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RESUME

La mise en forme a I'état semi-solide est une alternative attrayante pour remplacer les méthodes
de mise en forme classiques. Pour étre efficace, celle-ci doit se faire sur des alliages avec des
microstructures dont la phase primaire est globulaire. De telles structures, communément
appelées gelées semi-solides, sont obtenues par brassage de la phase primaire en cours de

solidification.

L'optimisation des procédés de mise en forme a I'état semi-solide nécessite la connaissance des
propriétés rhéologiques des gelées semi-solides. Différentes approches, certaines présentées
dans ce mémoire, ont été proposées pour caractériser le comportement rhéologique des alliages
et des composites & I'état semi-solide. Notre travail de recherche se veut une contribution
supplémentaire a la compréhension des mécanismes impliqués lors de I'élaboration et de Ia mise
en forme des gelées semi-solides des alliages et des composites. Une attention particuliére est
portée sur une nouvelle classe de composites hybrides, a base d‘aluminium renforcé par des

particules de carbures de silicium (SiC) ou d’alumine (Al,O) et de graphite, appelés GrA-Ni®

Les propriétés rhéologiques des gelées semi-solides des matériaux a I'étude ont été évaludes a
I'aide de deux techniques simples de viscosimétrie. Un dispositif de type viscosimétre de couette
couplé a un systéme judicieux de brassage a permis de caractériser les propriétés rhéologiques
a léat liquide et a I'état semi-solide dans différentes conditions de solidification et de
cisaillement. Des expériences en refroidissement continu, en condition isotherme et stationnaire,
en condition isotherme et non stationnaire avec une variation continue ou brutale de la vitesse
de cisaillement ont été réalisées. Celles—ci nous ont permis d'établir des relations entre la

viscosité, la température et le temps pour différentes vitesses de cisaillement dans l'intervalle
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semi-solide. Une étude thermodynamique a permis d’établir les relations entre la température et

la fraction solide et par conséquent entre la viscosité et |a fraction solide.

Le comportement rhéologique, aprés refusion partielle des alliages et des composites a été
évalué a l'aide d'un viscosimétre 3 plateaux paraliéles. Des éprouvettes a structures dendritiques
et globulaires ont été caractérisées a différentes fractions solides et vitesses de cisaillement. Le
comportement rhéclogique, a faible vitesse de cisaillement a été évalué a Vaide d'un modéle
newtonien et a loi de puissance. Une étude microstructurale systématique a permis de mettre en
évidence la relation qui existe entre le niveau de déformation des éprouvettes de compression et

Ia ségrégation de la phase liquide.

Les résultats expérimentaux que nous avons obtenus sont présentés sous Ia forme de
relations analytiques simples pouvant étre intégrées a des logiciels de modélisation de la mise

en forme semi-solide.
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ABSTRACT

Semi-solid processing is an attractive alternative to replace the traditional methods of
forming materials. To be effective, processing in the semi-solid state must be carried out on
alloys with a microstructure whose primary phase is globular. Such structures, commonly cailed
semi-solid slurries, are obtained by mixing of the primary phase during solidification. The
knowledge of the rheological properties of the semi-solid slurries is of primary importance for
process modeling. Various approaches, some of them reviewed in this work, have been

proposed to describe such properties.

The main goal of our research is to contribute to the better understanding of the
mechanisms involved during semi-solid processing of alloys and composites. A close attention is
paid to a new class of aluminium based hybrid composites reinforced by graphite and alumina

(Al,05) or silicon-carbide (SiC), known as GrA-Ni®.

The rheological properties of the semi-solid slurries under investigation were evaluated
using two simple techniques of viscosimetry. A rotating spindie viscometer was used to assess
the viscosity of the slurries in the liquid and the semi-solid state under various conditions of
solidification and shearing rates. The spindle geometries were chosen in order to assure a good
quality of mixing of the silicon-carbide-graphite suspension. Apparent viscosities were measured
in continuous cooling conditions, for isothermal conditions with different shear rates, for
isothermal conditions with a linear increase and step changes in shear rates in the semi-solid
temperature range. These experiments allowed us to establish the relationships between the

viscosity and the solid fraction for different shear rates.



The rheological behaviour of partially remelted alloys and composites was also evaluated
using a parallel plate viscometer. Specimen with dendritic and globular structures were
deformed at different solid fractions and shear rates. The viscosity, at low shear rates, was
assessed using Newtonian an power law models. A systematic microstructural study enabled us
to highlight the relation between the level of deformation of the compressed specimen and the

segregation of the liquid phase.

The experimental results that we obtained are presented in the form of simple

analytical relations which can be integrated into semi-solid processing software.,
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INTRODUCTION

Les procédés de mise en forme a V'état semi-solide a partir de structures non
dendritiques des alliages et des composites & matrice métallique sont de plus en plus
I'alternative choisie par les industriels pour remplacer la mise en forme a partir d’'un état
complétement liquide ou complétement solide. Les objectifs recherchés étant: d'un coté
s'affranchir des problemes de turbulence rencontrés lors de la mise en forme a I'état liquide,
d‘un autre coté éviter 'usure sévére des outils (tels que : matrices, pistons...) suite & une mise

en forme & l'état solide.

Le précurseur de ces procédés est Spencer [1], qui dans les années 70 est le premier a
avoir découvert que le brassage mécanique d'un alliage en cours de solidification contrarie la
solidification dendritique et confére a lalliage des propriétés thixotropiques qui rendent la mise
en forme a I'état semi-solide trés attrayante. En effet, aprés refusion dans la zone semi-solide,
ces alliages {que l'on appelle communément gelées semi-solides) peuvent atteindre facilement
des viscosités qui permettent de les manipuler comme des solides mais sont mis en forme
comme des liquides du fait que leur viscosité a tendance a baisser considérablement lors de

'application d'un cisaillement.

Les procédés de mise en forme a I'état semi-solide ont connu un essor important depuis
Spencer. Particulierement ces dix derniéres années ol I'on a assisté @ une prolifération des
études théoriques portant sur le comportement rhéologique des gelées semi-solides des alliages.
Malgré tout, de nombreux mécanismes impliqués lors de la mise en forme a I'état semi-solide
restent encore obscurs a ce jour et la recherche dans ce secteur d'activité est donc toujours
d'actualité.
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L'optimisation des procédés de mise en forme a I'état semi-solide nécessite une
modélisation compléte qui englobe : I'écoulement du fluide, les transferts de chaleur et la
solidification et passe donc obligatoirement par la connaissance des propriétés rhéologiques, et
en particulier de la viscosité, du mélange semi-solide. Celles-ci dépendent trés fortement de la
microstructure de la gelée semi-solide qui elle-méme dépend des conditions d'élaboration, a
savoir : la fraction sclide et fa vitesse de cisaillement. L'intégration de ces paramétres dans les
modeles de mise en forme a létat semi-solide s‘aveére donc indispensable. Des efforts
importants ont été déployés pour mieux comprendre l'effet de ces variables et de nombreux

modéles ont été proposés avec plus ou moins de succés.

Notre travail de recherche se veut une contribution a la meilleure compréhension de I'état
semi-solide. Il s'inscrit dans le cadre d’un partenariat entre la société INCO LTD, L'IMI (Institut
des Matériaux Industriels de Boucherville) et I'Ecole Polytechnique. 1l vise & optimiser la mise en
forme a l'état semi-solide d'une nouvelle classe de composites hybrides a base d'aluminium
renforcés par des particules de carbures de silicium (SiC) ou d'alumine (Al,0;) et de graphite,

appelés GrA-Ni® et développés par la société INCO.

Ces matériaux sont destinés a remplacer la fonte grise lamellaire dans des applications qui
requiérent de bonnes propriétés de résistance 3 l'usure. En effet, des études menées par Inco
[2] ont montré que ces demiers ont de bonnes propriétés de résistance a l'usure et
maintiennent leurs propriétés physiques et mécaniques malgré la présence de grosses particules
de graphite dans leur microstructure. Ce potentiel a permis de proposer le composite GrA-Ni®
comme "candidat” au remplacement de la fonte grise lamellaire dans des applications telles que
les chemises de protection des cylindres ou des systémes de freinage. Des essais de moulage a

partir de I'état liquide ont été réalisés sur ces matériaux et des pieces de plus cu moins bonnes



qualités ont été fabriquées [3]. L'obstacle majeur rencontré étant des problémes de

sédimentation inhérents 3 la présence de phase de différentes densités.

Dans un soucis de développement, les partenaires de ce projet sont intéressés a produire

des piéces de ces composites via des procédés de mise en forme semi-solide. Les buts

recherchés étant de profiter de tous les avantages de la mise en forme a I'état semi-solide des

alliages en plus de minimiser les problemes de séparation des phases de renfort [4].

Concrétement, les objectifs poursuivis dans le cadre de ce travail sont :

1)

2)

3)

4)

5)

Etendre I'étude de I'état semi-solide & une classe de matériaux (composites avec

un renfort bimodal) non étudiée a ce jour.

Vérifier la validité des modeles précédemment cités sur les composites et

apporter une contribution originale.

Comparer le comportement rhéologique de ces gelées a celui des gelées semi-
solides des alliages.

Caractériser les propriétés rhéologiques des composites GrA-Ni® a I'état semi-
solide afin de dégager les équations rhéologiques qui décrivent au mieux le

matériau a I'étude.

Intégrer ces relations aux modéles de mise en forme a I'état semi-solide afin de

contribuer a 'optimisation du procédé.



CHAPITRE 1
REVUE DE LA LITTERATURE

1.1 STRUCTURES ET PROPRIETES DES ALLIAGES BRASSES A L’ETAT SEMI-SOLIDE

Dans cette partie, on se propose de décrire les principales caractéristiques des alliages
brassés a V'état semi-solide. Nous commencerons par décrire les structures qui se développent
lors d'une solidification conventionnelle (sans brassage) ce qui nous permettra, dans un
deuxieme temps, de comparer le comportement de ces structures a celui des alliages brassés a
I'état semi-solide. Nous pourrons ainsi faire ressortir les avantages de la mise en forme a I'état

semi-solide des structures non dendritiques.

1.1.1 LA SOLIDIFICATION DENORITIQUE

Les structures qui se développent lors de la solidification conventionnelle des métaux et
des alliages dépendent des conditions de croissance et particuliérement de la surfusion. On ne
peut donner naissance a une surfusion dans les métaux purs que par des moyens thermiques,
par contre, dans les alliages, une surfusion peut étre produite indirectement par des

changements de température et de composition (surfusion structurale).

Dans le premier cas, il y a surfusion lorsque la croissance cristalline se fait avec un
gradient de température négatif dans le liquide. Dans ce cas, si une protubérance est présente
sur l'interface, son extrémité est dans une région ol la surfusion est plus importante que sur le
reste de l'interface et elle aura tendance a croitre encore plus vite dans le liquide. Cette derniére
donne naissance a une structure ramifiée que I'on appelle une dendrite et qui a la forme d’une

pointe sur laquelile des branches (ou des bras) se développent.



Dans le deuxiéme cas, le liquide est dans un état de surfusion lorsque la combinaison des
répartitions du soluté et de la température en avant de l'interface solide-liquide donne naissance
a une zone ou le liquide est en dessous de sa tempésature normale de solidification. Cette

condition est satisfaite lorsque la relation (voir figure 1.1):

S .o =Ko (1.1)

est vérifiée [5).

Ol G, : est le gradient de température dans le liquide
R : est la vitesse de solidification
C,: estla composition de l'alliage
D : est le coefficient de diffusion
Kq : est le coefficient de partage
m : est la pente du liquidus

Dans ce cas le liquide en état de surfusion {surfusion de constitution) donne lieu a une

solidification dendritique pour les mémes raisons que celles citées précédemment.

Dans les deux cas, la solidification donne naissance a des dendrites dont les branches et
ramifications se développent dans des directions cristaliographiques bien déterminées et dont la
morphologie est caractéristique. Généralement, on observe que celle-ci est du type colonnaire

ou équiaxe (figure 1.2).
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Figure 1.2 : Solidification dendritique lors d'une solidification conventionnelle.

a): structure dendritique colonnaire
b): profil de température : L=Liquidus, E=Eutectique, a=ambiante



1.1.2 EVOLUTION MORPHOLOGIQUE DES DENDRITES DANS L'INTERVALLE SEMI-
SOLIDE

Sur tout lintervalle de solidification, la morphologie des dendrites évolue de maniére
significative. Ces changements peuvent affecter grandement le comportement des structures de

coulée et il est donc important d'identifier les mécanismes a l'origine de ceux-ci.

A basse vitesse de refroidissement, la solidification se fait généralement avec une
interface a structure cellulaire. La direction de croissance est alors perpendiculaire a l'interface
fiquide-salide et aucune orientation préférentielle n'est observée. Lorsque la vitesse de
solidification augmente, on observe un passage d‘une structure cellulaire a une structure
dendritique et simultanément a une croissance selon des directions cristallographiques
préférentielles. Méme a ce jour, ce mécanisme reste mal connu. Le seul point bien établi est
que les dendrites évoluent, avec une tendance au grossissement, tout au long du processus de

solidification.

Il est bien connu a ce jour, que le grossissement des dendrites est un processus physico-
chimique dont la force motrice est la diminution de I'énergie interfaciale liquide-solide. Il peut se
faire selon deux mécanismes : un mécanisme de mirissement ou de coalescence (6] (figure

1.3). Dans ce qui suit, on se propose d'expliciter ces deux mécanismes.

1.1.2.1 LE MURISSEMENT DES DENDRITES

Le mirissement des dendrites correspond & une diminution du nombre de bras de
dendrites et simultanément a une augmentation de l'espacement entre les branches secondaires
de celles<ci suite a la refusion des bras des dendrites les plus petites au profit des plus grosses

[7]. Ce phénoméne a été traité par Ostwald [8] dans le cas limite de particules sphériques



infiniment séparées dans une matrice homogéne. Dans ce cas, le mirissement se produit car la
concentration en soluté est plus importante autour des particules de plus petits rayons ou le
potentiel chimique est plus élevé. Wagner [9], Lifshitz et Slyozov [10] ont proposé une relation
capable de décrire le phénoméne de mirissement en fonction du temps, lorsque celui-ci se fait

via une diffusion du soluté :

r* -3 =K(O)k 1.2)

Ou r et r, sont respectivement les rayons des particules aux instants t et t; et K(0) est une

constante qui a la forme suivante :

- 5TrD (1.3)
9n'(CS -¢ ]
Ou: T est la température
D est le coefficient de diffusion du liquide
I" est une longueur caractéristique
m est la pente du liquidus
C;s est la composition du solide
G, est la composition du liquide
Pour une concentration finie de particules solides, Ia relation (1.2) reste valable mais la

constante K(0) dépend de la fraction solide f5 (cette constante est alors notée : K(fs)).

