelle
du grain équiaxe et un flux de soluté sortant de l'enveloppe. Le modéle
analytique consiste a substituer le profil réel de diffusion par une couche limite
équivalente, d'épaisseur & (figure 1.15). Ce modéle permet d'établir la relation
entre la fraction volumique interne de la phase solide du grain en fonction de la
supersaturation chimique et du nombre de Péclet via les équations suivantes
(C,: composition de la phase liquide a l'extrémité de la dendrite et Pe, le

nombre de Péclet du grain):
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fmer(t)=Q.-8(Z) (56.)
ou
_C -G AT
T Ci(l-k) (AT +m,Cy)(1—k) (57.)
et
(58.)

= 1+§-Z— 22+Z—3—
§(2)= >+ 7

Enveloppe
/ du grain
AN

a)

b)

Figure 1.15 Profils de diffusion du soluté selon le profil réel (a) ou calculés
analytiquement (b) selon le modéle de Rappaz et Thévoz”
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8 2D, 1
avec Z_Rg —vng = Pe. (59.)
o Ufmer(t) dQ, dg(Z)
d'ou P e(Z)+ I -Q. (60.)

Ou, g(Z) est une fonction corrective pour prendre en considération la couche de
soluté, §, autour de I'enveloppe du grain.

En supposant que la variation de g(Z) est trés faible dans le temps, la dérivée
de la fraction interne de solide s'exprime de la fagon suivante:

£ 2

df.-n,,,(t)~a!Qc,(Z)~ g(Z) dC; ___ gz)  dr
de dr 87T, (1=k) dt T mC,(1-k) dt

(61.)

1.3.4 Solidification interdendritique et maturation

Aprés l'étape de la croissance dendritique, commence la solidification du liquide
interdendritique. Les branches des dendrites vont croitre au fur et & mesure que
I'extrémité de la dendrite progresse. Ainsi, I'espacement de départ entre les
branches de I'extrémité sera trés différent de I'espacement final.

En supposant que l'espacement interdendritique primaire est d'abord influencé
par la diffusion thermique, Trivedi4! a obtenu la relation suivante. Cette relation
est basée sur une approche analytique a partir d'un bilan de soluté effectué sur

une dendrite isolée.

Y2 DL (62.)
' 14 G,V,R,, )

Les modeéles de maturation des bras dendritiques font tous intervenir la racine
cubique de l'espacement interdendritique secondaire, A,, en fonction du temps
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de solidification local. Kattamis42 (1967) fut un des premiers a prédire la
maturation des bras dendritiques. Par la suite, Feurer et Wunderlin43 (1976), de
méme que Kikwood44 (1985), ont développé un modéle géométrique
fréquemment appliqué aux alliages d'aluminium. Ce modéle fait intervenir la
variation de la concentration dans le liquide pendant la maturation.
L'espacement entre les bras dendritiques secondaires s‘exprime selon la relation

suivante:
)’ =M-z, (63.)
C
166D,T ln['&i]
Avec, M = L. g Feurer et Wunderlin 64.
m,(1—k) (Cz—C,) ( ) (64.)
) _Ci]
128D, " C
ou, = d ° (Kirkwood) (65.)

“m,(l—k) (C;-C,)

La taille finale des grains, R, est donnée par

1

Roe = (i) (66.)

41tn

1.3.5 Empiétement des grains

Lors de la solidification des alliages de type dendritique équiaxe, le grain
interagit par l'intermédiaire de la couche limite de soluté. Cette interaction est
incluse a travers la couche de diffusion, 8, dans le modéle de diffusion de
Rappaz. Ainsi, le terme F(f;) de I'équation (19.) est dans ce cas égal a l'unité.

Par contre, pour les grains eutectiques, la couche de soluté est du méme ordre
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que la taille des grains. La relation entre f; et R doit tenir compte de

I'empiétement des grains lorsque la fraction solide commence & devenir

importante.

Vers la fin de la solidification équiaxe, c'est-a-dire lorsque la fraction solide est
proche de l'unité, les grains se rencontrent et commencent a interagir avec leurs
voisins ce qui diminue linterface solide/liquide effective. L'empiétement des
grains est généralement traité en utilisant le modéle d'Avrami*> (ou de
Johnson-Meh!46). Ce modéle a été développé pour modéliser la recristallisation
dans les solides. Contrairement a la recristallisation, dans les problémes de
solidification, la germination et la croissance des grains de la nouvelle phase se
produit dans une matrice liquide et non solide. Ce modeéle suppose une
germination aléatoire dans la matrice, un taux de germination et une vitesse de
croissance constants. Cependant, on peut pondérer la surface effective de
linterface par (1-f;) car la surface totale des grains est donnée par

n(t)-4nR*(r) - D'ol,

df; =n-4nR*(t)-dR(t)-W(fs) avec W(fs)=1-fs (67.)
L'équation dérivée devient alors:

fs @) =1—exp[~$nR’ (2) - n] (68.)
Le modéle d'Avrami comporte certaines limitations:

e dans les problémes de solidification le taux de germination et la vitesse
de croissance ne sont pas constants car ils dépendent de la surfusion qui
varie dans le temps;
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¢ le modéle de base d'Avrami considére des grains solides fixes dans une
matrice solide. Durant la solidification équiaxe, les grains solides peuvent
se déplacer librement dans la phase liquide;

e pour que la fraction solide tende vers l'unité, il faut que le rayon du grain

tende vers l'infini.

Pour pallier a ces limitations, dans sa thése, Zou22 a développé un modéle
analytique d'empilement pour deux cas limites: I'arrangement compact CFC et
'empilement cubique simple des grains. On suppose ici que les grains
sphériques occupent les sites d'un arrangement géométrique défini. Ceci
s'explique par le fait que les grains équiaxes formés dans la phase liquide
peuvent se déplacer librement et former un arrangement régulier. Notons que
I'empilement des grains ne débute que lorsque la germination est terminée.
Donc, dans ce travail on supposera que la densité de grains, n, reste constante
lors de l'interaction entre les grains.

Contrairement au modéle d'Avrami, dans ce modeéle, la fraction solide devient
unitaire pour des grains de dimensions finis. Le rayon critique moyen, R_,, et la

fraction solide associée, f, . (facteur de compacité), pour que les grains se
touchent est calculée géométriquement par le volume occupé des sphéres selon

I'arrangement de grains choisi. Lorsque le facteur de compacité est atteint, on
suppose que la surface effective des grains, S,, avance a la méme vitesse pour

tous les grains. Suivant les travaux de Zou, la surface effective et
I'accroissement de la fraction solide s'expriment selon les relations suivantes:

S, =4nR? - ¥() (69.)
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Afs =S,-AR-n (70.)

Le facteur de pondération de la surface effective de l'interface liquide/solide,
Y(a), varie entre 1 lorsqu'il n'y a pas d'interaction entre les grains (R<R_.)et0

lorsque la solidification est terminée ( f; = 1). Les résultats des différents calculs

effectués par Zou pour l'arrangement dense et cubique simple sont donnés ci-
aprés. Les valeurs critiques du rayon moyen et de la fraction solide sont
également données au tableau 1.5:

Tableau 1.5 Valeurs critiques pour avoir interaction entre les grains

Typedempllement o R
Cubique a faces B z
—_— 0_74 _Jz. l (71 .)
centrées (CFC) 6 8 n
Cubique simple T 1)
6= 052 (gz) (72.)

Arrangement dense (cubique a face centrée):

Tel qu'illustré a la figure 1.16, la surface effective est calculée pour quatre
situations possibles: a) les grains ne se touchent pas, b) les grains se touchent
mais le liquide intergranulaire est interconnecté, c) les sites intergranulaires
contenant les derniéres zones non solidifiées forment des fiots isolés, d) seul les
flots des sites octaédriques ne sont pas totalement solidifiés. Ainsi, les quatre

situations sont:

a) R<R_,
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Yo =1 (73.)

b) R..<RS—=R
crit — —\/3 erit

¥(ax) =1-6(1—cosa), avec cosa =R, /R (74.)