Comme on le verra, d’un point de vue rhéologique, la surface spécifique volumique Sv
(Surface de solide par unité de volume de particules) est un parametre intéressant pour
caractériser le mdrissement. Marsh et al [11] ont proposé un modéle statistique pour décrire

I'évolution de Sv en fonction du temps et ont dérivé [a relation suivante :

l<(fs)

=1+—5* (1.4)

Sv



OU Sy et dy sont respectivement les valeurs de la surface spécifique et du diamétre des

particules au temps t égal a zéro.

Notons que dans le cas des structures dendritiques, c’est trés souvent I'espace entre les
branches secondaires des dendrites,, qui est le paramétre choisi pour caractériser le
phénoméne de mirissement. Kurz et Fisher [12], parmi d'autres, rapportent que celui-ci suit

une loi du type :
A =at} (1.5)
Ou t; est le temps local de solidification (temps nécessaire a la solidification du liquide qui
se trouve dans la zone semi-solide (voir figure 1.2), a est une constante qui dépend du matériau

et n une constante qui varie généralement dans l'intervalle [1/3,1/2]

1.1.2.2 LA COALESCENCE DES DENDRITES

La coalescence des dendrites correspond @ une agglomération entre les branches
secondaires des dendrites due a une déposition préférentielle dans les régions de courbure
fortement négative le long de linterface solide-liquide [6,13,14). Ce phénomeéne est
fondamentalement identique au phénoméne de mirissement. La seule différence réside dans le
fait que la matiére se dépose dans des régions de courbure positive lors du mirissement alors

que la matiére se dépose dans des régions de courbure négative lors de la coalescence.

En général, le phénoméne de mirissement prédomine dans les premiers stades de la
solidification (jusqu'a des fractions solides de l'ordre de 0.5). Au-dela, cest le phénoméne de
coalescence qui est le plus important. Ce demier se manifeste généralement sous la forme d'un

remplissage de I'espace entre les branches secondaires des dendrites.



b)
Figure 1.3 : Les processus de grossisement des dendrites.
D'aprés [6] -

a) phénomeéne de mirissement
b) phénomeéne de coalescence
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1.1.3 LA SOLIDIFICATION NON DENDRITIQUE

Lorsqu’on brasse un alliage depuis une température supérieure a celle du liquidus
jusqu'a une température choisie dans la zone semi-solide et que l'on procéde a une trempe, les
structures qui se forment sont constituées de particules primaires (issues de la solidification qui
a lieu avant la trempe) quasi-sphériques dans une matrice dendritique fine produite par la
solidification secondaire rapide du liquide existant au moment de la tempe. De telles structures
sont qualifiées de structures rhéocoulées. Comme on le verra dans ce qui suit, ces derniéres ont

un comportement trés différent de celui des structures de coulée conventionnelles.

En premier lieu, commengons par expliciter les mécanismes a I'origine de la formation de ces

structures.

1.1.3.1 PROCEDES POUR REALISER DES STRUCTURES NON DENDRITIQUES

Le point essentiel pour obtenir des structures non dendritiques est dinduire un
cisaillement dans l'alliage en cours de solidification. Le cisaillement est généré essentiellement
de deux facons :

- Par brassage électromagnétique
- Par brassage mécanique

Les deux procédés sont schématisés sur la figure 1.4.

Dans le cas du brassage mécanique, I'élaboration des gelées se fait dans des dispositifs
appelés gyrocouleurs. If en existe deux types :
- Les gyracouleurs continus

- Les gyrocouleurs monocharges



Dans les premiers, on induit un cisaillement dans le liquide que F'on refroidit en continu.
Ces dispositifs sont facilement adaptables a différents systémes de mise en forme comme le
rhéomoulage. Iis permettent également de produire des structures rhéocoulées qui peuvent étre

par la suite thixomoulées ou thixoforgées [15] (figure 1.10).

Dans les seconds, I'alliage en cours de solidification est brassé mécaniquement dans des
conditions isothermes. En général, ces gyrocouleurs sont du type viscosimeétre de couette et

sont adaptés a l'étude rhéologique des alliages semi-solides plutét qu'a leur mise en forme.

Un cisaillement peut étre également généré a faide de champs électromagnétiques. En
effet, ceux-ci induisent des champs convectifs au sein de Valliage en cours de solidification. Le
principal avantage de cette méthode est qu'elle évite tout probléme d'usure ou d'érosion des
outils du fait qu'elle ne nécessite aucun agitateur. De plus, le brassage s'avére meilleur car il agit
efficacement sur l'ensemble de la gelée semi-solide contrairement au cas du brassage
mécanique avec un agitateur. Cette technique est notamment utilisée pour produire des gelées
semi-solides d'alliage ferreux [16). En effet pour de telles structures, le brassage mécanique
s'avére inefficace voir impossible du fait des contraintes de cisaillement trop forte qu'il faut

générer et de V'usure importante qufil en résuite.

D'autres procédures permettent également de produire des structures non dendritiques.
Robert et Kirkwood [17] ont montré qu'il est possible d'obtenir des structures non dendritiques
via un traitement thermique adéquat de structures dendritiques préalablement déformées au-
dessous du solidus. Par ce biais, qu'on appelle procédé SIMA, des gelées semi-solides des
alliages Al-Cu, Al-Si, Cu-Zn ont été produites avec succes [18].



La génération d’'onde ultrasonore au sein d’un alliage en cours de solidification a
également été utilisée pour produire des alliages non dendritiques [19]. Cette procédure reste
néanmoins marginale a ce jour. En fait, la quasi-totalité de la production actuelle des gelées

semi-solides se fait par brassage électromagnétique.

000000
000000

Figure 1.4 : Dispositif d’élaboration des gelées.

a) brassage mécanique
b) brassage électromagnétique
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1.1.3.2 MECANISMES PHYSIQUES ASSOCIES A LA SOLIDIFICATION NON
DENDRITIQUE

Plusieurs hypothéses ont été avancées pour expliquer la formation de particules
sphériques dans les structures rhéocoulées. Vogel et al [20] ont expliqué la transformation de la
structure dendritique en une structure non dendritique par un mécanisme de fragmentation des
dendrites. Doherty et al [21] ont étudié plus précisément la microstructure d’une grande variété
d'alliages semi-solides brassés mécaniquement et ont proposé un modéle pour décrire cette

fragmentation.

Dans ce modéle, on considére que le brassage induit de large déformation plastique par
flexion sur les bras des dendrites. La flexion plastique désoriente les bras des dendrites et
génere des dislocations. Afin de minimiser I'énergie élastique importante introduite par la
formation de ces dislocations, celles-ci vont se réarranger pour former des joints de grains dont
F'angle de désarientation est égal a I'angle de flexion initial. Dans le cas ol I'énergie de ces joints
de grains y,, est supérieure a deux fois I'‘énergie interfaciale v, (ce qui est le cas pour une
désorientation sup€rieure 3 209), le joint de grains est remplacé par un film liquide et la

dendrite se brise le long de celui-ci (voir figure 1.5).

Partant de ce point, Doherty explique ia formation de structure globuiaire en supposant
que les fragments de dendrite formés lors du cisaillement se transforment en rosette suite au
murissement d’Ostwald, au cisaillement et a I'abrasion avec les autres grains. Le mirissement
va se produire tout au long du refroidissement et dans le cas ol I'on refroidit suffisamment
lentement avec des vitesses de cisaillement suffisamment importantes, les rosettes se

transforment en particules sphériques (figure 1.6.I). Habituellement, une certaine quantité de
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liquide est piégée a l'intérieur des particules. Notons que les refations 1.2 et 1.4 données en
1.1.2.1 restent valable pour décrire le miirissement des structures rhéocoulées.

Une autre explication a été apportée par Molenaar et al [22] qui ont étudié les alliages Al-
6%Cu. D'aprés ces auteurs la présence de particules en forme de rosette que I'on observe dans
les structures rhéocoulées serait le résuitat d'une croissance cristalline cellulaire. Ces auteurs
ont essayé d'expliquer ce mécanisme en étudiant I'effet de la convection sur les couches limites
thermiques et hydrodynamiques. Ils ont montré que la croissance dendritique est supprimée du
fait que la convection réduit I'épaisseur des couches limites thermiques et hydrodynamiques.
Cette diminution a comme effet d'augmenter les gradients de soluté et de température en avant
de I'interface de solidification et donc de supprimer la croissance cristalline sur les parois du
gyrocouleur. Ce faisant et pourvu que la convection soit suffisamment importante, la
germination de fa phase solide va se faire dans la masse liquide, favorisant ainsi la formation de

grains équiaxes au sein de celui-ci {figure 1.6.I1).
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Figure 1.5 : Mécanisme de fragmentation des dendrites.
D’aprés [20)
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Figure 1.6 : Mécanismes de globularisation.

I : D'aprés [21] 11 :D’apres [22]
a) fragment de dendrite a) croissance dendritique
b) croissance dendritique b) diminution de fa surfusion
¢) mirissement ¢) élimination de la surfusion
d) formation de rosette et croissance cellulaire dans la masse

€) particule globulaire
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1.1.4 COMPORTEMENT MECANIQUE DES ALLIAGES ET COMPOSITES A L'ETAT SEMI-
SOLIDE

Dans les sections précédentes, nous avons decrit succinctement les caractéristiques
générales des structures dendritiques ainsi que des structures rhéocoulées. A présent, montrons
comment celles-ci affectent le comportement mécanique des alliages et des composites dans

I'état semi-solide

1.1.4.1 CAS DES ALLIAGES DENDRITIQUES

Comme on I'a vu, tous les métaux et alliages présentent une structure dendritique
lorsquils se solidifient de maniére conventionnelle. Dans la zone semi-solide, les dendrites
commencent a former un squelette résistant, conférant ainsi a l'alliage une certaine viscosite,
lorsque les fractions solides atteignent des valeurs de l'ordre de 0.2 a 0.3. Pour des fractions
solides supérieures, 'alliage ne peut plus étre coulé de maniére conventionnelle du fait de sa
viscosité trop élevée. De méme, celui-ci ne peut étre déformé sans ségrégation de la phase

liquide et formation de fissures.

Les phénoménes de segrégation de la phase liquide et de formation de fissures dans les
alliages dendritiques soumis a une déformation, ont été étudiés essentiellement via deux types
d'expériences. Le premier type d'expérience consiste a soumettre l'alliage dendritique,
préalablement porté dans la zone semi-solide, a un cisaillement entre deux cylindres coaxiaux.
Le deuxiéme type d'expérience, quant a lui, consiste 3 soumettre le méme alliage a une

compression simple entre deux plateaux paralléles, simulant ainsi une opération de forgeage.



La figure 1.7.a montre les courbes typiques contrainte-déformation obtenues dans le cas
d’un alliage dendritique Sn-15%Pb cisaillé, en condition isotherme dans la zone semi-solide,
entre deux cylindres rainurés. On peut observer que la contrainte augmente avec le
déplacement jusqu'a un maximum et puis diminue. Spencer et al [23] ont montré que cette
chute de contrainte est associée a la formation de fissures continues dans la structure. A faibles
fractions solides, ces fissures peuvent ére comblées par un écoulement du liquide mais elles
générent néanmoins des zones de macroségrégation dans la structure et altérent par
conséquent les propriétés mécaniques du matériau. La situation est encore plus néfaste aux
hautes fractions solides ou le liquide n'est plus en mesure de remplir les cavités et ou par
conséquent des fissures permanentes se forment dans la structure. La sensibilité a ce type de
fissuration dépend fortement du type d‘alliage {24), les alliages les plus sensibles étant ceux qui
possédent un intervalle de solidification important et une faible quantité de liquide eutectique
[25].

Suéry et Flemming [26] ont étudié le comportement du méme type d‘alliage dendritique
dans I'état semi-solide, lorsquils sont soumis & une compression simple entre plateaux
paralléles. Les résultats ont montré que pour des vitesses de déformation £<400s”, la
déformation s'accompagne d’'une ségrégation de la phase liquide sur les bords des échantillons
ainsi que d'une fissuration interdendritique importante. Les figures 1.7.b et 1.8 présentent les

courbes typiques contrainte-déplacement obtenues ainsi que les profils de ségrégation.

1l a été trouvé que la ségrégation de la phase liquide dépend fortement des conditions
de friction entre les plateaux de compression et 'échantillon. Les échantillons déformés sous des
conditions de friction importantes montrent une macroségrégation plus prononcée que ceux

déformés sous des conditions de friction pius faibles. Pinski et al [27] ont expliqué ce résultat en
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émettant 'hypothése qu'une friction impostante empéche le squelette dendritique de s'écouler
radialement et provoque donc une expuision du liquide vers les bords de I'échantillon quand

celui-ci est comprimé.

En conclusion, il ressort de ces observations que malgré le caractére attrayant de la
mise en forme a partir de I'état semi-solide, celle-ci semble limitée lorsque la solidification se fait

de maniére dendritique

1.1.4.2 CAS DES ALLIAGES NON DENDRITIQUES

Les essais de compression et de cisaillement précédemment décrits ont montré que les
structures rhéocoulées peuvent étre déformées de maniére trés homogene et sous des
pressions ou des contraintes de cisaillement trés faibles, comparées a celles obtenues avec des

structures dendritiques.

La figure 1.9 illustre la différence de comportement entre une structure dendritique et non
dendritique dans le cas d'essais de compression sur des échantillons de l'alliage Sn-15%Pb. On
peut observer dairement que la force de compression est beaucoup plus faible pour V'alliage
non dendritique que pour le méme alliage dendritique dans les mémes conditions de
déformation. En fait, tout se passe comme si |'alliage semi-solide non dendritique se comportait
tel un liquide auquel on peut assigner une viscosité. On peut donc comprendre quun tel
avantage a été exploité pour remplacer certains procédés de mise en forme a partir d’'un état
complétement liquide ou compiétement solide, par des procédés de mise en forme a partir d’'un
état semi-solide et de structures non dendritiques. Ces procédés ont recu I'appellation de "SSM

forming”.
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Figure 1.7 : Courbe contrainte déplacement des alliages dendritiques.
a) essai de cisaillement : D'aprés [23), b) essai de compression : D'aprés [26]
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Figure 1. 8 : Profil de ségrégation lors d’un essai de compression.
D'apres [26]
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Figure 1.9 : Différence de comportement lors d'un essai de compression entre un
aitiage dendritique et non dendritique.

D'apreés {26]



1.1.5 DESCRIPTION DES METHODES DE MISE EN FORME DES GELEES SEMI-SOLIDES

Quasiment tous les procédés de mise en forme a I'état semi-solide dérive des procédés

de mise en forme a I'état liquide ou a I'état solide.

Les principaux procédés de mise en forme a F'état semi-solide dérivant de la mise en
forme 3 Vétat liquide sont : le rhéomoulage par gravité, par injection ou centrifuge, le

thixomoulage par injection et le moulage-forgeage.

L'obtention de piéce de forme compliquée est quasiment impossible par rhéomoulage
par gravité du fait que les gelées semi-solides devant étre coulées a relativement haute fraction
solide (>0.3), afin de bénéficier pleinement de leurs avantages, s'écoulent difficilement dans un

moule.

Par contre, le thixomoulage ou le moulage forgeage (figure 1.10) ne sont pas confrontés
a ce probléme et un "formage" prés des cotés dans des moules de formes relativement
complexes est donc possible. Le thixamoulage exploite les propriétés thixotropiques des gelées
semi-solides qui font que celles-ci sont mises en forme comme des liquides mais générent des
produits finis de meilleure qualité du fait que la viscosité des ‘thixobillettes’ est plus importante.
Dans le moulage-formage, les avantages proviennent du fait que la solidification a lieu sous
pression ce qui diminue considérablement la présence de porosités dans le produit fini.

Les principaux procédés de mise en forme a I'état semi-solide dérivant de la mise en
forme a I'état solide sont: le thixoforgeage, le laminage et 'extrusion. Le thixoforgeage exploite

a la fois les avantages résultant des matériaux rhéomoulés et les avantages d'une solidification



sous pression. Cette méthode est utilisée fréquemment car les produits obtenus sont

généralement exempts de porosité et de fissure.

Matsumiya et Flemings [28] ont montré, en étudiant l'alliage Sn-15%Pb, qu'il est
possible d'exploiter les propriétés thixotropiques des gelées semi-solides pour élaborer des
feuilles laminées saines et homogénes. La gelée est coulée directement sur une courroie
transporteuse puis laminée entre un cylindre et cette courrcie. A partir de cette méthode,
Tanaka et al [29] ont laminé de I'acier et ont démontré qu'il était possible d’obtenir de bons
résultats malgré le fait que l'acier a plutdt tendance a fissurer facilement lors du laminage a

I'état solide.

De nombreuses études dans la littérature ont également montré que les pressions
d'extrusion sont considérablement réduites (de Vordre de 25%) dans le cas des alliages
rhéomoulés et que l'extrudat obteny en sortie de filiere, présente un fini de surface largement
supérieur au cas des alliages solidifiés conventionnellement. Laplante et al [30] ont montré que
les meilleurs résultats sont obtenus pour les hauts taux de réduction. Kiuchi et al [31] ont
montré, de leur coté, que la fraction solide résiduelle de I'extrudat doit étre supérieure a 90%
pour que le régime d'extrusion soit stable. Dans ce cas, il semblerait que l'effet de la friction

entre la billette et la matrice sur la pression d'extrusion soit négligeable.

1.1.6 CHOIX DES CONDITIONS DE FORMAGE

Dans ia plupart des procédés de mise en forme a I'état semi-solide, les alliages
rhéomoulés doivent étre réchauffés avant leur mise en forme. La viscosité des charges semi-

solides ainsi obtenue dépend a la fois de la température et de Ia vitesse de cisaillement lors du



24

formage. Les paramétres de formage doivent étre les plus proches possibles des paramétres
d'élaboration en amont du procédé de mise en forme si I'on veut prédire le comportement de la
gelée semi-solide. L'optimisation du formage semi-solide passe donc par la maitrise des
paramétres du réchauffage ainsi que par le contrdle précis de la vitesse de cisaillement. Cedi est
trés délicat a réaliser du fait que : 1) la plupart du temps, le formage semi-solide se fait de
maniére dynamique et 2) l'influence des paramétres de réchauffage sur le degré de refusion de
la phase secondaire de solidification et sur I'évolution morphologique de la phase primaire est

trés difficile a évaluer.

Le réchauffage des billettes rhéomoulées peut également poser un probiéme lors des
opérations de transfert du fait que celles-ci tendent a se déformer sous leur propre poids.
Zavaliangos et al [32] ont montré, en étudiant les alliages Sn-15%Pb, que pour des fractions
solides inférieures a 0.5, Ia résistance a I'écoulement lors du réchauffage est minimale. Iis ont
conclu que les billettes ont une résistance significative a I'écoulement di a la gravité, forsqu’un

squelette solide se forme sur l'ensemble de celles-ci.

La technique de brassage, la méthode de dégazage et l'atmosphére de travail sont
également des paramétres qui conditionnent fa qualité des alliages rhéomoulés et par

conséquent la qualité du produit fini lors des opérations subséquentes.

Une globularisation compléte des structures rhéomoulées n'est pas toujours évidente
par un simple brassage mécanique et on s'oriente de plus en plus vers un brassage
électromagnétique (voir paragraphe 1.1.3.1). Cependant, on doit en contre partie développer
des modéles afin de décrire I'écoulement, parfois complexe, des gelées semi-solides dans un
champ électromagnétique convectif [33].
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Le contrdle de l'atmosphére, notamment du taux d'oxygéne et d’hydrogene, est un
parametre critique lors des opérations de fonderie des alliages légers tel que |'aluminium. En
effet, I'aluminium a une affinité importante pour 'oxygéne et contribue donc a la formation
d'hydrogene dans fa vapeur d'eau environnante. L'hydrogene ainsi formé se dissout facilement
dans Faluminium et génére des porosités lors de fa solidification a cause de la diminution brutale
de solubilité de I'hydrogéne dans l'aluminium. La présence de ces porosités altére grandement
les propriétés mécaniques de lalliage et le dégazage de |'aluminium liquide s'avére donc une
étape nécessaire lors de I'élaboration des gelées semi-solides. Girot et al [34] ont montré que
Iinjection d'azote (ou d’'un mélange N,-Cl;) dans I'aluminium liquide combinée a un systéme de
pompage peut étre efficace pour dégazer 'aluminium. Ce traitement peut également s‘avérer
efficace lors du "compocasting” (mise en forme des composites a l'état semi-solide) ou
lintroduction des particules de renfort augmente la formation des porosités. Dans ce cas, les
particules sont introduites avec le jet dazote. Ceci peut néanmoins s'avérer inefficace si les
particules ne sont pas mouillées par I'aluminium fondu. Le revétement des particules d’addition
que I'on peut par exemple retrouver dans les composites graphitique a base d’aluminium [35]
peut non seulement ameéliorer la situation mais aussi assurer une bonne répartition des
particules de renfort. L'introduction de particules non recouvertes sous un vortex, comme par
exemple dans le procédé UPAL ("uncoated Particulate above liquidus®), semble également
donner des bons résultats [36).



Figure 1.10 : Procédés de mise en forme des gelées semi- solides.

D’aprés [15]



1.2 LA RHEOLOGIE DES SUSPENSIONS

Les gelées semi-solides sont des mélanges formés de liquide métallique et de particules
solides de formes variables. Iis répondent donc a la définition d'une suspension et doivent par
conséquent étre traités comme tel. Dans la prochaine section, on se propose de présenter
britvement quelques notions relatives a la rhéologie des suspensions dans les liquides
newtoniens et non newtoniens. On exposera en particulier les principales lois d‘écoutement
associées a ces fluides, ce qui devrait nous permettre de formuler les équations rhéologiques

associées aux gelées semi-solides.

1.2.1 INTERACTIONS DANS LES SUSPENSIONS

Le comportemnent rhéologique des suspensions dépend essentiellement de la nature des
interactions au sein de celles-ci. Ces derniéres sont généralement trés complexes car elles
dépendent a la fois : des particules en présence dans la suspension, de la nature du fluide

suspensif ainsi que des refations entre les particules et leur environnement.

Il est donc important, pour une suspension donnée, d'identifier quelles sont les
interactions prédominantes si I'on veut modéliser le comportement rhéologique de celleci. En
toute généralité, on peut subdiviser les forces qui agissent sur les suspensions de particules
solides en deux catégories : les forces internes et les forces externes.

Parmi les forces externes, on compte principalement les forces de poussée et les forces
induites par les champs convectifs forcés. Les premiéres sont inhérentes a la différence de
densité entre les particules et le milieu suspensif alors que les secondes peuvent apparaitre suite

a l'application d'un brassage mécanique ou de champs électromagnétiques. Dans le cas des



gelées semi-solides, ces forces sont responsables du transport convectif de matiére et des
phénoménes de mirissement qui peuvent en découler. Comme on le verra, ces derniéres
contribuent aux changements de forme des particules primaires et par conséquent au

comportement particulier de la viscosité des mélanges semi-solides.

Les forces internes sont composées des forces hydrodynamiques et des forces non
hydrodynamiques. Ces forces ont un role important sur le comportement rhéologique des
suspensions car elles déterminent la nature des interactions au sein de celles-ci. Dans le cas des
gelées semi-solides, la prédominance des forces hydrodynamiques sur les forces non

hydrodynamiques et vice versa dépend en grande partie de la fraction solide.

Aux faibles fractions solides (fs<0.2), les interactions entre les grains solides sont
minimes alors que les forces visqueuses du milieu suspensif sont prédominantes. En toute
généralité, une particule est soumise & deux types de forces hydrodynamiques : la force de
trainée de stokes et une force centrale qui agit e long de la ligne qui joint e centre de deux
particules quelconques. Bien que cette derniére puisse favoriser la formation d'agrégats de
particules, si la fraction solide est suffisamment faible, les forces hydrodynamiques ont pour seul
effet de perturber I'écoulement du fluide au voisinage d’une particule. Les équations
développées pour décrire le comportement rhéologique des suspensions de particules dures
dans les liquides newtoniens s'avérent alors suffisantes pour rendre compte de la rhéologie des
gelées semi-solides.

Pour des fractions solides intermédiaires (0.2<fs<0.60), les forces non
hydrodynamiques s'additionnent aux effets hydrodynamiques et le comportement rhéologique
devient plus complexe. En général les effets non hydrodynamiques sont a l'origine de forces
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attractives de courtes portées entre particules et favorisent la formation d'agrégats de
particules. On peut citer par exemple les forces browiennes dans le cas des suspensions
colloidales. Dans le cas des gelées semi-solides dalliages ol les particules solides ont une taille
supérieure a 50um, les forces browiennes sont inopérantes. Ce sont les interactions physico-
chimiques combinées aux effets convectifs induits par le brassage qui sont responsables de la
formation des agrégats. Ces mémes agrégats sont responsables du comportement thixotropique
qu'exhibent généralement les gelées semi-solides. En effet, sous l'effet d'un cisaillement, il est
possible de briser ces agrégats de particules ce qui a pour effet de faire chuter la viscosité.
Notons que dans certaines suspensions des forces peuvent s'opposer a la formation des
agrégats. C'est le cas notamment des suspensions de particules superficiellement chargées dans
lesquelles des forces électrostatiques de répulsion peuvent étre générées. Dans tous les cas,
lorsque les interactions entre particules sont importantes, les analyses newtoniennes des
suspensions ne sont plus suffisantes pour décrire la rhéologie des gelées semi-solides et il

devient nécessaire d'introduire des modéles tenant compte des phénomeénes d'agrégation.

Lorsque la fraction solide est suffisamment importante (fs>0.6) la phase solide forme un

squelette continu et la rhéologie des gelées semi-solides s'apparente 3 celle des matériaux

poreux saturés de liquide.

1.2.2 RHEOLOGIE DES SUSPENSIONS DE PARTICULES RIGIDES

1.2.2.1 APPROCHE GLOBALE

La viscosité 1) d’un fluide peut étre déterminée a partir du profil de vitesse de celui-ci, en

évaluant la relation :
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- g Ui, 2Y; 1.6
f{'i = n[m‘l- axi] ( )

Ou en considérant I'énergie de dissipation visqueuse :

__paui9Yj  auk
Ey = nJan[aXK+an (1.7)

Ou i et j sont deux variables muettes,t est la contrainte de cisaillement, U, Uy et U sont

les composantes de 13 vitesse du fluide sur les axes X; X;, Xk et V est le volume.

Dans le cas simple ol I'on considére un fluide newtonien soumis a un cisaillement pur, la

relation 1.6 se réduit a la loi de Newton :
T=nY (1.8)
Ou 7 est la vitesse de cisaillement.

La viscosité n est alors une propriété intrinséque du fluide. Celle-ci est une mesure des

forces de friction produites par le glissement des couches de fluides les unes sur les autres.

Malheureusement, une large gamme de fluides ne suive pas la loi de Newton et en
général il n'y a pas d'équations constitutives complétement satisfaisantes pour les décrire.
Cependant, dans de nombreux cas, on traite les fluides non newtoniens comme des fluides
newtoniens en définissant une viscosité apparente qui dépend de la vitesse de cisaillement et

que l'on caicule a partir de la relation suivante :

'T a = (1'9)

)
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Notons que la donnée des relations 1.6 et 1.7 et de la loi d'écoulement n‘est pas
suffisante pour décrire la viscosité d’'une suspension méme diluée. En toute généralité, pour
déterminer la viscosité, on doit également inclure dans la résolution : la taille, la distribution en

taille ainsi que la fraction solide des particules.

1.2.2.2 MODELISATION DE LA VISCOSITE DES SUSPENSIONS DE PARTICULES
RIGIDES DANS LES FLUIDES NEWTONIENS

La présence d'un ensemble de sphéres rigides dans un liquide newtonien fait augmenter
la viscosité n, de celui-ci 8 une valeur . Le rapport adimensionnel n,=n/n, que l'on appelle
viscosité relative est, en toute généralité, fonction de la fraction volumique ¢ occupee par les

sphéres dans la suspension ainsi que de la forme et |a taille de celles-ci

Dans le cas des suspensions extrémement diluées de particules uniformes, Einstein [37] a

proposé une expression reliant n, @ ¢ sous la forme bien connue :

n,= 1+2.5¢ (1.10)

Cette expression a été établie en supposant qu'aucune interférence hydrodynamique ne
se produit au sein de la suspension. Cela suppose donc que I'écoulement du fluide au voisinage
d'une sphére ne soit pas influencé par les sphéres voisines. Par conséquent la relation 1.10 n'est

valable que pour des fractions solides trés faibles, typiquement en dessous de 10%.