2 3
C) -J—chﬁ, <R<L J;Rm-,

24 | 12 243t~ 1
Y= 7——Arsin( - ) —cosod 6 ——Art —f— (75.)
yid 2sinat is 3tg"a—-2

_1_) -6—Art 24/3tg’a—1 76
2) = 3tg’a—2 )

AW

Figure 1.16 Projection stéréographique des grains en contact avec le liquide
pour I'empilement compact®®
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Arrangement cubique simple:

La figure 1.17 montre une projection stéréographique de l'arrangement cubique

simple. Suivant le rapport R/R_,. , on trouve:
a) R<R_,
Yo =1 (77.)
b) ch't < R < J2‘ch'[
¥(o) =1-3(1-cosa), avec cosa =R, /R (78.)
o) V2R, <R<3R,,
12 |® cosa 1
Y= Arcos| 2ctga/1- 2]- i 79.
- {3 +— rcos[ ctga4/1-ctga Arsm(ﬁsina)} (79.)

QIBIWIN |~
-t
N
&)

Figure 1.17 Projection stéréographique des grains en contact avec le liquide
pour I'empilement cubique simple®
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1.4 Modélisation de la solidification des alliages & composants multiples

Les modéles décrits précédemment ont été développés pour les alliages
binaires. Par ailleurs, la majorité des alliages commerciaux ont plusieurs
éléments en importance, d'ou la nécessité d'élargir le champs d’application de
ces modéles aux mélanges a composants multiples. Selon Wang et al.”, le
modéle de LGK (Lipton-Glicksman-Kurz)**** décrivant la vitesse de croissance
de la pointe de la dendrite peut s'étendre aux alliages a composants multiples
comme les alliages ternaires. Pour une vitesse de croissance v, donnée, la

surfusion totale AT, requise est donnée par

lor

AT,

U7

=iju-C§'I—l— ! n+£+e-lv(Pe".‘) (80.)
L L 1=(l=k;)-I(Pe.)]] R,

ou le premier terme est la contribution de la diffusion sur la surfusion pour
chacun des éléments de I'alliage, puisque le soluté est rejeté en avant du front
de solidification, le second terme correspond a la contribution de capillarité due a
la courbure de linterface solide/liquide et le dernier terme correspond a la
contribution thermique rejetée a 'extrémité de la dendrite.

Les m,; et k; sont respectivement la valeur absolue de la pente du liquidus et le
coefficient de partition du diagramme d’équilibre de la composante i. I,(Pe.)

est la fonction d'lvantsov en fonction du nombre de Péclet chimique. Ainsi, le
rayon de I'extrémité de la dendrite est donné par la relation suivante:

_ 4n>-T
Pe_ - Z 2Pe.-m;;-Cy-(1-k;)
T

R, (81.)

1—(1-k; )-1,(Pe_)

ou ¢ est 'unité thermique de la surfusion et 1 le rapport de la diffusivité définis
par
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et =— (82.)

De plus, la diffusivité thermique «,, est calculée par

K

= 83.
o) (83

alh

et le terme I,(Pe,) est la fonction d’lvantsov en fonction du nombre de Péclet
thermique défini comme étant le rapport du nombre de Péclet chimique sur 1.

Ainsi, la vitesse de croissance peut étre calculée en fonction de la surfusion
pour tous les éléments d’alliage en importance. En faisant la sommation des
termes de surfusion en négligeant les effets de courbure, on obtient le coefficient
de croissance modifié:

-1

n my(k,—1)Clp, oL
c ZF, L L,P+p_

2 | . K
1 DLJZCL,P,' ‘
j=1

(84.)

avec

AT=T,+Ym,-C, -T (85.)
f=1

ou, n est le nombre déléments dans [lalliage ayant une contribution
significative.
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Comme montré & la section 1.3.3, Rappaz et Thévoz ont proposé un modéle
pour déterminer la fraction solide interne, f,,,. des grains dendritiques €quiaxes.
Pour les alliages & composants multiples, elle doit étre calculée pour chacun des
éléments en présence®. La majorité des alliages peut étre traitée comme étant
des systémes dilués. Ainsi, Zou et Doherty ont supposé que la fraction
volumique interne totale, f...... €tait la somme des fractions internes calculée

pour chaque élément £

finur. total = Zfimerj = ZQCJ (86')
i=l =]
avec,
Rd . Vg,d . P
Q. =Pey,; °D pour une croissance spherique (87.)
Li
A-v,, ) )
Q. =Pe,,; = D = pour une croissance eutectique (88.)
Li

Lorsque les grains commencent & se toucher, débute I'étape de la maturation.
Au cours de cette étape, la relation entre la fraction volumique de solide et la
température au liquidus peut étre établie en considérant f'effet de chaque
élément de l'alliage. Pour un élément i, le changement de température, AT, est

défini comme étant m,;-AC,; ou AC,; est la différence de composition égale a

Ci—C,;. Pour un élément i, la relation entre la température et la fraction de

solide peut étre réécrit en substituant I'équation de Scheil:

T=T,-X{m, Cp; - A== )%} (89.)

i=1

ou T, estla température au liquidus de l'alliage
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Approche du diagramme d’équilibre équivalent:

A partir des travaux de Rappaz et Thévoz*, développés pour les alliages
binaires, Wang” et al. ont proposé une autre approche basée sur les
diagrammes d’équilibre de chacun des élements.

La concentration initiale en soluté équivalente est traitée comme étant la somme
des concentrations pour tous les éléments d'alliage présents”. Ainsi, on trouve

C, = Zc; (90.)
En négligeant les effets d’interaction entre les éléments, Cornelissen™ a suggeré

une procédure pour déterminer les lignes du solidus et du liquidus non a
I’équilibre. Ces équations s’expriment de la fagon suivante:

- m.:C, 91.)
ot Ty =T, - (my,[k)Cy; (92.)

La pente du liquidus équivalente, i, , et le coefficient de partition équivalent, k,
pour 'alliage, sont calculés par 'intermédiaire d'une valeur moyenne pondérée*”:

(my;-Cy)
7, =2 gc, (93)
_ Y (k;-my;-Cl)
t F= 94.
© Z(mL.x C‘ ( )

d’ou I'équation de Scheil modifiée:
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1.5 Alliages hypoeutectiques

D'autres modeéles ont été considérés afin de prendre en compte le
comportement hypoeutectique d'une fonte grise. Dans le cas de la solidification
d'une fonte hypoeutectique, (i.e. une fonte ayant une composition initiale
inférieure & la composition eutectique) il y aura formation d‘une phase primaire
austénitique a la température du liquidus. La plupart des alliages commerciaux
de fonte grise sont hypoeutectiques et débutent par la précipitation d'une
structure dendritique au sein du liquide. La fraction solide, f,., associée a la

formation de la phase austénitique est donnée par la régle du levier™.

Jos =777 (95.)

ou k est le rapport entre la pente de la courbe du liquidus et celle du solidus, T,
est le point d'intersection entre ces deux mémes courbes, et T, la température
du liquidus.

Heine® a pu établir certaines corrélations entre ces paramétres et un diagramme
d'équilibre ternaire. De cette fagon, on peut traiter les fontes comme étant des

alliages pseudo-binaires.

Les paramétres pseudo-binaires sont exprimés selon les relations suivantes:

T,(°C)=15690-973(CS +025CS ) (96.)

T,(°C)=15284—-1779(C{ +018C;’ ) (97.)

T,(°C)=16180-150332-C;’ (98.)
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Cs 210-02165C) (99)
C, 426-03167-C; ]

La température d'équilibre eutectique, tenant compte de l'alliage ternaire Fe-C-Si
est donnée par la relation

T[CT(f5 )| = T[T = 0]+ mi -CE( £5) (100.)

et la composition du silicium par
Ci(fs)=Cl1— fg )i’ (101.)

ou, T, [C‘f" = O] est la température eutectique pour une concentration nulle de Si

(alliage binaire) et m}' la pente de la vallée eutectique.