Ce développement a néanmoins constitué le point de départ de nombreuses études
théoriques portant sur le comportement des suspensions newtoniennes et tenant compte de
paramétres tels que : la forme, la taille, la distribution en taille ainsi que la densité de charge a
la surface des particules
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Bringkman et Rosco [38] ont par exemple proposé la relation :

n, =1-¢) 2> (1.11)

Pour tenir compte de la distribution en taille au sein d’'une suspension extrémement diluée.

Dans le cas des suspensions concentrées, Shima [39] a montré que la relation existant
entre n, et ¢ dépend de l'arrangement spatial des sphéres dans le liquide. Il a montré, en
particulier, que les viscosités relatives obtenues en supposant un arrangement cubique sont plus
élevées que celles obtenues en supposant un arrangement hexagonal compact. Le probléme
majeur de F'approche de Shima est que les viscosités prédites deviennent infinies lorsqu’on
atteint la densité maximale de compactage. C'est a dire pour une fraction volumique de 52.4%

pour un arrangement cubique et de 74% dans le cas d’un arrangement hexagonal compact.

En considérant des particules non interactives mais susceptibles d'entrer en collision,
Vand [40] a montré qu'on peut contourner ce probléme. En effet, celles-ci peuvent donner
naissance a des agrégats dans lesquels un certain volume de liquide peut se retrouver piégé. Le
liquide ainsi piégé augmente la concentration effective de solide et du méme coup la viscosité.
En considérant l'existence de doublets de collision, Vand a montré que le temps de collision

entre deux particules est de 4¢ et a dérivé I'expression suivante :

inn, = K.0+ 1 K, o2 +..00)/1 - Qo) (1.12)
0u K; et K; sont des constantes qui tiennent compte de l'interaction entre les particules isolées
et les doublets de collision et valent respectivement 2.5 et 3.175, R; est le temps de contact

entre deux particules dans un doublet et Q est une constante hydrodynamique qui vaut 0.609.

Notons que plus fa fraction solide augmente, plus le temps de contact entre les particules
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augmente, les collisions d'ordre 3 ou 4 deviennent donc de plus en plus importantes et
l'expression de Vand devient de moins en moins valable. Typiquement, pour des fractions

solides supérieures a 50%, une particule est en collision 100% du temps.

Il est a noter que Rutgers [41] a proposé une expression similaire dans le cas de

suspension faiblement concentrée :
2 3
'?r=(Kl‘P+K2‘P'+K3‘P ----- ) (1.13)

Frankel et Acrivos [42] ont proposé des modéles théoriques pour des suspensions
encore plus concentrées que celles décrites par Vand. Ils ont considéré que dans les
suspensions tres concentrées, la dissipation visqueuse se fait majoritairement par un
écoulement du liquide dans I'espace laissé par 'empilement compact de sphéres rigides et ont

dérivé I'expression suivante :

n,=C (1.14)

Ou C’ est une constante qui dépend de I'arrangement spatial des particules (C' vaut 9/8 dans le
cas d'un arrangement cubique) et oy, est [@ densité maximale de compactage des sphéres
rigides. ¢, dépend de I'arrangement des particules, de la distribution en taille des particules
ainsi que de la vitesse de cisaillement. ¢, vaut 0.525 dans le cas d'un empilement cubique,
0.625 dans le cas d’'un empilement compact désordonné et 0.74 dans le cas d'un empilement
hexagonal compact. Dans le cas des suspensions multimodales, ¢, peut augmenter du fait que

les petites particules peuvent s'insérer dans les espaces laissés par les plus grosses particules.
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On trouve dans la littérature, d’autres modeéles qui font également appel a la densité

maximale de compactage. On peut citer :

- Le modéle de Krieger et Dougherty [43] :

- P
-9
n, e[l Am] (1.15)

Ou p est une variable déterminée expérimentalement de fagon a accorder les résultats.

- Le modéle de Mooney [44] :
n, =expg| ——2 (1.16)
- V
Pm
- Le modéle de Mori-Ototake [45] :
( )
dmoy Sy

(1.17)

Ou dny et S, sont respectivement le diametre moyen des particules et la surface totale
des particules par unité de volume. Ce dernier modéle est intéressant car il intégre des
paramétres capables de tenir compte d'une distribution en taille et en forme des particules, ce

qui n'est pas le cas du modéle d’Acrivas.
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Thomas [46] a passé en revue un grand nombre d'analyses relatives a la viscosité des
suspensions concentrées, Il a réalisé une régression sur ces données et a dérivé I'expression

suivante :
N, =1+2.50+10.0502 + dexp(Bp) (1.18)

QU A et B sont deux constantes qui ont été estimées expérimentalement a 0.00273 et 16.6.

La relation de Thomas est intéressante car chacun de ces termes permet de mettre en
évidence les mécanismes qui opérent dans la suspension en fonction de la fraction solide. Le
premier terme, prédomine jusqua des fractions solides de l'ordre de 0.1 et représente la
perturbation de (‘écoulement du liquide par des spheres isolées tel que décrit par Einstein. Le
second terme correspond 3 la contribution des doublets décrit par Vand et se fait ressentir pour
des fractions solides entre 0.1 et 0.3. Le troisiéme terme (terme exponentiel) correspond a fa
dissipation visqueuse due 3 I'écoulement du liquide entre les sphéres empilées décrit par Acrivos
et se fait ressentir aux hautes fractions solides. Ce dernier a été employé avec succeés pour
décrire lnfluence de la fraction solide sur la viscosité des gelées semi-solides aux fractions
solides moyennes (voir plus loin). Dans le cas des polymeéres, Metzner [47] rapporte que cest
plutét ia relation de Maron et Pierce [48] qui décrit le mieux les résultats expérimentaux :

-2

A4

Ou A est une constante qui dépend de la forme des particules.

En général, il est trés difficile de privilégier une expression par rapport a une autre et
c’est souvent les expériences pratiques qui permettent de déterminer quelles relations sont

adaptées pour une application donnée.
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1.2.3 CAS DES SUSPENSIONS NON NEWTONIENNES

Comme on I'a déja souligné, lorsque les interactions entre particules sont du méme
ordre ou supérieures aux forces visqueuses, ce qui est le cas de certaines suspensions
concentrées ou bien des suspensions ou le médium a une faible viscosité, le comportement
rhéologique des suspensions dévie du comportement newtonien et devient dépendant de la
vitesse de cisaillement imposée et méme parfois du temps. Dans la partie qui suit, on se

propese d’exposer les principaux comportements non newtoniens.

1.2.3.1 COMPORTEMENT NON NEWTONIEN INDEPENDANT DU TEMPS

1.2.3.1.1 COMPORTEMENT PSEUDOPLASTIQUES (OU FLUIDIFIANT)

La viscosité apparente des suspensions pseudoplastiques diminue lorsque la vitesse de
cisaillement augmente. Ceci est généralement attribué au fait que la structure interne de la
suspension est détruite sous l'action du cisaillement. Ce phénomene se produit de maniere trés

rapide et réversible, ce qui le rend indépendant du temps.

Les solutions de hauts polymeres ou les suspensions de particules asymétriques sont
deux exemples parmi la vaste variété des produits pseudoplastiques. Dans le cas des
suspensions de particules asymétriques, le comportement pseudoplastique serait di & une
orientation progressive des particules dans le sens de I'écoulement. Dans le cas des solutions de
macromolécules, le comportement pseudoplastique serait lié a la destruction progressive de la
solvatation des molécules dans ia dispersion.
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Il est important de noter que la plupart des fluides pseudoplastiques exhibent aussi
d'autres caractéristiques des fluides non newtoniens comme par exemple la viscoélasticité. La
pseudoplasticité est donc une caractéristique importante de ces fluides mais ne décrit pas
forcément toutes leurs caractéristiques non newtoniennes. La loi de puissance (loi Ostwald de
Waele), a cause de sa simplicité, est I'équation la plus largement utilisée pour décrire les fluides

pseudoplastiques :

T=m (1.20)

.n—1 .
Ny =my )0
Ou les paramétres m et n caractérisent respectivement fa consistance et 'écoulement du fluide

et n, est la viscosité apparente.

D'autres équations, plus complexes, impliquant trois paramétres ou plus, existent aussi
pour décrire les fluides pseudoplastiques. Ces équations ont été introduites pour tenir compte du
fait qu'a basse et haute vitesses de cisaillement, ces fluides exhibent un comportement

newtonien [49,50].

1.2.3.1.2 COMPORTEMENT RHEOEPAISSISSANT

La viscosité apparente des fluides rhéoépaississants augmente lorsque la vitesse de
cisaillement augmente. Les équations développées pour les fluides pseudoplastiques restent
néanmoins valables pour décrire ces fluides & condition de choisir des paramétres appropriés

(on aura par exemple n>1 dans la loi de puissance).

En général ce comportement est inexistant dans les suspensions ou les particules

interagissent entre elles. Dans le cas des suspensions concentrées de particules non interactives



38

(voir Figure 1.11), le comportement dilatant est abservé sur une certaine plage de vitesse de
cisaillement. En général, a trés basse vitesse et a trés haute vitesse de cisaillement, le
comportement de la suspension est respectivement newtonien et pseudoplastique (portion a-b
et c-d de la figure 1.11). Le comportement dilatant est observé sur une petite gamme de vitesse
de cisaillement et a partir d'une certaine vitesse de cisaillement critique y.. D'aprés Barnes [S1]
ce comportement serait dii 8 une transition d'un arrangement bidimensionnel des couches de
particules & un arrangement tridimensionnel aléatoire. Toujours d'aprés cet auteur, y. dépend
des caractéristiques des particules de renforts : concentration, taille, forme et est assez bien

décrit par la relation :
Yo =— (1.21)

Ou D est le diamétre des particules

La viscosité du milieu suspensif a également une influence sur la vitesse de cisaillement
critique et en général on définit un nombre adimensionnel relié au nombre de Reynolds pour
décrire celle-ci :

¥D2p
n

R, =

(1.22)

Dans le cas des gelées semi-solides des alliages d'aluminium brassés mécaniquement,
les particules primaires ont une taille de l'ordre de 100um et n, est de lordre 0.001 Pas.
D‘aprés la relation 1.22, le comportement dilatant apparait pour Ve, =10" donc pour Yo =10°

s’l. Dans les applications industrielles, cette vitesse est dépassée des milliers de fois et l'effet

épaississant n‘est donc pas un probléme dans la mise en forme des gelées semi-solides.
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1.2.3.1.3 FLUIDES AVEC LIMITE D'ECOULEMENT

Certains fluides se déforment a condition quune contrainte limite leurs soit appliquée. On
les appelle : fluides plastiques. Ce comportement serait di au fait qu‘au repos, ces fluides
présentent une structure tridimensionnelle rigide capable de résister a des contraintes

inférieures a un certain seuil critique.

En général, Le comportement des fluides plastiques est similaire a celui des fluides
pseudoplastiques, a la seule différence qu'ils possédent une courbe d'écoulement transiatée par
rapport a ces demniers. Par exemple, Les fluides de Bingham se comportent comme des fluides
newtoniens au-dessus de la limite d'écoulement et peuvent étre modélisés par les relations
suivantes :

T=T,+NY pourT 2T,

- {(1.23)
n, =n+t,7

Le comportement rhéologique des principaux types de fluides indépendants du temps est

résumé sur la figure 1.12.



Logn Particules interactives

Particules non interactives

Ye Logy

Figure 1.11 : Effet de la vitesse de cisaillement sur la viscosité des suspensions
concentrées
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Contrainte

Vitesse de cisaillement

Figure 1. 12 : Comportement rhéologique des principaux types de fluides
indépendants du temps

1 Fluide de Bingham
2 Fluide Pseudoplastique avec limite d'écoulement
3 Fluide Rhéoépaississant
4 Fluide Newtonien

5 Pseudoplastique
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1.2.3.2 COMPORTEMENT RHEOLOGIQUE DES FLUIDES DEPENDANT DU TEMPS

Les fluides newtoniens ainsi que les fluides pseudoplastiques ont la propriété de
répondre instantanément a un brusque changement de vitesse de cisaillement. Mais pour
certains fluides, le temps de réponse peut étre appréciable. C'est par exemple e cas des fluides

thixotropes ou des fluides viscoélastiques.

Ce comportement particulier peut étre évalué de deux facons différentes : l'effet de la
structure sur la viscosité peut étre évalué en établissant un état d’équilibre sous une certaine
vitesse de cisaillement et en opérant un brusque changement de vitesse de cisaillement. La
thixotropie est alors caractérisée par I'étendue du régime transitoire dont a besoin la structure
pour s'adapter a la nouvelle vitesse de cisaillement (figure 1.13). Cette procédure a regu
I'appellation de "Step change”. Celle-ci permet d'évaluer le comportement isostructural du fluide
en fonction de la vitesse de cisaillement. En effet, le pic que 'on enregistre juste aprés le "Step
change” est caractéristique de la structure d'équilibre établie avant celui-ci mais pour la nouvelle

vitesse de cisaillement.

En pratique, un changement instantané de vitesse de cisaillement ne peut étre réalisé a
cause de l'inertie des appareillages. Une facon plus pratique d'étudier la thixotropie est de
soumettre le fluide @ un cycle de vitesse de cisaillement, partant de zéro et revenant a zéro. Si
le fluide est thixotrope un tel cycle produira une boucle d'hystérésis. Le degré de thixotropie
sera alors évalué par l'aire comprise a l'intérieur de la courbe d'hystérésis. En toute généralité,
celle-ci dépend de la vitesse de cisaillement maximum lors d’'un cycle et du temps pour atteindre
celle-ci. Il est important de noter que si l'on fait varier trés lentement la vitesse de cisaillement,

méme un fluide thixotrope ne produira pas ou peu d'hystérésis.
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Figure 1. 13 : Comportement d'un fluide thixotrope au cours d'un essai de "step
change”.

a) Profil de vitesse de cisaillement
b) Evolution de la viscosité
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1.3 ASPECT FONDAMENTAL DE LA DISPERSION DE PARTICULES DANS UN BAIN
METALLIQUE

Nous venons de voir que dans les suspensions concentrées, les effets non newtoniens
sont importants. Ces effets sont généralement attribués a ia structure méme de la suspension.
Cependant d'autres facteurs tels que : le degré d’homogénéité de la suspension, le régime
d'écoulement ou bien les problémes de sédimentation peuvent également étre a l'origine du
comportement apparemment non newtonien des suspensions. Par exemple dans les mélanges
ol une sédimentation est possible, on peut enregistrer un comportement qui est apparemment
thixotropique. Trés souvent, ce comportement n'est pas lié a la suspension elle-méme mais est
di au fait que des particules au fond ou au-dessus des réservoirs font augmenter la contrainte
de cisaillement qui par la suite diminue au fur et a mesure que les particules se mettent en

suspension.

Une bonne dispersion des particules au sein des suspensions est donc un préalable
nécessaire a toute mesure rhéologique significative. Dans le cas des gelées semi-salides de
composites, les problémes de dispersion des particules au sein du métal semi-liquide et surtout
liquide sont une des principales sources qui conduisent 3 une mauvaise interprétation des
résultats expérimentaux. Avant d’aborder les modéles rhéologiques associés aux gelées semi-

solides, il nous apparait donc important de consacrer une partie de I'exposé a ce probleme.

1.3.1 MOUILLABILITE- ANGLE DE CONTACT

Lintégration et la rétention de particules au sein d'un métal liquide implique le mouillage

des surfaces extemes et des surfaces intemes de celles-ci (dans le cas ou elles se retrouvent
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dans des agrégats). La qualité du mouillage dépend de Ia nature des surfaces, de celle du
liquide ainsi que de Ia dimension des interstices dans les agrégats.

Dans le cas simple ol I'on ne considére que le mouillage des surfaces externes des
particules, le probléme de lintégration d'une particule dans un métal liquide se résume a
remplacer une interface solide - air par une interface solide - liquide (figure 1.14.a). L'énergie
totale échangée au cours de cette opération (énergie de dispersion) détermine la qualité de la
rétention des particules par e bain liquide.

Le processus d'incorporation peut se diviser en 3 différentes étapes correspondant a 3

différents types de mouillage. Chague étape est possible si elle est énergétiquement favorable :

1) Le mouillage d'adhésion (chemin a—b sur la figure 1.14.a) : Dans cette étape, 1 cm?
d'une surface solide et un 1 cm? d'une surface liquide disparaissent, suite a leur mise en contact,
et sont remplacées par une interface solide - liquide. Le travail nécessaire pour amener les deux

surfaces en contact, W,, est :
W, =ra - (rs +nv) (1.24)
Ol s, est I'énergie de surface solide - liquide
¥s est 'énergie de surface solide - vapeur

v est Fénergie de surface liquide - vapeur

-W, est le travail d’adhésion, c'est a dire le travail nécessaire pour séparer de nouveau les
surfaces.
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2) Le mouillage dimmersion (chemin b—c sur |a figure 1.14.a) : Cette étape correspond
a Iimmersion totale, sans changer I'étendue de surface liquide, d’'une surface solide de 1
cm?. Le travail nécessaire & ce processus est donc :

W, =vaq -7sy (1.25)

Ou vsv est I'énergie de surface en équilibre avec la vapeur liquide

3) Le mouillage * extension’ { chemin ¢—d sur la figure 1.14.a) : Dans cette étape une
unité d'aire de surface solide disparait et I'équivalent de surface liquide et d'interface
solide - liquide est formé. Le travail impliqué est alors :

Ws =(ra -7 )-7sv (1.26)

A I'équilibre (figure 1.14.b) la relation de Young Dupré permet de relier la tension de
surface des 3 interfaces impliquées dans le processus d‘incorporation :

O =Ysy — Y = vCost (1.27)

Ou 0 est 'angle de contact entre le liquide et les particules solides. La quantité ¢ peut étre vue

comme une tension de mouillage du solide par le liquide car celle-ci tend a faire s'écouler le

liquide sur toute la surface de solide {voir figure 1.14.b)

En substituant la relation 1.27 dans les relations 1.24, 1.25 et 1.26, I'énergie de
dispersion peut étre évaluée en fonction de I'angle de contact. Dans le cas de particules de

forme cubique, il vient :
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W, =-rv
W, =4y, cost
Ws = -7,y (cos6 -1)

Wdlsperslon =Wa +W, +W$ =-67ch056

Ysv ~¥Ys
Tw

cosb =

Canclusions :

1) le mouillage d'adhésion est toujours spontané car W, est négatif pour tous

les angles 6 inférieurs a 180°C

2) le mouillage d'immersion est spontané quand 9<90°C

3) le travail impliqué dans le mouillage d’extension est toujours positif (sauf pour
0=0). De ce fait, un travail mécanique doit étre fourni quelque soit I'angle de contact

entre le liquide et une particule

Une autre conclusion importante découle de ces conclusions : lorsque 8<90°C, une
diminution de yv ou de ysy réduit 'angle de contact entre les particules et le bain liquide et
améliore donc le mouillage de celles-ci. Toutes les techniques utilisées pour améliorer le

mouillage de particules par un bain liquide sont d'ailleurs basées sur ce principe.

Dans le cas des matériaux composites & matrice métallique renforcés par des particules
céramiques (cas qui nous intéresse particuliérement), Rohatgi et al [52] ont passé en revue les
principales méthodes pour arriver a ce résultat. Ils rapportent par exemple que I'addition

d'agents actifs tels que Mg, Ca, Ti, Zr et P diminue habituellement v et dans certains ¢as sy et
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améliore donc le mouillage des particules. L'utilisation de revétements métalliques tels que Ni ou
Cu améliore également la mouillabilité car ils permettent d’établir un contact metal — métal entre
les particules et le bain liquide. Cette méthode a été employée avec succés pour disperser des

grosses particules de graphite dans de I'aluminium liquide {vair figure 1.15).

Un traitement thermique des particules de renfort, avant leur incorporation, peut
également améliorer le mouillage. Krishnan et al [53) ont par exemple démontré qu'on peut
obtenir une bonne dispersion de particules de graphite non recouvertes par le procédé dit UPAL
("Uncoated Particulate Above Liquidus”). Dans ce procéde, les particules de graphite sont
préchauffées a I'air libre 3 400°C pendant 1 heure et sont ensuite introduites dans le mélange
fondu. 1l semblerait que ce traitement combiné a Iajout de 0.5% de Mg assure une bonne
répartition des particules de graphite dans le mélange. Ceci est attribué au fait que le chauffage

des particules provoque une désorption des gaz a Ia surface des particules.

Citons enfin que Mehrabian et al [S4] ont montré quil est également possible
d'introduire des particules céramiques dans un mélange semi-solide d’aluminium & l'aide d’un

brassage vigoureux.

1.3.2 FLOCULATION DANS LES SUSPENSIONS

Une fois les particules mouillées, la qualité de la suspension dépend du taux de
dispersion des particules dans le liquide et de la possibilité de maintenir cette dispersion grace,

par exemple, a une agitation mécanique.
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Figure 1.14 : Intégration d’une particule dans un bain liquide

a ) Les trois étapes d'intégration
b) Relations entre les énergies d'interface a I'équilibre
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Dans le cas des suspensions colloidales, le maintien de la dispersion est difficile a
réaliser du fait que les particules ont une tendance naturelle a réduire en nombre avec le temps
a cause des collisions provoquées par les mouvements browniens. Le paramétre choisi pour
décrire la qualité de la dispersion est le temps moyen entre deux collisions. Dans le cas des
suspensions de particules sphériques ol seules les forces browniennes sont considérées, Mysels
[55] a montré que celui-ci vaut :

b= 320 (1.28)
kTo/5

0u k , T, et a sont respectivement la constante de Boltzman, la température, la fraction solide
et le rayon des particules. D’aprés la relation 1.28, la floculation dans les suspensions colloidales
est d'autant plus importante que la température et la fraction solide sont élevées et que le rayon
des particules est faible.

Dans le cas des gelées semi-solides, les forces browniennes ont une influence limitée et
les problémes de dispersion sont principalement liés 3 la sédimentation ou a la flottaison des
particules due a la gravité. Le paramétre choisi pour décrire la qualité de la dispersion est la
vitesse de déposition ou de flottaison des particules dans la suspension. Dans le cas limite d’'une
particule sphérique contenue dans un fluide infini de densité plus faible, la vitesse de déposition,
Vo, peut étre évaluée par la loi de Stokes :

_9%ps-prl
T (1.29)

Ou d, ps, pr et n¢ sont respectivement le diamétre, la densité de la particule sphérique, la densité
du fluide et la viscosité du fluide. En théorie, cette relation n'est valable que pour des nombres
de Reynolds (Re) inférieurs a 1 (régime de Stokes), en pratique elle reste valable pour des

nombres de Reynolds compris entre 1 et 10.



Dans les suspensions concentrées, la vitesse de déposition d’une particule est diminuée
a cause des interactions entre particules et des effets de "backflow" (c'est a dire du
déplacement d’un certain volume de fluide lors de la descente d’une particule). De nombreux
modéles théoriques et empiriques tenant compte de ces facteurs ont été proposés dans la
littérature, on pourra se reporter aux travaux de Darkovitch et al [S6] pour une revue compléte

de ce probléme.

Dans le cadre de cet exposé, on se limitera a citer le modéle de Batchelor {57],

applicable au cas des suspensions diluées de particules identiques :

v =V, + ¢ + 0lp?) (1.30)
Ou V,, x et 0(¢%) sont respectivement la vitesse de déposition d’une particule dans un fluide

infini, un coefficient de sédimentation et un terme négligeable dépendant de la fraction solide.

La présence d'agrégats de particules dans les suspensions a également un effet
important sur la sédimentation. En effet ceux-ci peuvent provoquer des fluctuations locales du

taux de sédimentation a cause de leur différence de densité par rapport 4 une particule isolée.

Le régime d'écoulement a un effet important sur la formation de ces agrégats. En
général, celle-ci est favorisée pour des nombres de Reynolds intermédiaires (1-100) ol les
forces inertielles commencent a jouer un rdle important dans la suspension. En effet lorsque
deux particules tombent en ligne droite, celle du dessus vient au contact de celle d’en dessous
du fait qu'elle est accélérée par les effets de sillage de cette derniere. Pour des nombres de
Reynolds supérieures a 100, les collisions des particules produisent des impacts assez forts pour

"casser” les agrégats dés qu'ils se forment. Notons que lorsque les effets hydrodynamiques
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prédominent dans la suspension, les effets de sillage ont une influence limitée sur la formation

des agrégats.

Comme on l'a déjd souligné, une des facons d’assurer une bonpe dispersion de
particules dans une suspension est d'utiliser un systéme de brassage efficace. Dans le cas des
suspensions de particules plus denses que le fiquide, on peut trouver de nombreux travaux dans
la littérature qui proposent des configurations géométriques, "Réacteur+Agitateur”, supposées
assurer et maintenir une bonne qualité de dispersion. On pourra se reporter aux travaux de

Zwietering (58] pour une revue compléte de ce probléme.
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1.4 RHEOLOGIE DES ALLIAGES ET DES COMPOSITES AUX FRACTIONS SOLIDES
MOYENNES

1.4.1 RHEOLOGIE DES ALLIAGES A L’ETAT SEMI-SOLIDE

Les appareils les plus couramment utilisés pour caractériser la rhéologie des gelées
semi-solides d'alliages et de composites sont les rhéométres de type Couette ou du type
« plateaux paralléles ». Les premiers ont été le plus souvent utilisés pour caractériser les gelées
semi-solides aux fractions solides moyennes et permettent une étude en refroidissement continu
et en condition isotherme. Les seconds ont généralement été utilisés pour caractériser les gelées
semi-solides aux hautes fractions solides et ne permettent que des études en condition

isotherme.

L'objectif de cette partie est de présenter les principales conclusions que I'on peut retirer
des études disponibles dans la littérature qui ont fait appel aux méthodes de mesures

précédemment décrites.

1.4.1.1 EVOLUTION DE LA VISCOSITE DES GELEES SEMI-SOLIDES D’ALLIAGES EN
REFROIDISSEMENT CONTINU

La viscosité des gelées semi-solides brassées mécaniquement en refroidissement
continu dépend fortement de la fraction solide, de la vitesse de cisaillement et de la vitesse de
refroidissement. Les résuitats obtenus par Joly et Mehrabian [59] sur des gelées semi-sclides

Sn-Pb illustre bien ce fait (figurel.16).
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L'effet de Ia fraction solide sur la viscosité a été décrit au paragraphe 1.2.2.2. Comme on
a déja souligné, celui-ci est en général bien décrit par le troisieme terme de la relation de

Thomas (relation 1.18).

Pour comprendre l'effet de la vitesse de cisaillement et de refroidissement, il faut se
reporter au paragraphe 1.1.3.2 ot Fon a vu que le fait d’augmenter la vitesse de cisaillement et
de diminuer la vitesse de refroidissement lorsquon brasse un alliage qui se solidifie, a pour
conséquence de générer des particules primaires de plus en plus denses (contenant moins de
liquide piégé) et de plus en plus sphériques. En effet, d'un c6té une grande vitesse de
cisaillement favorise le transport convectif et d'un autre c6té une faible vitesse de
refroidissement augmente le temps de résidence de la gelée dans la zone semi-solide, ces deux
phénomenes favorisant la sphéroidisation de la structure par maturation. La faible quantité de
liquide piégé réduit la concentration effective de solide et la sphéricité des particules permet un
glissement plus facile de celles-ci les unes sur les autres ce qui a pour conséquence de faire

chuter la viscosité (comme le montre la figure 1.16).

Il y a un autre facteur important qui explique Ia variation de la viscosité avec la vitesse
de cisaillement, a savoir : la formation d‘agglomérats de particules. On a déja fait mention de ce
phénoméne au paragraphe 1.2.2.2 ou Von décrit la viscosité des suspensions de particules
dures. On a vu que ces agglomérats se forment par collision et peuvent faire augmenter de
maniére significative la viscosité. Cedi reste vrai dans le cas des gelées semi-solides, a la seule
différence qu'un phénomeéne de coalescence entre particules favorablement orientées peut étre
aussi possible. Le cisaillement a tendance a détruire ces agglomérats et donc a faire chuter la

viscosité.
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D'apres [59]



57

1.4.1.2 EVOLUTION DE LA VISCOSITE EN CONDITION ISOTHERME.
PSEUDOPLASTICITE ET COMPORTEMENT THIXOTROPE

En général, la viscosité des gelées semi-solides des alliages brassés en condition
isotherme diminue en fonction du temps avant d'atteindre un plateau d'équilibre. Comme on I'a
déja souligné ce phénoméne est caractéristique des fluides thixotropes et peut étre évalué en

condition stationnaire ou dynamique.