Glover et al® ont également trouvé une relation exprimant la température
eutectique en fonction de la composition initiale de l'alliage. Cette relation est
plus simple a utiliser du fait qu'elle n'est pas fonction de paramétres tirés du

diagramme de phase. D'ou,
T.(°C)=113506+1389-C5 —2.05-C5*

Finalement, la fraction solide totale s'exprime comme étant la somme de la

fraction solide austénitique et eutectique.

fszfau:+feut (102')

La figure 3.5 montre I'évolution de la microstructure a différentes étapes de la
solidification. Au début, il y a formation de germes austénitiques a partir de la
phase liquide. Ensuite, ces germes croissent en dendrites jusqu'au moment ou
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la température atteint la température eutectique. A ce point, la germination
eutectique débute et continue ainsi jusqu'au maximum de la surfusion.
Finalement, la croissance et 'empiétement des grains se poursuivent jusqu'a la
fin de la solidification.

gemination
austénitique

croissance
austénitique

g croissance et
empiétement

Ve
9 findela
~ solidification
)
]
S
40
S
O
(OR
&
()]
'_
germmination
eutectique

germination croissance
et croissance libre
>
Temps (s)

Figure 1.18 Evolution de la microstructure d'une fonte grise hypoeutectique
pendant la solidification
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1.6 Prédiction des propriétés mécaniques

Un des objectifs de la modélisation microstructurale est de prédire les propriétés
mécaniques locales dans une piéce moulée. Il est possible de déterminer la
contrainte ultime, dans les fontes grises, en utilisant le critére de rupture de

Griffith sous la forme®':

K, (103.)

Surrme =

max

ol, K, est une constante déterminée a partir de tests de rupture normalisés et
est égal a2 146.7 MPaJ/m pour un fonte contenant environ 2% de Si et entre 3.1
et 3.5% de C. ¢, représente la longueur maximale d'une lamelle eutectique a

l'intérieur du grain.

En supposant que les lamelles eutectiques ne dépassent pas les frontiéres du
grain, ¢, peut étre calculé numériquement par le rayon maximum de grain, R, .

Les données présentées par Bates ont également montré que la limite
d'élasticité, o,,,, ¢étaient approximativement 0.8 fois la contrainte ultime. De

plus, Goettsch® et al. ont montré que la longueur maximale des lamelles était
75-95% de celle du rayon maximum. C'est-a-dire,

Cmax = 085X R,
(104.)
Finalement, Bates donne une relation entre la contrainte ultime, le carbone

équivalent et la dureté Brinell:

BHN =0.0284- 6 e - €xp(08228* CE ) (105.)
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avec
CSi P
—CC 420 L 70
CE=Cf+——+ (106.)

1.7 Synthése des modéles décrivant la cinétique de transformation

Comme démontré précédemment, la cinétique de transformation des phases se
présente a quatre niveaux: la germination des nouveaux grains, la croissance
de I'enveloppe du grain, la diffusion du soluté en avant du front de solidification

et I'empiétement des grains un sur [‘autre.

Les modéles d'Oldfield et de Turnbull sont trés facile a implanter mais la prise en

compte de la densité initiales de sites de germination, n,, est nécessaire afin

d'assurer qu'il n'y a pas plus de germes formés que de sites a leur disposition.
Le modele de germination instantanée de Kanetkar et Stefanescu est applicable
seulement pour les cas ou la surfusion est trés faible ce qui n'est pas toujours le
cas. Finalement, Thévoz et al. ont exprimé le taux de germination selon une
distribution Gaussienne en faisant I'hnypothéses que la germination se produit sur
un grand nombre de sites. Ce modéle est trés réaliste puisque de nombreux
inoculants peuvent favoriser la formation de germes et il est trés facile de
caractériser les parameétres de ce modeéle.

La formulation de la vitesse de croissance est pratiquement toujours [a méme.
C'est-a-dire, la cinétique de croissance s'exprime en fonction de la surfusion par
un polynéme du deuxiéme ou du troisiéme degré (excepté pour les fontes a
graphites nodulaires). Les coefficients de croissance sont déterminés a partir de
bilan de masse effectué a la pointe de la dendrite ou a la frontiére du grain pour
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les structures eutectiques. Selon la prise en compte des contributions de la
surfusion, l'expression du coefficient devient plus complexe. Regle génerale, la
contribution de la surfusion du soluté est la plus importante.

Pour les structures dendritiques, !'interaction des grains est prises en compte a
travers la formulation de la couche limite en soluté autours du grain ce qui n'est
pas le cas pour le développement des structures équiaxes eutectiques. Dans ce
cas, un modéle d'empiétement distinct doit étre considéré. De plus, la fraction
interne de liquide dans le grain est nulle pour les structures eutectiques puisque
le grain est toujours complétement solide. Le premier modele exprimé par Zou,
selon lequel les grains peuvent s'organiser pour former un arrangement cubique
simple, est le plus approprié. Le modéle d'Avrami ne considére pas la mobilité
des grains et ia fraction solide finaie n'est pas nécessairement égale a i'unite. Le
deuxiéme modéle de Zou (arrangement compact) surestime l'interaction entre
les grains puisque en pratique la compacité de la structure des grains n'atteindra

pas 74% a cause des différents impuretés dans l'alliage.
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CHAPITRE I MODELISATION MACROSCOPIQUE DU TRANSFERT DE
CHALEUR

2.1 Hypothéses et principes fondamentaux

Dans cette section les principes de base de la conservation d'énergie et les
hypothéses simplificatrices seront abordés.

A I'échelle macroscopique, c'est-a-dire a I'échelle du procédé, la solidification du
métal est premiérement contrélée par la diffusion de chaleur et dans certains
cas par la convection dans le liquide. La modélisation macroscopique permet de
modéliser les profils de température a différents moments lors de la

Dans plusieurs procédés de solidification comme dans les procédés de
moulage, la phase solide demeure fixée dans l'espace. Cependant, dans
d'autres procédés, (coulée continue, soudage, traitement au laser ...) la phase
solide peut étre transportée selon une vitesse connue, vg;. Dans ce chapitre et
les suivants, seuls les principes reliés aux procédés de moulage conventionnel
seront énoncés. On supposera alors une vitesse de la phase solide nulle.

Pour simplifier le probléme, les effets convectifs thermiques et reliés au
mouvement du soluté seront négligés dans le liquide. De plus, les propriétés
physiques des matériaux en présence, en particulier la densité, la conductivité
thermique et la chaleur spécifique, seront supposées indépendantes de la
température. Finalement, aucune résistance thermique a l'interface piéce/moule
ne sera considérée. Sous ces conditions, I'expression du bilan énergétique
s'énonce de la fagon suivante:

V-[K(T)VT(%,t)]=pH[T(%,t)] dans Q (107.)
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ou I'enthalpie massique, H, est définit par
— T —— -
H[T(%,0)]= | C,T(Zt)dT+ L(1- £,[T(%,1)]) (108.)

L'expression (97.) est résolue pour toutes températures T(X,r) sur le domaine

Q dans le temps r a partir des conditions initiales. Pour différentes raisons
reliées a [l'analyse mathématique et aux méthodes numériques, -cette
formulation, dite enthalpique, peut étre exprimée différemment. En appliquant la
dérivée en chaine sur le terme transitoire H[T(%,z)], on obtient une formulation
ou la température seule apparait explicitement comme inconnue. Cette
formulation est appelée chaleur spécifique équivalente (ou apparente).

Ainsi,
QH AT s , _ T
‘a—T'E—Cp(T) 3 (109.)
avec
of. |T(%,t
C;(T)=(C,,—L—f[%i]) (110.)
on trouve
V- [kVT(%,t)]=pCi(T)T(X,t) (111)

Dans les méthodes de modélisation macroscopiques traditionnelles, les relations
entre f(T),C,(T )er H(T) peuvent étre déterminées a partir de mesures sur un

appareil de type DTA (Differential Thermal Analyser) ou a partir de modéles de
microségrégation proposés par Scheil, Brody ou Flemings (voir section 1.2). Le
choix de la formulation dépend de la variable dépendante considérée dans
I'équation de conservation d'énergie. Dans la formulation chaleur spécifique
équivalente, la température est la variable dépendante alors que dans
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I'approche enthalpique, c'est I'enthalpie qui est la variable
dépendanteb.51,52.53,56,

Finalement, lorsqu'on développe la formulation enthalpique en isolant le terme
de solidification en un terme source distinct on obtient la formulation chaleur
latente également appelée formulation du terme source.

Or,

H[T(%,:)]=pC, -%;—pL-—afs—[g({ﬂ (112.)
d'ou

V-[xVT(%,1)] =pC,T(%,t)-Q (113.)
avec

Q= pLM (114.)

ot

0, le terme source, représente la chaleur latente de fusion libérée pendant la

solidification.

et

oT(x,t)
ot

(115.)