La figure 1.17 illustre ce comportement. Celle-ci présente des résultats obtenus suite a
des expériences de brassage mécanique en refroidissement continu, en condition isotherme et

apres “step change” sur des gelées semi-solides d'alliages Al-6.5%Si [60].

On peut voir clairement, sur a courbe b de la figure 1.17, que les viscosités d'équilibre
des alliages semi-solides sont typiques d'un comportement pseudoplastique et réversible. 1 faut
noter cependant que la décroissance des viscosités d'équilibre avec la vitesse de cisaillement est
beaucoup moins abrupte que celle enregistrée en refroidissement continu. Ceci tient au fait que
dans le régime permanent, la phase primaire est déja dense et giobulaire. La diminution de fa
viscosité d'équilibre est seulement due au fait qu'a basse vitesse de cisaillement le degré
d'agglomération est plus important ( voir dessin, au-dessus de la courbe b, illustrant I'évoiution

de la microstructure).

La courbe ¢ montre que si aprés avoir atteint I'équilibre, on opére un changement brutal
de vitesse de cisaillement, la viscosité enregistrée (viscosité instantanée) est plus faible que
dans le régime régulier. Ce phénomeéne est typique d'un comportement thixotropique et est di

au fait que la structure n‘est pas capable de s'ajuster immédiatement a la nouvelle vitesse de
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cisaillement. En effet, les agglomérats doivent se reformer & basse vitesse de cisaillement pour
redonner a la viscosité sa valeur d'équilibre, cette reconstitution se fait a vitesse finie et ne peut

donc suivre un saut trop brutal ou trop important ( voir microstructure au-dessous de la courbe

c).
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1.4.2 MODELISATION DE LA VISCOSITE DES GELEES SEMI-SOLIDES

1.4.2.1 MODELISATION DE LA VISCOSITE D’EQUILIBRE

Comme on |'a vu, la viscosité apparente en régime permanent est typique d'un
comportement pseudoplastique. Celle-ci peut donc étre décrite par une loi de puissance :
Re =my""! (1.31)
Ou m, la consistance du fluide dépend de la fraction solide, suivant une loi du type de celle
proposée par Thomas (relation 1.18) :
m = Aexp(Bo) (1.32)
B et A sont des constantes qui dépendent respectivement de la quantité de liquide piégé dans
les agrégats et du matériau. Pour les matériaux pseudoplastiques, n-1 est compris entre -1 et 0,

la valeur 0 correspondant a un fluide parfaitement newtonien et la valeur —1 correspond a un

fluide parfaitement pseudoplastique.

McLelland et al [61] ont rassemblé un grand nombre de valeurs de viscosité d'équilibre de
différentes études auxquelles ils ont appliqué la relation 1.31. Is ont trouvé qu’une valeur de n-
1 de l'ordre de -1.2 a -1.4 décrit assez bien la viscosité a I'équilibre des gelées des alliages Sn-
15%Pb et des gelées d'alliages Al-Si évaluées & basse vitesse de cisaillement. Ce résultat est
apparemment en contradiction avec un comportement pseudoplastique. En effet une valeur de
n-1 plus petite que -1 correspond a une décroissance de la contrainte de cisaillement lorsque la
vitesse de cisaillement augmente. McLelland et al [61] ont suggéré que ce résultat provenait de
l'effet de glissement sur les parois des gyrocouleurs. En effet, celui-ci diminue la concentration
en particule prés des parois et du méme coup ia contrainte de cisaillement qui est généralement

mesurée sur celle-ci. Dans une étude plus récente, Mclelland [62] a attribué le méme
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phénomeéne a un effet de structure et a proposé un modéle pour expliquer la décroissance de la
contrainte de cisaillement aux faibles vitesses de cisaillement (figurel.18). Dans ce modéle,
McLelland considére qu'aux basses vitesses de cisaillement la structure des gelées semi-solides
se dégrade trés rapidement sous l'effet du: cisaillement, ce qui provoque une chute de la
contrainte de cisaillement. Lorsque la vitesse de cisaillement est suffisamment élevée la
structure est dégradée au point ol f'on peut considérer que le cisaillement se fait dans des
conditions isostructurales. La contrainte de cisaillement augmente alors avec la vitesse de

cisaillement.

Laxmanan et Flemings [63] ont montré qu'il existe une discontinuité entre la viscosité
d'équilibre mesurée par viscosimétrie de Couette et celle calculée selon la loi de puissance
dont les parametres sont identifiés par 'essai de compression entre plateaux paralléles (figure
1.19). Ceci peut s’expliquer par le fait que le régime de vitesse de cisaillement n'est pas le
méme dans les deux cas, le viscosimétre de Couette produisant de grande vitesse de
déformation par rapport a l'essai de compression. De plus dans l'essai de compression, la
déformation s'accompagne d'une ségrégation de la phase liquide et il est peu probable que l'on
atteigne un régime stationnaire comme c’est le cas dans les essais de viscosimétrie. L'équation

constitutive qui décrit la viscosité de la gelée est donc différente selon les deux procédures.



Figure 1. 18: Modéle de MclLelland pour expliquer le comportement anormal des
viscosités d'équilibre aux faibles vitesses de cisaillement

D'aprés [62]
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1.4.2.2 MODELISATION DU REGIME TRANSITOIRE

1.4.2.2.1 APPROCHE GLOBALE

Comme on |'a vu dans les sections précédentes, un certain nombre de variables
gouvernent le comportement rhéologique des gelées semi-solides. On peut diviser ces variables
en deux parties :

- Les variables internes (ou variables de structure) qui incluent : la mesure du degré
d'agglomération entre les particules, la viscosité de fa phase fluide, la taille des particules
primaires, la morphologie des particules, la distribution granulométrique des particules.

- Les variables externes qui incluent : la température (ou la fraction solide) et la vitesse
de cisaillement.

Les variables externes peuvent étre imposées par l'expérimentateur tandis que les
variables internes ne peuvent étre imposées directement et évoluent selon une certaine
cinétique. Cependant, si l'on veut modéliser le comportement rhéologique des gelées semi-
solides, il faut intégrer aux lois d'écoulement des lois capables de décrire I'évolution de ces

variables intermes.

En général, la modélisation consiste en une série d'équations différentielles non linéaires qui
peuvent étre associées a l'histoire thermomeécanique du matériau. Dans ce qui suit, on se
propose de présenter quelques modeéles basés sur ce concept.

1.4.2.2.2 FORMULATION ANALYTIQUE

1.4.2.2.2.1 MODELE DE QUEMADA [64)
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Dans le cas des suspensions de particules sphériques et inertes, Quemada [64] a proposé un
modéle capable de décrire le régime transitoire ainsi que le régime permanent. La structure de
la suspension est vue par Quemada comme un ensemble uniforme de n * clusters “ (ou
d'agrégats de particules) par unité de volume, contenant chacun en moyenne p particules. Pour
une suspension contenant N particules par unité de volume, cette approche permet de

déterminer la fraction de particules,A, qui est contenu dans les agrégats :

A="RL (1.33)
Quemada définit alors une fraction effective de solide par
Perr =S¢ (1.34)
O ¢ est la fraction solide et S est une constante inférieure ou égale a 1 qui décrit fa structure

interne de la suspension et qui dépend de la fraction solide et de la vitesse de cisaillement.

Partant de ce point Quemada caractérise I'évolution de la structure avec le temps par

les relations suivantes :
Qo = q{l + /\[%pc - l]] (1.35)
Ou @ est la fraction solide a l'intérieur des agrégats.
a_-aa (1.36)
Ou t; et t. sont respectivement les temps caractéristiques pour la formation et fa destruction des

agrégats.

Ces deux relations permettent de déterminer la taille des agrégats a I'équilibre:
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1 1

Ae = l+t_f =m (1-37)
t
Ainsi que la réponse de la suspension a un "step change" :
A-0+8n ot (1.38)
1-(1+6)A% t

Ol A’ est I'état de la structure avant le * step change ” et t est le temps de réponse de la

suspension.

Le comportement rhéologique de la suspension est alors complétement déterminé par

les relations 1.37 et 1.38.

L'approche de Quemada, méme si elle est intéressante, ne peut €tre appliquée aux
gelées semi-solides. En effet, Quemada considére des " clusters " de particules sphériques. Or
on a vu qu'en grande partie, le régime transitoire dans les gelées semi-solides est dd a la
sphéroidisation des particules au cours du cisaillement. Le régime transitoire décrit par Quemada
est seulement associé a fa libération du liquide piégé entre les particules solides et ne tient pas
compte de I'évolution de S, en fonction du temps. Ce modéle peut néanmoins étre utile
lorsqu’on étudie la rhéologie des composites avec une matrice complétement a I'état liquide. En
effet, dans ce cas on se retrouve avec des particules de renforts, la plupart du temps non

déformables, dans une matrice liquide.

1.4.2.2.2.2 MODELE DE KUMAR ET AL [65]

Un modéle plus sophistiqué, dont on se propose de donner seulement les grandes lignes,

a été proposé par Kumar et al [65). D'aprés ces auteurs, Ia résistance a Fécoulement dans les
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gelées semi-solides provient de deux mécanismes différents, Le premier mécanisme est associé
a la dissipation d'énergie di a la destruction des liaisons (par déformation plastique)
interparticulaires dans les agrégats tandis que le second est associé a la perturbation de

I'écoulement des agrégats causée par le mouvement relatif des particules au sein de ceux-ci.

L'énergie dissipée par déformation plastique des liaisons vaut par définition :

E, = [ ‘[,b rydv, ]c,, (1.39)

00 G, et V, et t sont respectivement la concentration volumique des liaisons interparticulaires
le volume du solide soumis a la déformation et la contrainte de cisaillement. Dans le cas des
gelées semi-solides, cette demicre a éte évaluée a partir des travaux d’Alber et Qverbeek [66)
qui ont développé une expression pour fa force transmise au travers d’'une paire de particules

soumise a un cisaillement :

E,s [%(%WP(T{%] A }(a. st,) (1.40)
qui peut s'écrire :
Eg =C[TIS fy nf* 4"

avec Cft)= a,[%]mA(T)

EtA (T)= Ajexp [- %)

(1.41)

Ou 1 est la viscosité du fluide
n est une constante
o est un facteur géométrique
o, est une constante algébrique
A, est un parameétre géométrique qui dépend de la forme des agrégats
Ax(T) est un parameétre géométrique qui relie la surface des agrégats a la
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surface des joints interparticulaires.
S est la variable interne de structure
f; est la fraction solide

T est la température

L'énergie associée au deuxiéme meécanisme a été évaluée en utilisant I'expression
dérivée par Frankel et Acrivos (refation 1.14) a laquelle a été incorporé un facteur, A(S), tenant

compte du phénoméne d'agglomération:

|
N7’ (1.42)

fs 5
f, m |
E, = AS -l3
— fs
()

Ou A(s) est un coefficient hydrodynamique qui dépend de la taille des particules, de leur

morphologie et de leur arrangement géométrique et f; , est la densité maximale de compactage.

En dérivant I'énergie totale de dissipation E= E;+E,, I'évolution de la contrainte de

cisaillement avec le temps a été trouvée :

% 3

r= A 2] ney+@+1)CITISF niot y (1.43)
()

La variable de structure S qui apparait dans la relation 1.43 a été décrite par I'équation

différentielle suivante :

%:H(T,fsxl-s)-R(T:fsbf (1.44)

0 H(Tf) est la fonction d'agglomération et R(T.f;) est la fonction de destruction des
agrégats.
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Le modele de Kumar, méme s'il est intéressant, est difficile a utiliser car il fait appel a de
nombreuses variables. Brown et al [67] ont dérivé une expression pour la viscosité des gelées
semi-solides en se basant sur la méme formulation que Kumar mais en ne considérant que des

paires de particules, ce qui allége fortement I'expression 1.43;

f,
s.eff I-a

+Df, 7" S

f
ﬂr"s - 5.8ffm
1-| se (1.45)
fs,efnn

ds .
?t":KF(I“S)"KD sy"

Ou f..r, D, Ke et Kp sont respectivement la fraction solide effective (tenant compte du
liquide immobilisé dans les agrégats), un coefficient dépendant de la température et les
fonctions d'agglomération et de destruction.

Kattamis et Piccone [68] ont également dérivé un modele dont la formulation
s'apparente a celle des modeles de Kumar et al [65] et de Brown et al [67]. Ces derniers ont
proposé de décrire la viscosité refative des gelées semi-solides par fa relation suivante :

fs.i'n fs s‘l dm +Df }-,n (1 “)
s L)

" R

Ou Sy et dy, sont respectivement la surface spécifique volumique et le diamétre moyen
des particules solides.

Comme le montre 1a relation 1.46, contrairement aux modéles de Kumar et al [65] et
Brown et al [67), e modéle de Kattamis et Piccone [68] permet de tenir compte de I'évolution
de la forme et de la taille des particules au cours du cisaillement. Notons que ce modeéle a
permis d'évaluer [a viscosité de gelées semi-solides de l'alliage Al-4.5%Cu-1.5%Mg [68] :

0.5016 fs(s% Id% ]
+ vo ™0 /4 2.03310% £, 7707

0.5016- 1,

7 =1 (1.47)
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OU Syo, dmo €t Sy, dr, Sont respectivement la surface spécifique et le diametre moyen avant le

cisaillement isotherme et a un instant t au cours du cisaillement.

1! faut noter que le modéle de Kattamis et Piccone [68] permet de modéliser non
seulement le régime transitoire via Sy et d mais aussi le régime permanent, avec |'avantage sur
ia loi de puissance de tenir compte en plus de la fraction solide et de la vitesse de cisaillement,

du facteur de forme et de la taille des particules.
1.4.2.2.2.3 MODELE DE MADA ET AJERSCH [70]

En se basant sur les travaux de Lapasin [69], Mada et Ajersch [70] ont proposé de décrire
la dégradation des gelées semi-solides brassées en condition isotherme par un modéle cinétique
ayant la forme suivante :

r= 11(11, 7)}'

dA . ;
_I =K, (‘)’XA - Ae)p -K, (Y)(l - A)q

(1.48)

0l Kp et K, sont les constantes cinétiques décrivant la destruction et la formation des agrégats,
p et q sont les ordres respectifs de ces deux processus et A est un parameétre structural qui
décrit I'état de la structure au cours du cisaillement. La valeur de celui-ci est fixée arbitrairement

a 1 avant le cisaillement et a 0 pour un cisaillement infini.