Tel quiillustré a la figure 2.1, il existe deux techniques de résolutions des
équations macroscopiques afin de modéliser le changement de phase dans un
procédé de solidification 5.51.52.53:
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1) Méthode a deux domaines ("Front tracking method")

2) Méthode a un seul domaine ("Averaging method")

olution & deux domaines; (b) Solution a un

v
o}

la solidification® (a

domaine

L'approche a deux domaines est principalement utilisée afin de modéliser la
solidification d'une substance pure sans intervalle de solidification. Ainsi, le
changement de phase se produit selon une température de transformation bien
définit et i'avancement de l'isotherme peut étre suivit. Dans ce cas, les phases
solide et le liquide sont considérés comme étant deux domaines distincts pour
lesquels on applique les équations linéaires de conservation de masse et
d'énergie. Le changement de phase est modélisé a l'interface par une condition
limite et de continuité et en générale O, et O, =0. Les équations différentielles,

basées sur la méthode chaleur spécifique sont ci-bas présentées. L'équation de
conservation d'énergie pour la phase solide est donnée par2.51.52.54.55;

p,C, (3T [ot)=V-(x,VT* )+ 0, (116.)
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et pour la phase liquide, par:
0.C, (T [3r)=V - (x VT )+ 0, (117.)

A linterface solide/liquide, le changement de phase se produit a la tempeérature
de fusion du métal, T, . On a alors les phases solide et liquide séparées par une

interface définie par les conditions suivantes:

Deux conditions doivent aussi étre satisfaites a l'interface.

e Premiérement, la température a l'interface solide/liquide doit étre continue,
égaled T,, T)=T:;

e Le bilan d'énergie doit étre satisfait a l'interface.

A noter que cette technique présente certaines difficultés comme par exemple le
traitement de I'équation d'énergie de linterface lorsque les interfaces sont
multiples ou oscillantes.

L'approche a un domaine est principalement utilisée afin de modéliser la
solidification des alliages ayant un intervalle de solidification, alliages typiques de
fonderie. Les phases solide et liquide sont ici considérées comme faisant partie
du méme domaine. Pour cette approche, la formulation mathématique est
obtenue a partir de la formulation faible qui, implicitement contient l'information
pour traiter les fronts de solidification. Selon la méthode choisie, les expressions
mathématiques sont exprimées directement selon les équations (107.), (111.) ou
(113.).

Lorsqu'on considére la convection dans le liquide, un terme de transport doit étre
ajouté a I'équation de conservation énergétique. Ce qui donne:

V-[kVT(%,t)|-pv( %t )VH(%,t)=pH(Z,1) (118.)
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ou, v(x,t) est déduit des équations de Navier-Stokes.

2.2 Conditions aux frontiéres

Les conditions aux frontiéres sont généralement de trois types>56.57.
(1) la température est spécifiée a la frontiére (Condition de Dirichlet);
(2) un flux de chaleur imposé a la frontiére (Condition de Neumann)

(3) généralement, on utilise un troisiéme type de conditions limites qui exprime la
résistance thermique a l'interface avec un coefficient de transfert de chaleur
(Condition de Cauchy):

dr
QConvz—kdx =hc(T-T:xmb) (119')

x= frontiére
Ou h, est le coefficient de transfert de chaleur a l'interface et 7, la température

ambiante.

2.3 Méthode numérique

Dans ce mémoire, le logiciel CastSol, développé a l'Institut des matériaux
industriels, sera utilisé pour résoudre le probiéme de transfert de chaleur au
niveau macroscopique. Ce logiciel utilise la méthode des éléments finis (MEF).
Cette méthode est de- plus en plus populaire pour une bonne raison.
Contrairement a la méthode des différences finis (MDF), les éléments sont en
mesure d'épouser avec une trés grande précision les formes complexes d'une
piece. La MEF est beaucoup plus souple en matiére de discrétisation spatiale
car elle permet d'utiliser des éléments plus variés comme des triangles ou des
quadrangles (2D) et des tétraédres ou des hexaédres (3D). Les principales
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étapes de la méthode des éléements finis sont présentées aux paragraphes

suivants:

1 - Définition du probléme au sens fort

pcpa—f=v-(KVT)+pq' dans Qx10, T (120.)
avec T=T7T(x) sur I x]O, T[ (121.)
Kg—:=hc(T—nm) sur T, x]0, T[ (122.)
T=T(%0)ar=0. (123.)

ou Q est le domaine d'application fixé sur R* ouR?®, I sont les surfaces ol les

conditions aux limites sont imposées, T est le temps final et n une direction
normale.

2 - Formulation au sens faible

La formulation variationnelle est obtenue pour chaque élément en multipliant
I'équation (109.) par une fonction test w et en intégrant les termes du second

ordre par partie®.
Soit 9={T e H}(Q) : T=0 dans & T=0surl}}, (124.)

Trouver T e © tel que

oT o
LpCp —t-wdi+£kVT-Vwcﬁc‘=quw dx+jrchc(T—Y;)W(E vV wed. (125.)
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3. Discrétisation spatiale et temporelle

En choisissant un sous-espace % < H;(Q) et en supposant que le champ de

température est exprimé comme une combinaison linéaire de la variable
dépendante et d'un ensemble de fonctions d'interpolation ¢,(x) tel que

T'(%:)= 2 T(1) (%) et (126.)
or T -1 .
S =T avec T _Ei',ff-cp,. (127.)

L'équation (126.) représente I'approximation spatiale des variables T*(%,r) pour
un temps . Alors, le probléme variationnel discret revient a trouver 7, < 8* tel
que

n n-1

0=j[KVT" Vw"}z;+jpcp-T—_——- wdx — quw”dx §h (T" -T,,, W'ds
Q Q

C

At
vV w" e 9. (128))

La i*“ équation différentielle du modéle par éléments finis est obtenue en

substituant w=¢; et en remplagant dans I'équation (115.).

n—1

O=|:J'Q¢KV¢,.V¢J.(EE] {T"}+fpp LT T

—L,c PO %~ $h(T" = Ty J0,05

(129.)
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I[%‘qu)i +xV9, 'V¢j]df {Tln} = {i[%q)j@ﬂ}”-[ +pQ¢jF}

(130.)
+$h (T —T,,, J0,d5
r‘
Avec,
K}, = [, xVo.v,d% (131.)
M _Pij' O.0.d% (132)
WO Ap e, T ;
bc" = §r‘ h(T"-T,, s (133.)
g} = |, pdo,d (134.)
Enfin, I'équation (113.) devient
(Ml + K8} T7 = Mb T + 08 +bct (135.)

Afin de résoudre numériquement les systémes d'équations données a la section
précédente, il est nécessaire d'écrire les équations d'échange de chaleur sous la
forme matricielle. Pour la formulation du terme source, on a

[MKT" -1} + [K(D[{T"} = [0] + {bc} (136.)

Cette derniére formulation sera utilisée lors du couplage de l'équation d'énergie
décrivant le transfert de chaleur aux modéles microscopiques. O,

[k(T)]: matrice de conductibilité

[M]: matrice de masse
{T}: vecteur de la température et de I'enthalpie pour tous les noeuds
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[o]: matrice de la chaleur libérée pour tous les noeuds
{bc}: vecteur correspondant aux conditions frontiéres

Comme illustré a la figure 2.2, la courbe de l'enthalpie en fonction de la
température montre une discontinuité a l'eutectique pour un alliage et au point
de fusion pour une substance pure. La méthode enthalpique peut résoudre ce
probléme en considérant 'enthalpie comme étant la variable dépendante plutét

que la température.

Dans la méthode chaleur spécifique équivalente, la discontinuité de la courbe
C:(T), présentée a la figure 2.2 peut étre atténuée dans les calculs numériques
en altérant la courbe de f;. Cependant, il est difficile d'assurer la conservation

de i‘énergie en utilisant cette méthode. Les meéihodes enihaipique et chaieur
latente, méme si elles sont plus difficiles a implanter, assurent la conservation de
I'énergie. C'est pour cette raison qu'elles sont généralement préférées.

$)
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o
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S— ! —_
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©
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(6]
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Figure 2.2 Relation entre la chaleur spécifique équivalente, I'enthalpie volumique
et la température pour le cas d'un alliage binaire Al - Si*
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CHAPITRE Il MODELISATION MICROSCOPIQUE DES STRUCTURES
EQUIAXES

Ce chapitre expose les modéles qui seront utilisés pour décrire tout le processus
de la solidification équiaxe pour les structures dendritiques et eutectiques. Le
couplage utilisé pour modéliser la partie macroscopique est du type chaleur
latente. Les différentes étapes du couplage micro/macroscopique incluant les
organigrammes montrant les étapes du processus sont également présentées
aux figures 3.2, 3.3 et 3.4. Cependant, seulement la solidification eutectique sera
abordée aux chapitres subséquents.

3.1 Processus complet de la solidification équiaxe

La revue bibliographique présentée au chapitre 1 a permis de constater qu'un
certain nombre de travaux ont été réalisés pour modéliser la solidification des
structures équiaxes. Bien que la transformation des grains eutectiques équiaxes
est assez bien définie dans la littérature, en particulier pour les fontes, trés peu
de travaux ont fait 'objet de la modélisation dendritique équiaxe. Les modéles
qui seront utilisés pour décrire la cinétique de transformation des structures
dendritiques sont basés sur les principes de croissance, de germination et de
diffusion du soluté tels que développés par Thévoz et Rappaz. Dans ces
modéles, on suppose que tous les grains ont une taille, une température et une
fraction interne identiques a l'intérieur d'un méme élément du maillage.

Afin d'évaluer le terme source de I'équation (113.), I'évolution de la fraction
solide a lintérieur d'un élément de volume, pour un temps : pendant la
solidification équiaxe, est donnée par I'équation suivante:

t

F5(2)= [A(T)-$ TR (T,1)- frur(T.0)- F( fs )t (137.)

0

d'ou la dérivée par rapport au temps,
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d
-({Ts=ﬁ(‘t)-%ﬂR3(‘C.t)-f.-m(’C,t)-F(fs)+
. 5 OR(1,T
Jrce)-anR(n.0) T o (n)- FUfs ) (138.)
0o
+jﬁ(r)~%w3(r,t)-%"%c'—tl-nfs)-dx
0

Il est & noter que la fraction interne du grain, f,..(T.t), est égale a l'unité pour
les structures eutectiques et que le facteur d'empiétement F(f;) est pris en

compte dans le modéle de croissance de Thévoz et Rappaz. De plus, puisque la
contribution du premier terme de [I'équation (138.) (correspondant a
['accroissement de la fraction solide pendant la germination) est trés faible, ce

dernier sera négligé.

Or, la densité de grains et la vitesse de croissance sont données par

n@) = [A(1)-dt (139.)
]
JdR(z,7T)
et — —=v, (1) (140.)

En définissant les termes:

R fner = fn(t) RY1,0) fru(t, )t (141.)

n(t)

. dﬁnter(trt) 'd’t

- (142.)

R3 dfmler ___L) jn('t)-R3(t,"C)
0

En remplagant les équations (141.) et (142.) dans (138.) et en supposant que la
fraction interne de solide ne dépend pas de la taille des grains, on obtient:
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%=n(t)-[4n-Rz-f.-,.m'Vg(t)+%1t-R3-fif‘;"ti]-l’(fs) (143.)
On constate que la variation de la fraction solide est due d'une part a la
croissance des grains et d'autre part a la variation de la fraction interne de
solide. Le calcul de la fraction solide exige de conserver en mémoire, a chaque
temps r, le profil de la taille des grains a travers le maillage, le moment ou les
grains ont germé et de calculer la fraction interne de solide associée. Pour

simplifier la notation, la taille moyenne de grain R sera dénotée R, .

Pour les structures eutectiques, on aura:

d .

L2 ooy fam R0, ) FUD (144)
Pour les structures dendritiques, on aura:

de 3 3 d.finer

—;=n(t)‘|:41t-Rg (£) Finer " Vg(t)+5T-R, 7;‘ (145.)

Pour un pas de temps macroscopique, Az, les principales étapes du calcul sont

présentées ci-aprés. De plus, les organigrammes illustrant chacune des étapes
du calcul sont également donnés a la figure 3.2 pour modéliser la partie
macroscopique de la solidification équiaxe et aux figures 3.3 et 3.4 pour
modéliser la partie microscopique de la solidification équiaxe dendritique et
eutectique. Dans ces algorithmes, la formulation du terme source a été utilisée.

Une fois les conditions initiales, les propriétés physiques des matériaux en
présence et les conditions aux limites spécifiées, le calcul macroscopique
débute selon la formulation variationnelle donnée aux sections 2.4 et 2.5. La
température moyenne associée a chacun des éléments de volume du maillage
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est ensuite calculée a partir des sommets. Lorsque la température est connue,
c'est-a-dire au temps ¢, on débute une boucle sur les éléments pour le calcul
microscopique. Selon la structure de solidification, les tests suivants sont

effectués:

e pour les alliages dendritiques, lorsque la température moyenne de
I'élément est dans lintervalle de solidification, T, <T<T,, il y a
changement de phase et la solidification débute, sinon le terme source de
I'équation d'énergie est nul. Par la suite, si la croissance est terminée, on
passe aux calculs de cinétique de transformation. Cependant, si f, <1, on

applique ['équation de Scheil pour le liquide interdendritique restant en
supposant qu'il n'y a pas de diffusion du soluté dans la phase solide.

o pour les alliages de composition eutectique, si la température moyenne de
I'élément est inférieure ou égale a la température eutectique, T<T,, et que

la solidification n'est pas terminée, f; <1, les calculs microscopiques

débutent. Sinon, il n'y a pas de changement de phase et la variation de la

fraction solide est nulle.

Lors du calcul microscopique, il est nécessaire d'imposer un petit pas de temps
pendant tout le calcul ou bien de définir un nouveau processus de calcul a deux
pas temps (voir figure 3.1). En effet, si I'on veut décrire adéquatement la
variation de la fraction solide pendant la transformation de phase (en particulier
pendant la germination), il faut avoir un nombre de pas de temps suffisant
d'autant plus que la transformation se produit sur une courte durée. Lors du
couplage micro/macroscopique, Thévoz affirme qu'il est nécessaire d'utiliser au
minimum 50 & 100 pas de temps microscopiques, &r, pour obtenir des

surfusions et des tailles de grains consistantes. L'utilisation de la méthode
chaleur latente rend difficile I'application de ce processus car le temps est indexé
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a travers le calcul macroscopique. Par contre, il est possible de contourner en
partie ce probléme. Lorsque la majorité des noeuds commence a se solidifier
alors, on relance un nouveau calcul avec un pas de temps nettement plus petit.

A
i : ; ; H : ; ; !

St(micro) e
: ' ' R : : f i i : .
i . j

Température

|
|
|
|
l
|
|

i
. . :
! i i H i

| ; !

!
:
]
}
|
!

N B R
Temps
Figure 3.1 Processus de calcul a deux pas temps

La structure des organigrammes illustrée aux figures 3.3 et 3.4 est sensiblement
la méme dans les deux cas. Les principales différences proviennent des
caractéristiques propres de la solidification dendritique comme la prise en
compte de la couche limite autour du grain et de la fraction interne de liquide. De
plus dans la modélisation eutectique, les modéles d'empiétement sont traites
séparément contrairement & la modélisation dendritique ou l'empiétement est
considéré a l'intérieur de la couche limite.

Une fois les températures aux noeuds obtenues, la fraction solide est calculée
explicitement a partir des surfusions & l'instant ¢. Le modéle de germination qui
sera utilisé pour la modélisation est celui de Thévoz et al2324. Ce modéle est
trés facile a implanter puisqu'il ne dépend que de la surfusion. Les parametres
n,, AT, et AT, sont beaucoup plus simples a déterminer que ceux des autres
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modéles décrits au chapitre 1 (K,, K,, fonct(8) et n,) et les résultats
concordent bien avec les observations expérimentales. Puisque la densité de
grains est calculée seulement si la température est connue, le calcul de n est
décalé d'un pas en arriére dans le temps. La densité de grains en fonction de la

surfusion est donnée par

AT ’ 2

ny (AT’ — AT, )>
L - ’ 146.
n(AT) TomiT, !expl: AT }d(AT) (146.)

[+

Lorsque la variation du taux de germination, dn/d(AT), est non nulle, le rayon du

grain est mis & jour afin de conserver la fraction solide. (on néglige ainsi le
volume des nouveaux germes formés). Ainsi, le rayon moyen est donné par

n(t —At)

e (147.)

R (1) =R} (1)

Une fois les grains germés, le rayon du grain est recalculé en fonction de la

nouvelle vitesse de croissance, v, avec l'équation suivante:

R, (t+An)=R; (1) +v, ()-8t (148.)