Il a été démontré que la cinétique de dégradation des gelées semi-solides est d'ordre 1
et que la cinétique de reconstitution au repos est négligeable devant la cinétique de dégradation
qui se fait lors de cisaillement. Autrement dit la constante K, du modéle est négligeable devant
Kp et la valeur de p est égale A 1. Avec ces considérations, |ntégration de la relation 1.48

donne:
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A=2e+({-Aelexpl-K, (7)) (1.49)
Ou A, est Ia valeur du paramétre structural dans le régime d'équilibre dynamique. Celle-ci varie

avec la vitesse de cisaillement.

Cette approche permet donc de relier le paramétre structural au temps tout au long du
cisaillement. Le paramétre structural n'étant pas une grandeur mesurable expérimentalement,
celui-ci a été relié a la contrainte de cisaillement (et donc a la viscosité, voir relation 1.48) en

suivant |'approche proposée par Lapasin :
n=Aany =ng+ny —n, Jexpl- K, (7)t) (1.50)

0l n, et ng sont respectivement la viscosité en début de cisaillement et a I'équilibre.

Afin de tenir compte de I'évolution morphologique des particules, Mada et Ajersch [70]
ont intégré I'approche de Mori-Ototake [45] aux relations précédentes et ont dérivé les
expressions suivantes :

- Dans fe cas d'un alliage sans renfort :

(1.52)

Sv et di, sont respectivement la surface spécifique et le diamétre moyen a un instant t au cours

du disaillement. L'indice 0 référe a Vinstant juste avant le cisaillement.
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- Dans le cas d'un alliage avec renforts :

L A T (1.52)
Mo |0

n étant la viscosité de la suspension composée des particules de renforts et du métal liquide

(sans les particules primaires).

Le modéle de Mada et Ajersch s'apparente, dans une certaine mesure, au modéle de Quemada
mais a l'avantage de tenir compte de I'évolution de la morphologie des particules solides lors du
cisaillement, ce qui est primordial lorsqu'on étudie la rhéologie des gelées semi-solides. Ce
modéle est également intéressant car il permet de décrire le comportement des gelées semi-
solides sans nécessiter de caractérisation excessive comme c'est le cas du modele de Kumar et

al [65).
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1.4.3 RHEOLOGIE DES GELEES SEMI-SOLIDES DE MATERIAUX COMPOSITES

Moon et al [71], Quaak et al [72], Mada et Ajerschi [73] ont étudié séparément la
rhéologie des gelées semi-solides de composites a base d’aluminium renforcés par des particules
de SiC. Ces auteurs rapportent que le comportement rhéologique de ces gelées est similaire a
celui des gelées semi-solides de lalliage de base sans renfort, a savoir : un régime transitoire

thixotropique et un régime permanent pseudoplastique.

La figure 1.20 présente les résultats de viscosité de Moon et al [71]. Ceux-ci montrent
que pour une méme fraction solide, la viscosité des gelées semi-solides des composites a base
SiC est plus faible que celle des alliages. D'aprés Quaak et al [72], ce phénomene est dii au fait
que la présence des particules de renfort diminue les interactions entre les particules primaires
et donc défavorise la formation des agrégats et du méme coup fait baisser la viscosité. Dans les
alliages Al-Si hypoeuctectiques (alliages étudiés par les auteurs cités plus haut) renforcés de
particules céramiques, ce phénomeéne peut étre attribué au fait qu'au cours de la solidification,
les particules de renfort sont repoussées par le front de solidification et se retrouvent donc entre
les particules primaires [74]. Moon et al [71] rapportent également que ia présence de
particules céramiques accélére la globularisation des particules primaires et contribue donc 3 la

baisse de la viscosité par rapport a I'alliage sans renfort.

Quaak et al [72] ont montré que la présence de particules SiC n'a pas d'effet significatif
sur la cinétique de dégradation. Mada et Ajersch [73], de leur cté, ont montré que celle-ci tend
a augmenter le temps de reconstitution des agglomérats. Ce résultat est similaire a celui qui a
été trouvé pour les gelées semi-solides d'alliages sans renfort et semble indiquer que la
cinétique d'agglomération est controlée par un processus de diffusion tandis que la cinétique de

dégradation est contrblée par les forces de cisaillement.
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Figure 1. 20: Effet de la présence de particules de renfort sur la viscosité des gelées
semi-solides.

D'aprés [71]
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1.5 RHEOLOGIE DES ALLIAGES AUX HAUTES FRACTIONS SOLIDES

1.5.1 PROBLEMATIQUE

Comme on I'a vu dans les sections précédentes, a basses et moyennes fractions solides
(fs<0.6), le comportement d'un alliage semi-solide soumis @ un état de contrainte purement
déviatoire peut étre évalué a Vaide d'essais simples de type viscosimétrie de Couette.
L'écoulement de la gelée semi-solide est alors caractérisé par sa viscosité et est modélisé en
considérant celle-ci comme un mélange homogéne. En général, en combinant Les modéles
rhéologiques qui décrivent les suspensions newtoniennes a des approches qui tiennent compte

des phénomenes d'agrégation, la viscosité peut étre prédite avec relativement de succes.

Ce type d'approche est important pour comprendre les mécanismes physiques qui
operent (a I'échelle des agrégats) dans les gelées semi-solides mais reste néanmoins insuffisant
au niveau des applications industrielles. En effet, dans des applications telles que le
thixoforgeage ou le thixomoulage, les mélanges semi-solides sont soumis a un état de
contrainte dont la partie hydrostatique a un effet non nul. Comme on I'a déja souligné, ceci se
traduit par un comportement fortement hétérogene caractérisé par une ségrégation importante
de la phase liquide. En laboratoire, ce probléme peut étre simulé en réalisant des essais de
compression uniaxiale (ou méme biaxiale). Dans le cas des gelées semi-solides moyennement
concentrées, |‘application d’'une pression génére une hétérogénéité de déformation entre le
liquide et le solide et provoque ainsi une densification de la phase solide avec formation d'un
squelette solide de plus en plus connecté. Aux hautes fractions solides (fs>0.6), la phase solide
forme déja un squelette continu et l'application d'une pression extérieure génére une

densification de celui-ci et Vapparition d'une pression dans le liquide. Il en résulte une
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combinaison entre un écoulement de la phase liquide et une déformation de la phase solide. I\
devient alors possible de regarder la gelée semi-solide comme un matériau poreux saturé de
liquide. Les modéles de la mécanique des milieux poreux (ou des sols) ou les modeéles
viscoplastiques de la mécanique des milieux continus peuvent alors constituer une piste

intéressante pour rendre compte de la rhéologie des gelées semi-solides.

Il existe deux types d'approche pour modéliser I'écoulement des gelées semi-solides aux
hautes fractions solides. La premiére consiste 3 considérer la gelée semi-solide comme un
mélange homogeéne (en tenant compte cependant d’un effet viscoplastique) tandis que la
seconde considére celle-ci comme un mélange biphasé. Dans les deux cas I'écoulement de la

gelée semi-solide est caractérisé par une contrainte d'écoulement.
1.5.2 MODELE RHEOLOGIQUE A UNE PHASE

En dépouillant les résuitats de compression obtenus par Loué [75] sur des gelées semi-
solides d'alliages Al-6%Si (figure 1.21), Sigworth [76] a montré que pour des fractions solides
inférieures a 60%, la contrainte d'écoulement proposée par Dabak et Yucel [77], pour les fluides
a limite d'écoulement, rend compte du seuil d'écoulement de la majorité des gelées semi-
solides :

3

3
= —p, 02— =k 2 1.53
7o =6Cllps - po )y e S (1.53)

Ou C, p, po, 9 €t & sont respectivement une constante ajustable, la densité des

particules, Ia densité du fluide, I'accélération de la pesanteur et la fraction solide.
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Comme souligné, dans {"article original de Sigworth {76], ce résultat est important car
pour des vitesses de déformation élevées (ce qui peut étre le cas dans de nombreux procédés
de mise en forme), la contrainte d'écoulement peut représenter plus de 90% de la contrainte de
cisaillement appliquée. Une autre conclusion intéressante de I'étude précédemment citée est
que : les limites d'écoulement mesurées lors des essais de compression sont beaucoup plus
importantes (environ 300 fois) que celles enregistrées lors d'essais de viscosimétrie, Ceci tient
au fait que I'histoire thermomécanique des gelées semi-solides est différente selon les deux
procédures. En effet, lors des essais de compression, les gelées sont complétement solidifiées
puis sont partiellement refondues tandis que dans les essais de viscosimétrie les gelées ne
passent jamais complétement par un état solide. Les contraintes d’écoulements prédites lors des
essais de compression sont donc plus représentatives des opérations de mise en forme

commerciale que celles mesurées en viscosimeétrie.

Il est important de souligner que Iapproche de Sigworth, malgré son caractére
intéressant, devient inefficace lorsque la fraction solide dépasse 60%. Au-dela de cette valeur, la
contrainte d'écoulement doit &tre modélisée par analogie avec celle proposée par fa mécanique
des milieux poreux. Un modéle a deux phases est alors nécessaire pour décrire de maniere
compléte le comportement rhéologique d’'un meélange semi-solide. On peut trouver dans la
littérature un certain nombre de travaux utilisant ce type d'approche pour caractériser
I'écoulement des gelées semi-solides aux hautes fractions solides. On pourra se référer aux
travaux de Charreyron [78] et Gunasekera [79] pour les structures semi-solides dendritiques et
a ceux de Nguyen [80] et Zavaliangos [81] pour les structures non dendritiques.
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Figure 1. 21: Influence de la fraction solide sur la contrainte d'écoulement d’un
alliage Al-Si déformé entre plateaux paralidles
D'apres [76]
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CHAPITRE I1
METHODE EXPERIMENTALE

2.1 MATERIAUX A L'ETUDE

2.1.1 PROPRIETES, ELABORATION ET COMPOSITION DES COMPOSITES GrA-Ni®

Gr.l\-Ni® est un composite hybride a base d’aluminium renforcé par des particules de

carbure de silicium (SiC) ou d’alumine (ALOs) et de graphite. Ces types de matériaux sont
appelés matériaux "autolubrifiants” car le solide lubrifiant est inséré a lintérieur méme du
matériau et non déposé sur la surface. Les propriétés lubrifiantes de tels composites sont dues a

la formation d’'une couche d'un troisiéme corps (souvent appelé tribocouche) de lubrifiant solide

{82] : le graphite dans le cas du GrA-I"li® .

Le renforcement graphitique est obtenu a partir d'une poudre de graphite lamellaire
(diamétre moyen des particules 85um) recouvert par du nickel. Le revétement de nickel est la
solution que la société INCO a adoptée pour remédier a la non mouillabilité du graphite par
Faluminium. En effet, il a été démontré (voir figure 1.15) qu'un revétement continu de nickel sur
les particules de graphite abaisse la valeur de I'angle de contact entre le graphite et |'aluminium
prés de son point de fusion d'une valeur de 157° a une valeur de 57° et rend donc possible fa
rétention du graphite par I'aluminium fondu. Le revétement de nickel est réalisé dans les

raffineries d'INCO a Clydach, par décomposition thermique selon la réaction :

Ni(CO)«(g)=Ni(s)+4C0(q)
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L'ajout de nickel seul, ne garantie cependant pas la stabilité de la suspension. En effet,
apres l'injection des particules de graphite, le nickel tend a se dissoudre dans le bain liquide et
les particules de graphite qui sont moins denses que I'aluminium ont tendance a remonter a la

surface du bain.

Dans le cas des composites & base de carbure de silicium, ce phénoméne a été minimisé
du fait que ceux-ci contiennent deux catégories de particules : des particules de graphite de
densité plus faible que I'aluminium et des particules de SiC de densité plus importante. Ainsi, en
ajustant la composition du composite de maniére & obtenir des particules de densité moyenne
égale a la densité du métal liquide, la suspension peut étre stabilisée [83]. En se basant sur ce
principe, le composite peut étre fabriqué & des fractions volumiques variables, a partir du
moment ol la relation suivante est satisfaite :

= Mgc + Mg

= Ve * Vg

(2.1)

OU myge, Vsic, mg,, Vg sont respectivement les masses et les volumes des particules de carbure

de silicium et de graphite et p, est la densité du métal liquide.

En remplacant par les valeurs appropriées de densité de I'aluminium, du SiC et du

graphite on peut montrer que la configuration fa plus favorable correspond a :

VSC = 1.8 va

2.2
Mge = 3.2 Mg, ( )

D'aprés INCO, les compositions qui offrent le plus davantages (prix de revient,
performances..) sont les compasitions dites 1054G et 653G (10 et 6% Vol SiC + 4 et 3% Vol



80

Graphite). Un composite a base de particules d'alumine, le composite dit SA3G (5%vol Al,O;,
3%vol Gr), a également été développé du fait que dans certaines applications, Le caractére trés

abrasif des particules de carbures de silicium peut étre néfaste.

La composition des alliages de base de tous les composites (sans renforcement
graphitique) est obtenue par dilution du Duralcan F35.20S, produit par 1a société Alcan, et de
lalliage A356. Les compositions des différents composites ainsi que de l'alliage A356 sont
données dans le tableau 2.1. Les analyses relatives aux composites ont été réalisées par
dissolution et ont été fournies par la société INCO. Celle-ci indique également la présence
probable dans la matrice d’approximativement 0.2% de Cu et 0.2% de Ti. Notons que le
pourcentage d‘aluminium ayant été déterminé par balance et que le silicium étant sensible au
pH lors de la dissolution, les valeurs de composition de ces éléments données dans le tableau 1

peuvent étre sujettes a caution.

Si Si
%POIDS | Al (soluble) | (insoluble) Ni Mg | Fe C A0,
10840G | 724 7.2 7.66 2831048 | ND | 6.36 -
683G | 76.6 6.63 4.76 2.07 1035 0075 | 4.27 -
SA3G | 79.0 8.59 - 220049 | 042 | 261 | 646
A356 | 92.5 6.98 - - 10371 01 - -

Tableau 2.1 : Composition chimique des composites 10S4G, 6S4G et SA3G. ND=non
déterminé
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2.1.2 CARACTERISATION PHYSIQUE ET MICROSTRUCTURALE DES MATERIAUX A
L'ETUDE

Les microstructures des composites 1054G et 5A3G sont données aux figures 2.1 et 2.4,
Elles ont été obtenues par solidification, & partir de I'état liquide (750°C), dans des moules en
graphite. Le polissage des composites se fait selon une procédure spéciale mise au point par
INCO. Cette procédure est essentiellement destinée 3 éviter V'arrachement des particules de

graphite lors du polissage.