Finalement, lorsque la variation de la fraction solide, dfs/dr, est trouvée, le
terme source de I'équation d'énergie (113.) est mis & jour.

7)
Open = L2 (149)
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Figure 3.3 Organigramme de la modélisation microscopique pour les structures

équiaxes eutectiques
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CHAPITRE IV ANALYSE DES RESULTATS ET DISCUSSION

Dans ce chapitre, les résultats de la modélisation équiaxe eutectique effectuée
sur trois cas tests sont présentés et comparés avec des résultats obtenus par
d'autres auteurs. Les propriétés thermiques utilisées sont données a 'annexe A.

Dans un premier temps, les résultats de la solidification effectuée sur un barreau
monodimensionnel seront montrés. L'objectif de ce calcul était d'imposer des
conditions de refroidissement permettant de Vvisualiser les principaux
phénoménes microstructuraux a partir d'une courbe typique de refroidissement.

- o~ o~

Par ia suite, ies résuiials de ia i'analyse de ia soidiication a'u
monodimensionnel seront présentés et comparés avec ceux obtenus par un
autre auteur et finalement une troisieme étude effectuée sur une piéce
comportant une série de cylindres différents (solidification étagée) sera mis en
évidence. Les alliages utilisés sont respectivement un alliage eutectique dans le
premier cas et deux alliages hypoeutectiques non innoculés dans les deux
autres cas. Leur composition est présentée au tableau 4.1. La composition
initiale de la fonte est nécessaire afin de déterminer les paramétres pseudo-

binaires tels que décrit au chapitre 1.

Tableau 4.1 Composition des alliages utilisés pour les calculs®™*®

solidification | C(% pds)-_Si (% pds). P (%pds): S(%pds). Mn (% pds)"
d'un barreau 3.84 0.13 0.051 - -

d'un lingot 3.0 2.5 0.017 0.008 0.57
étagée 3.25 2.21 0.020 0.070 0.58
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4.1 Barreau monodimensionnel

L'analyse effectuée sur le barreau monodimensionnel a pour but de montrer
clairement 'aspect des courbes typiques de refroidissement (et des paramétres
associés) obtenues lors de la solidification d'une alliage de morphologie équiaxe
et non pas dans le but d'obtenir des résultats comportant une trés grande
précision. Pour cette raison, un barreau de 100 mm de longueur et 50 mm de
largeur a été maillé avec seulement 12 éléments. Un coefficient de convection
de 1.67E-04 W/mm*C et une température de référence de 25°C ont été
imposés sur une des extrémités permettant d'obtenir des résultats typiques
d'une solidification a I'équilibre. Les figures 4.1 a 4.3 montrent quelques
paramétres microstructuraux prédits pendant le calcul. Par exemple, sur la figure

4.1, on peui suivie 'évolution de la fraction solide, fs(ij, de

croissance, v, (r) ainsi que de la taille du grain eutectique, R, . Une fois que les
grains ont commencé a germer, la croissance est trés rapide, la vitesse atteint
un maximum et la fraction solide augmente rapidement. La chaleur générée,
pendant le changement de phase arréte la germination et diminue la vitesse de
croissance jusqu'a une valeur critique de rayon, R, , ol la vitesse recommence
a monter a cause de l'interaction entre les grains et la diminution de la surface

effective entourant le grain.
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Figure 4.1 Prédiction de quelques paramétres microstructuraux: temperature

avec surfusion et recalescence, taille de grain, fraction solide et

vitesse de croissance (x = 75 mm)

Les figures 4.2 et 4.3 montrent la variation de la température globale,

de la

température d'équilibre eutectique, T[CS'( f; )] et de la concentration en silicium

de l'alliage ternaire Fe-C-Si, C; (t) et finalement la variation de la fraction solide

en fonction de la température. Sur cette derniére figure, l'effet de la surfusion

maximale est assez évident sur la fraction solide.

Vitesse de croissance (mm/s)
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Figure 4.2 Prédiction de queiques parameéires miCrosiructuraux: leémperature
avec surfusion et recalescence, la température d'équilibre eutectique
et la concentration en silicium du liquide a l'interface (x = 75 mm)
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Figure 4.3 Prédiction de quelques paramétres microstructuraux: fraction solide

en fonction de la température (x = 75 mm)



80

Afin d'observer linfluence du modéle d'empiétement sur les courbes de
refroidissement, différents modéles ont été comparés: l'empiétement cubique
simple, le modéle d'Avrami (1- f; ) et un modéle d'Avrami modifié ((1- f; )).
La figure 4.4 montre que les modéles peuvent atténuer considérablement les
courbes de refroidissement. A ce stade, il est assez difficile d'affirmer avec
certitude lequel de ces modéles donne de meilleurs résultats. Pour ce faire, il
faudra tester davantage les différents facteurs d'atténuation avec des piéces

plus complexes.

Pas d'intéraction entre les grains
1160 + — — Empilement cubique simple
—-— Avrami
Avrarmi modiieé
8 1150 -
o
=
o
o
£
5 1140 A
|._
1130 -
T T 4 ] ] H 1 1 T T ] T T T 13 1 T i ] 1 T 1 ] ] T T 1 T T 1 I 1
600 650 700 750 800 850 900

Temps (s)

Figure 4.4 Modéles d'empiétement de grain
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4.2 Solidification d'un lingot

Dans cette section, les résultats numériques de la solidification d'un lingot
monodimensionnel seront comparés aux résultats obtenus par Zou®. Pour fin de
comparaison, la géométrie, les conditions frontiéres ainsi que les propriétés
utilisées seront les mémes. Sur le lingot, (voir figure 4.5) d'un cbté un coefficient
de convection simule l'effet d'un refroidisseur de cuivre refroidi a I'eau et de
I'autre coté, une condition de rayonnement typique des fontes. De cette fagon, le
flux thermique sera fonction d'une seule direction. Le maillage utilisé comporte
3002 éléments tétrahédriques linéaires et 720 noeuds. La température de
coulée était de 1350°C.

nnement

Figure 4.5 Géométrie du cylindre monodimensionnel (Longueur = 120 mm,
Diamétre = 50 mm)

La figure 4.6 montre ['évolution dans le temps des conditions aux limites
imposées pour le calcul. On remarque que le flux diminue trés fortement prés du
refroidisseur dés le début de la solidification. Ce comportement est expliqué par
le décollement du métal sur le moule lors de la solidification. Le flux de chaleur

associé au rayonnement a été calculé a partir de I'équation suivante:
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Graa =—Csp-€-[T(21)* =T, | (150.)
Avec

G =56705x10° W/m?°C*, ¢ =035et T, , =25°C

La caractérisation de l'alliage Fe-C-Si a été effectuée par Zou™ au laboratoire de
I'Ecole Polytechnique Fédérale de Lausanne. Les paramétres de cinétique de

solidification caractérisés sont:

e les paramétres de germination du modéle de Rappaz et Thévoz:

AT, =300°C, AT, =50°C, n,=01050x10"/m> requis par ['‘équation

T (AT’ -AT, )
(146.), n(AI):—J%-jexp[( > ATzN) ]d(AT')

0 G

e le coefficient de croissance p, =50°C-s¥? /mm¥ requis par I'équation (31.),

v, = oR = u,AT?,

ot
Les courbes de refroidissement calculées numériquement, selon les modéles
micro/macroscopiques présentés au chapitre lil, sont montrées a la figure 4.7.
Ces courbes ont été superposées aux résultats expérimentaux obtenus par Zou
pour différentes positions du refroidisseur de cuivre (10, 20, 40, 60, 80 et 100

mm).
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Au niveau macroscopique, les températures prédites sont trés proches des
courbes expérimentales et les temps de solidification sont sensiblement les
mémes. On remarque par contre une surestimation des profils thermiques au-
dessus de l'eutectique (1154°C). Zou a obtenu la méme variation au début du
calcul, selon lui, ce phénoméne est associé & la perte de chaleur durant I'étape
de l'écoulement dans la cavité. En regardant de prés, on voit bien que les
températures mesurées sont légérement inférieures au temps r = 0s. De plus, la
convection dans la phase liquide n'a pas été prise en compte. On observe
également un léger détachement de la courbe a 100mm vers la fin de la
solidification par rapport aux données expérimentales. Ces écarts, aux
extrémités sont probablement attribués & des conditions frontiéres mal posées.
Par la suite, I'effet est atténuer dans la masse. Il est a noter que la modélisation
purement macroscopique aurait donnée des discontinuités marquées au
voisinage du début et de la fin de la solidification. De plus, toute la
transformation se serait produite & la température eutectique sans montrer de

surfusion ni de recalescence.

Au niveau microscopique, & cause des conditions de refroidissement, 'effet de la
formation de la phase primaire n'est visible que faiblement pour les températures
situées a 80 et 100 mm. Numériquement, compte tenu des conditions aux
limites, ce comportement n'‘est pas apparent.

En comparant les résultats de rayon et de densité de grain (voir les figures 4.8 et
4.9 respectivement) avec ceux calculés numériquement et expérimentalement
par Zou, on constate que les modéles donnent des résultats similaires.
Cependant, Zou ne tient pas compte de I'aspect hypoeutectique ternaire Fe-C-
Si. Comme pour les courbes de refroidissement, on remarque une différence au
niveau des valeurs obtenues & 100 mm du refroidisseur d'ot I'hypothése d'une
condition a la frontiére biaisée. De plus, les résultats de Zou peuvent comporter
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certaines erreurs expérimentales. Les propriétés mécaniques prédites sont
montrées a la figure 4.10 pour différentes distances du refroidisseur. Comme on
pouvait s'y attendre, lorsque les taux de refroidissement sont faibles, les tailles
de grains sont plus importantes et les propriétés mécaniques sont d'autant

inférieures.
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2.00 —e— Numérique (Bergeron)
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Figure 4.8 Comparaison des résultats - rayon de grain
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4.2 Cylindres muitiples - solidification étagée

Dans cette section, les résultats numériques obtenus a partir d'une piéce moulée
au sable comportant plusieurs cylindres de diamétres différents seront présentés
(les dimensions sont données a la figure 4.11 et les maillages initiaux aux
figures 4.12 et 4.13. Dans le but de comparer les résultats de l'analyse de la
solidification avec ceux de Goettsch®, un probléme bidimensionnel a été

considéré.
< 360.0
250 180 128 €. 3¢ T
L B I N
. 1 e« | 2 e 3 e 4 e § 200.0
v
222 | |
Tk 306.6 )

Figure 4.11 Dimensions des composantes piéce-moule pour la solidification

étagée

Dans cet exemple, on a utilisé un programme afin de raffiner localement le
maillage et ainsi éviter les phénoménes de rebondissements tels que décrits
dans cette section. La méthode de découpage des éléments tétrahédriques
consiste a diviser chacune des arétes d'un élément. De cette fagon, 8 nouveaux
éléments seront créés. Deux calculs ont été effectués a partir de maillages
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différents: le premier est un maillage grossier afin de déterminer la sensibilité

a la taille des éléments et le

Figure 4.12 Maillage de la piéce en fonte avant le découpage

‘ Figure 4.13 Maillage du moule en sable avant le découpage
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deuxiéme est un maillage découpé au niveau de la piéce en fonte dans le but
d'accroitre le nombre d'éléments dans I'épaisseur. Les caractéristiques des

maillages sont données au tableau 4.2.

Tableau 4.2 Caractensthues des malllages pour la sohdlflcatlon étagée

Malllage Nombre Nombre Nombre ‘|'Nombre d'eléments é

N 7' total 5 - d'eléments»- }tbtal de :;;:travers l'épalsseur pour
‘ . : d'éléments ‘ dans Ia pléce Anoeuds -j[es cylmdres- o s :'
non | 8962 2253 — 3053 | 1 2 4 as elements —
découpé 3,4,5: 1a2élements
découpé 27528 18024 7347 1,2:. 8a 10 éléments

1 3,4,5: 24 4 éléments

Les températures prédites a partir du maillage grossier sont nettement
surévaluées par rapport au maillage raffiné. Aprés 200 secondes la température
est toujours au-dessus du liquidus alors que la solidification est presque
terminée dans le cas de l'autre maillage. La modélisation a nécessité prés de
trois heures sur une plate-forme IBM595 avec un pas de temps de 0.2 seconde
pour le maillage de 27000 éléments. Pour cette géométrie, le maillage de 27000
éléments s'avére un bon compromis entre la précision des résultats et le temps
requis pour effectuer les calculs.

A la figure 4.14, les courbes de refroidissement sont illustrées pour des éléments
situés au centre des cinq cylindres. Sur cette figure, on remarque que les
gradients thermiques locaux ne permettent pas la formation de recalescences
sur les courbes de refroidissement. Les profils de température aprés 300
secondes de calcul sont illustrés (voir figures 4.15 et 4.16). On remarque qu'une
portion importante de matiére demeure non solidifiée aprés ce temps en
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particulier dans la partie inférieure des cylindres. De plus, tel que montré aux
figures 4.17 et 4.18, I'évolution des phases en présence peut étre suivie par le
biais des températures de transformation.

1400
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Dia = 180 mm
1200 -4
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1100 -

1000 4 N

Température (°C)

900 - T

800 -

700 T ] 14 T 1 1 ] L
9] 20 40 60 80 100 120 140 160 180 200

Temps (s)
Figure 4.14 Courbes de refroidissement obtenues avec le maillage raffiné

(résultats provenant du centre de chacun des cylindres)
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Figure 4.15 Distribution de la température dans le moule aprés 300 secondes
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Figure 4.16 Distribution de la température dans la piéce aprés 300 secondes
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Figure 4.17 Distribution de la température au liquidus aprés 60 secondes
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En regardant les propriétés mécaniques prédites montrées a la figure 4.19, il est
évident que le diamétre des cylindres affecte sensiblement le comportement
mécanique du matériau. Ces propriétés étant directement liées a la taille des
grains, plus les grains seront fins plus la résistance mécanique et la dureté

seront élevées.

340
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Figure 4.19 Prédiction des propriétés mécaniques pour la solidification étagée
(résultats provenant du centre de chacun des cylindres)

Goettsch® et al. ont également modélisés les comportements microstructuraux
et mécaniques sur cette géométrie. Leurs résultats, comparés aux valeurs
prédites (voir tableau 4.3 et 4.4), sont trés similaires méme si les modeéles
utilisés sont sensiblement différents. Du point de vue résistance mécanique, les
valeurs obtenues sont comparables ce qui laisse présager que les tailles de
grains prédites sont justes. Les différences sont surtout reliées a la densité de
grain et a la surfusion. Goettsch a modélisé la germination par l'intermédiaire de
la loi d'Oldfield (équation (20.)) ol la valeur maximum est directement fonction
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de la surfusion maximale. Par contre, dans le modéle de Thévoz, la valeur
maximale de la densité de grain est fixée lors de la caractérisation (dans ce cas-
ci n, =15 grains/mm). De plus, Goettsch utilise une approche micro-enthalpique
pour le couplage micro/macroscopique donnant ainsi une recalescence en tout
point du maillage d'ou la différence en terme de surfusion.

Tableau 4.3 Comparaison des propriétés mécaniques prédites
avec ceux de Goettschsa

Dlamétre U O | - ‘Dureté
Bergeron Goettsch Bergeron Goettsch
| t(tjmi,té)iv- — - (MPa). . | . HRB.
-25.0mm | 206.2 200 168 158—170
3.0mm. | 2584 280 | 211 209-222

Tableau 4.4 Comparaison des parameétres microstructuraux
avec ceux de Goettschs"

Dlamétre S on ’ Lo AT
' Bergeron Goettsch Bergeron Goettschf
(umté) (mmY) - NE - {°C).
. 25.9 mm-_ 3.98 446 | 265 20
__3.0mm: | 149 534 [44.6 60

Phénomeéne de rebondissement:

Au niveau microscopique, la méthode de couplage et la taille des éléments sont
des facteurs importants sur l'aspect des courbes de refroidissement. Par
exemple, des oscillations ou rebondissements peuvent apparaitre en relation
avec la méthode de couplage micro-macroscopique et la finesse du maillage. Le
couplage utilisé dans ces travaux est I'approche du terme source. Contrairement
a la méthode micro-enthalpique, la fraction solide et le terme source de
I'équation d'énergie sont calculés explicitement a partir de la température au
temps . Ensuite, les nouvelles températures sont calculées au temps r+Ar.
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Dans la méthode micro-enthalpique, les variations d'enthalpie sont calculées
implicitement au niveau macroscopique. Le probléme des rebondissements vient
du fait que les éléments voisins se réchauffent en période de recalescence et
provoquent des distorsions sur les courbes de refroidissement. Ce phénomene
est d'autant plus important si les mailles sont grossiéres. Cependant, si la taille
des éléments est bien choisie, les résuiltats sont plus proches de I'expérience
comparés a la méthode micro-enthalpique car cette derniére prédit des
recalescences en tout point du lingot sans tenir compte du gradient thermique
local. Zou” a également fait état de ce phénoméne dans ses travaux. Tel
qu'illustré a la figure 4.20, il a trouvé qu'il est nécessaire d'avoir au moins huit
éléments le long d'un cylindre unidimensionnel pour éviter les variations dans les

7

v
\ i

Temps

Figure 4.20 Influence de Ia taille du maillage sur les courbes de refroidissement™

Sensiblement les mémes tests ont été effectués pour déterminer l'effet de la
taille des éléments par rapport a la géométrie de départ. Par exemple, a la figure
4.21, ce phénoméne est mis en évidence. Les courbes de refroidissements
obtenues pour le cas non raffiné (9000 éléments) et le cas avec des éléments
découpés (27000 éléments) son trés différentes. Le maillage grossier présente
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des surfusions trés surévaluées. De plus, a I'échelle macroscopique, les temps
de solidification sont vraiment trop longs. Etant donné que les résultats sont
obtenus & partir de paramétres moyens dans l'élément, il est certain que les
températures moyennes calculées seront erronées puisqu'il n'y a que un ou
deux éléments dans l'épaisseur. Dans le cas du maillage découpé, la taille des
éléments a été optimisée afin de réduire au minimum les effets des éléments

voisins.
1301
——— 9000 éléments (Dia. = 25 mm)
1300 4 — — 9000 éléments (Dia. = 18 mm)
—-— 27000 éléments (Dia. = 25 mm)
—--- 27000 éléments (Dia. = 18 mm)
1200 1 :\ \
Q \,\ AN
o 1298 1‘ \‘ N
g i N
g_ 1297 - ‘ ' \\
ks i! \
1296 - ‘ \ \\
: \ \
1295 l ‘ \\
J \\
1294 il ‘ T T T T T T T T T T T T T T T
0 20 40 60 80 100 120 140 160 180
Temps (s)

Figure 4.21 Comparaison des résultats avec la taille du maillage
(résultats provenant du centre de chacun des cylindres)

Effet du pas de temps:

L'effet du pas de temps a également fait I'objet de cette étude. Pour une taille de
maille donnée, les tableaux 4.5 et 4.6 montrent les différences observées en
variant ce parameétre de calcul. AvecAr=2.0secondes, le premier cylindre
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semble avoir une taille de grain identique et méme légérement supérieure au
deuxiéme cylindre. En utilisant un pas de temps dix fois plus petit cet anomalie
est corrigée et les résultats sont plus réalistes. Lorsque l'on diminue davantage
le pas de temps, la différence n'est plus significative. Un autre fait important a
remarquer, les paramétres macroscopiques comme les temps de solidification
sont peu affectés par le pas de temps. Ce phénoméne est mis en évidence a la
figure 4.22.

Tableau 4.5 Résultats calculés a partir du maillage de 27000 éléments

(At = 2.0secondes)

Diametre | R, = AT = N Cuu - Ouine Dureré I,
“(unité) | (mm)  (°C) (mm?). (MPa)- (MPa} ~ HRB - (s)
25.0mm | 040 26.4 3.80 201 252 164 350

18.0mm| 0.41 26.3 441 201 250 163 304
125mm | 034 300 754 218 273 178 168
6.0mm | 032 367 1331 226 282 184 80
30mm | 025 415 1473 254 317 207 34

Tableau 4.6 Résultats calculés a partir du maillage de 27000 éléments

(At = 0.2 secondes)

Diametre | R, AT - N Ouw.  Oum Dureté Y
_(unité) | (mm) - (°C) (mm®) (MPa) (MPa) - HRB _-(s) -
250 mm | 0.381 26.5 3.98 206.2 257.8 168 347.6

18.0mm | 0.372 26.9 429 208.6 260.8 170 300.0

12.5mm:| 0.309 30.2 7.71 228.8 286.1 187 166.8

6.0mm. | 0258 363 131 2509 3136 205 79.2
3.0mm | 0243 446 149 2584 323.0 211 34.4
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CONCLUSION

Une nouvelle combinaison de modéles est proposée afin de modéliser la
solidification équiaxe eutectique. Ces modéles sont basés sur les travaux de
Goettsch et Dantzig pour la prédiction de l'austénite primaire, de Thévoz et
al. pour la germination des grains eutectiques et de Zou pour 'empiétement;

Une revue exhaustive des modéles décrivant la cinétique de transformation
des structures équiaxes eutectiques et dendritiques ainsi que les principes de
base de la solidification sont donnés;

Les différentes approches permettant de modéliser la solidification des
alliages binaires, pseudo-binaires et a composants multiples sont
préseniées. En particulier la microségrégation du silicium dans les alliages
Fe-C-Si est modélisée;

Les modeéles utilisés pour prédire I'évolution microstructurale requiérent trés
peu de caractérisation. Dans un premier temps, seulement trois parameétres
de germination sont nécessaires;

L'influence de certains paramétres de calcul et la stabilité du couplage
micro/macroscopique ont été examinées. Il a été démontré qu'un maillage
comportant de petites mailles permet d'éviter les phénoménes de
rebondissement des courbes de refroidissement. Au niveau microscopique,
le choix du pas de temps joue un réle prédominant dans la précision du
calcul. En effet, il est important de capter les phénoménes se produisant
dans un laps de temps trés court comme la germination;

Outre les paramétres normaux du calcul macroscopique comme la
température, la fraction solide, le gradient thermique et les temps de
solidification; la modélisation microstructurale des alliages eutectiques
permet de prédire entre autre la taille des grains, la vitesse de croissance, la
composition du soluté et méme les propriétés mécaniques;
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Plusieurs modéles d'empiétement ont été pris en compte. Une étude plus
systématique permettrait, de choisir dans quelle situation ces modéles sont
applicables;

Le code microstructural, testé sur trois géométries types, donne des résulitats
trés proches comparés avec des données expérimentales ou numériques
provenant de la littérature;

Concernant la modélisation équiaxe de nombreux travaux restent a faire:

e Optimisation de la taille du maillage et du pas de temps adéquat pour
les calculs microscopiques;

e Prise en compte des transformations a I'état solide comme Ia
transformation eutectoide dans les fontes, ou l'austénite primaire se
transforme en perlite et en ferrite. Ce phénoméne est accompagné
d'une génération de chaleur causée par le changement de phase et
affecte sensiblement les courbes de refroidissement;

e Le code actuel est assez flexible pour permettre d'ajouter certaines
fonctionnalités comme la prise en compte de la transition fonte
grise/blanche déterminée a partir de la température d'équilibre Fe-
Fe,C ainsi que la transition structure colonnaire/équiaxe eutectique
déterminée a partir des parameétres thermiques;

e Prise en compte de I'étape du remplissage de la cavité et des autres
phénoménes associés comme la germination sur les parois du moule
et le détachement des germes lors de I'écoulement;

e [Effectuer une validation plus exhaustive des modéles avec d'autres
géométries et des montages expérimentaux;

e Compléter la modélisation équiaxe dendritique.
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ANNEXE A: PROPRIETES ET PARAMETRES UTILISES POUR LE CALCUL

Coefficient de croissance:
i, (alliage Fe-C)

i, (alliage Fe-C-Si 2.5%pds)

Parameétres de germination:

n,
AT,
AT,

Propriétés physiques:
L, (austénite primaire)

L (eutectique austénite-graphite)
p:able
p fonie

Cp sable

c

p.fonte
K sable

K fonte

Paramétres mécaniques:

K,

3.43e-05 mm/s-°C
4.00e-05 mm/s-°C

15.0 germes/mm®
30.0 °C
5.0°C

263 J/g
233 J/g
1.442e-03 g/mm’®
7.230e-03 g/mm®

1.03 J/g°C
0.91 J/g°C

5.0e-02 W/ mm°C
1.3e-03 W/ mm*°C

146.7 MPaJm