Le composite 10S4G consiste en une matrice Al-Si dans laquelle on retrouve une
dispersion de particules de SiC (taille moyenne 10um) et de particules de graphite de tailles
supérieures (100um). Les différentes phases dans le composite sont identifiées sur la figure 2.1,
la composition chimique de la matrice est donnée dans le tableau 2.1 et le comportement a la
fusion et a la solidification du composite est décrit sur la figure 2.2. On peut voir sur la figure
2.1, que la phase aluminium est dendritique et que l'eutectique est localisé dans les zones
interdendritiques oli on retrouve également les particules de graphite et de SiC. Le composite
653G possede les mémes caractéristiques que le 10S4G, a la seule différence que le
pourcentage volumique de renfort de celui-ci est plus faible.

Compte tenu de la présence non négligeable de nickel et de magnésium, la matrice de ces
composites constitue un systéme quaternaire: Al-Si-Ni-Mg. En théorie (étant donné les valeurs
de composition reportées dans le tableau 2.1) lorsqu’on refroidit un tel systéme depuis I'état
liquide, on devrait, d'abord avoir, dépdt d'une solution solide d'aluminium Al-Si, puis d’un
eutectique binaire de composition variable le long de la vallée associée a l'eutectique binaire Al-

Si (ou Al-NiAl, voir figure 2.8), ensuite d'un eutectique temaire de composition variable le long
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de la vallée associée a I'un des eutectiques ternaires Al-Si-NiAl; ou Al-Si-Mg,Si et enfin d'un
eutectique quaternaire Al-Si-NiAl;-Mg,Si a température constante (voir les diagrammes de
phases des systemes Al-Si-Ni et Al-Si-Mg : figures 2.6 et 2.8). Il est difficile de déterminer la
nature de l'eutectique ternaire a se former du fait que les systémes Al-Si-Ni et Al-Si-Mg
possédent des températures de transformations eutectiques trés proches, entre 560°C et 565°C
pour le premier et environ 559°C pour le second (voir plus loin). Cependant, a cause de la faible
quantité de magnésium dans la matrice, on peut supposer que l'eutectique ternaire qui se forme
est 'eutectique Al-Si-NiAk. Les observations microstructurales de l'eutectique (figures 2.1 et 2.4)

confirment cette hypothése.

Des essais de DSC ("Differential Scanning Calorimeter") et de refroidissement sur le
composite 1054G ont montré que la présence de 3.4% de Ni et de 0.5% de Mg dans la matrice
abaisse la valeur du liquidus d'une valeur de 610°C (alliage Al-8.6%Si (84]) a une valeur de
592°C. Lors du chauffage, La fusion de l'eutectique binaire débute environ a 555°C (au lieu de
§77°C pour le systeme Al-Si) et s'achéve a 568°C. La fusion de l'eutectique ternaire Al-Si-NiAls
débute autour 550°C (au lieu de 560°C pour le systéme Al-Si-Ni) et s'achéve autour de 552°C. II
est difficile de détecter en DSC leutectique quaternaire du fait de la faible quantité de
magneésium dans la matrice. On a cependant détecté un pic dans le pic de fusion de 'eutectique
ternaire (figure 2.2). Il est probable que ce pic soit associé a 'eutectique quaternaire Al-Si-NiAl-
Mg,Si. Les enthalpies des différentes transformations ont été évaluées en mesurant |‘aire sous la
courbe de DSC et sont données sur la figure 2.2. Le comportement au refroidissement est
identique, mais les températures de transformations eutectiques sont environ 10°C inférieures a
celles enregistrées en réchauffement (voir figure 2.2). Cette surfusion est associée au fait que
les eutectiques Al-Si sont des eutectiques irréguliers. Le composite 653G a un comportement
semblable mais posséde une valeur de liquidus plus élevée (600°C au lieu de 592°C) que celle
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du composite 10S4G a cause de la plus faible quantité d’éiéments d‘additions dans la matrice
(figure 2.3).

Le composite 5A3G consiste, quant a lui, en une matrice d'aluminium dans laquelle on
retrouve une dispersion de particules d’alumine (taille moyenne 10 a 15um) et de particules de
graphite de taille supérieure (100um) (voir figure 2.4). Les essais de DSC (figure 2.5) indiquent
que le comportement a la fusion et au refroidissement du compasite 5A3G est un peu différent
de celui des composites 10S4G et 653G (la valeur du liquidus étant cependant trés proche de
celle du 10S4G). En effet, on peut remarquer que le degré de surfusion est moins important : le
début de formation de l'eutectique binaire, au refraidissement, est de 565°C au lieu de 560°C
pour le 10S4G. De plus, le pic associé a la formation de l'eutectique ternaire semble avoir
disparu. Les analyses microstructurales du composite SA3G semble indiquer néanmoins la
présence d’un eutectique ternaire Al-Si-Nial3. Sur les courbes de DSC, on a associé celui-ci a la
présence d'un épaulement (de 560°C @ 548°C) dans le pic de l'eutectique binaire. Notons enfin
que, compte tenu du faible pourcentage de nickel et de la quantité relativement importante de
silicium dans la matrice (respectivement 2.4 et 9.5%), l'eutectique binaire qui se forme dans le
cas du composite 5A3G est l'eutectique Al-Si (vair figure 2.8)A Dans le cas du composite 10S4G,
cest probablement l'eutectique binaire Al-NiAl; qui se forme. Ce dernier point explique
probablement a différence d'allure des courbes de DSC des composites 5A3G et 10S4G. Le
composite 6S3G contient a peu prés le méme pourcentage de nickel que le composite SA3G,
mais renferme moins de silicium (environ 7.5%), ce qui explique qu'il cristallise de la méme

fagon que le composite 1054G.
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Figure 2.2 : Résultats de DSC (a) et de courbe de refroidissement (b) obtenus sur le

composite 1054G
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Figure 2.5: Résuitats de DSC (a) et de courbe de refroidissement (b) obtenus sur le

composite SA3G
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2.1.3 DIAGRAMMES DE PHASE DES SYSTEMES Al-Si-Ni ET Al-Si-Ni-Mg DANS LE COIN
RICHE EN ALUMINIUM

Dans cette partie, on se propose de présenter un travail de modélisation portant sur les
diagrammes de phase de la matrice des composites a I'étude. Comme on I'a déja souligné, ia
matrice de ces derniers correspond au systéme quaternaire Al-Si-Ni-Mg dans la partie riche en
aluminium. Nous commencerons par présenter les diagrammes expérimentaux pertinents a
notre étude, ce qui nous donnera une base de comparaison lors de la modélisation. Les

diagrammes calculés nous permettront d’évaluer la fraction solide dans la zone semi-solide.

2.1.3.1 LES TERNAIRES EXPERIMENTAUX DU SYSTEME Al-Si-Ni-Mg

2.1.3.1.1 LE TERNAIRE Al-Si-Mg

Le diagramme de phase expérimental du systéme ternaire Al-Si-Mg est assez bien établi.
Les températures du liquidus de la zone riche en aluminium du diagramme de phase Al-Si-Mg
[85] ainsi que les réactions eutectiques et leurs températures de transformation sont données
sur la figure 2.6{a). Une coupe verticale a 1% de Mg [86), domaine d'intérét de la présente
étude, est également reportée sur la figure 2.6(b).

Lors de la solidification d'un alliage de ce type, on a d'abord dépdt d‘une solution solide
d’aluminium puis d’'un eutectique binaire le long de la vallée associée au binaire Al-Si et enfin
d‘un eutectique temaire, a 555°C, composé d'aluminium, de silicium et du composé Mg.Si. Cet
eutectique contient environ 4.97% de Mg et 12.95% de Si. Notons enfin que I'aluminium et le

composé binaire Mg,Si forme un systéme quasi-binaire.
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2.1.3.1.2 LE TERNAIRE Al-Si-Ni

La partie riche en aluminium du systéme Al-Si-Ni a été étudiée par plusieurs auteurs. D'aprés
Fuss [87], un eutectique ternaire entre la phase aluminium, la phase silicium et le composé NiAl;
contenant 84.3% d’Al, 3.9% de nickel et 11.8% de silicium se forme a 568°C. D'aprés ce méme
auteur, la phase NiAl; et la phase Si forment un systéme quasi-binaire. Pratt et Raynor [88]
indiquent une solubilité maximale du silicium dans la phase NiAl; de 0.6% atomique. Phillips
[89] donne, a partir d’essais de calorimétrie, une température eutectique a 567 °C et une
composition eutectique de 4.9%Ni et 10.98%Si. Des coupes verticales a 2% massique de Si et
2% massique de Ni sont également données par ce méme auteur (figure 2.8). Weiss [90]
rapporte des résultats similaires a ceux de Phillips et donne des coupes a 2% et 4% massique
de Ni (figure 2.9). Dans une étude plus récente Trespaillé et Suéry [91] rapportent une
température eutectique de 565°C. Martynova et al [92] ont mesuré, par des essais
calorimétriques, I'enthalpie de fusion de la réaction eutectique et rapporte une valeur de 12.22
ki/mal. Des isothermes & 1100, 900 et 600°C sont donnés par Guard et Smith [93]. Notons enfin
que toutes ces études rapportent que dans la partie riche en aluminium, aucune phase ternaire
ne se farme. Par contre, dans la partie riche en Ni, Les phases solides ternaires NizAl.,Sh,
NigeuAly.ySizy, NizSiz..Al, NiALSI2.2¢, Niz(Al.Si)s, NiggAli7Siz, NiAISI, Nis(AlL,Si,); sont rapportées.
Leurs caractéristiques sont résumées en [94].

Dans le cadre de la présente étude, les pourcentages de nickel étant faibles, on ne
prendra pas en compte la présence de ces phases. Les alliages a I'étude se situent dans le
champ S de la figure 2.7. Le chemin de cristallisation de ceux-ci débute par le dépdt d'une
solution solide d'aluminium puis d’un eutectique binaire Al-Si (ou NiAls) et enfin de l'eutectique

ternaire Al-Ni-Si.
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2.1.3.2 MODELISATION DES DIAGRAMMES DE PHASE Al-Si-Ni et Al-Si-Ni-Mg DANS la
PARTIE RICHE EN ALUMINIUM

2.1.3.2.1 FONDEMENTS THERMODYNAMIQUES DE LA CONSTRUCTION DES
DIAGRAMMES DE PHASE

Le but de cette partie est de présenter brivement la modélisation des fonctions
thermodynamiques nécessaires a la construction des diagrammes de phase. La nomenclature
utilisée est celle proposée par Dinsdale [95]. Celle-ci est compatible avec le logiciel F*A*C*T

{96] développé par le groupe CRCT de I'Université de Montréal.

2.1.3.2.1.1 DESCRIPTION DES ELEMENTS

L'énergie libre de Gibbs d'un élément pur i, G(T), est calculée par rapport a I'enthalpie
de I'élément dans son état standard (T=298.15°C,P=1atm), °H,(298.15 °C). Cette quantité est
dénotée GHSER,. Elle dépend de la température et peut étre décrite par une fonction ayant la

forme suivante :
GHSER=G(T)-"H=a + b*T+c*T*INT + *T2 + * TP + T+ g* TP+ =T (2.3)
Dans le cas ol Félément entre en solution avec un élément de structure cristalline

différente, Yénergie libre de celui-ci doit étre calculée en définissant un élément hypothétique

ayant la structure cristalline du solvant. Ce point est décrit en détail par Pelton [97).
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Pour les éléments qui présentent un ordre magnétique, un terme additionnel doit étre

ajouté a la relation 2.3 :

G™4 = RTIN(B+L)f(x=T/T.) (2.9)

OU T, est température de Curie et § est fe moment magnétique moyen par atome.

2.1.3.2.1.2 DESCRIPTION DES COMPOSES BINAIRES

L'énergie libre de formation d’'un composé binaire A;B, est donnée par :

Grag = 8H, + bHy, + (T) (2.5)

Ou f(T) est une fonction de la température ayant la méme forme que celle donnée par la

relation 2.3.

2.1.3.2.1.2 DESCRIPTION DES SOLUTIONS

Le but de ce paragraphe n'est pas de passer en revue tous les modeles associés aux solutions.

On se contentera de décrire briévement les modéles adaptés a la description des solutions

solides et liquides des alliages.

Pour simplifier l'exposé, on considérera des alliages binaires A-B. Lorsqu'on mélange X,

moles de A et X; de B, I'énergie libre du systéme passe d’une valeur G,, correspondant aux
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composants non mélangés a une valeur G, correspondant au mélange. La différence entre ces

deux valeurs est appelée « énergie libre de mélange » :

AGm= G; = G; = AHp, - TAS, (2.6)
OU AH,, et AS,, sont I'enthalpie et I'entropie de mélange. Quand I'énergie libre de mélange est

négative, il y a possibilité de mélange.

Dans le cas des solutions idéales, AH,,, est nulle et I'entropie de mélange est équivalente
a l'entropie de configuration. Celle-ci est déterminée en supposant que les atomes A et B sont

distribués au hasard sur I'ensemble des sites disponibles (A + B) :

ASmia = -R (XaIn(Xa) + XgIn(Xs)) (2.7)

Xa +Xg =1

A I'exception des solutions substitutionelles d’atomes ayant des dimensions trés proches,
le comportement de la majorité des solutions est non idéal. L'énergie libre d’excés donne la

différence entre I'énergie libre de mélange de la solution et celle d'une solution idéale, AGpq :
AGg = AGp = AGpig = AGm = TAShia (2-8)

Dans le cas des solutions substitutionelles ne s'écartant pas trop de lidéalité (cas d'une
bonne partie des alliages métalliques binaires peu concentrés) l'enthalpie d'excés peut étre
décrite par le développement de Redlich-Kister [98] :

5G T X X s 20X - X L ) (2.9)
avec
LeC)>-AL+B%
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Ou Ajg et Bjg sont deux coefficients dépendant de la température

Si on ne considére que le premier terme, cette relation peut étre vue comme une

extension de la théorie des solutions réguliéres.

2.1.3.2.1 RESULTAT DE LA MODELISATION

Dans la partie riche en aluminium, la modélisation des phases Al liquide, Al cfc
et Si diamant ainsi que des composés Mg,Si et NiAl; est nécessaire a la modélisation des
diagrammes de phase des systémes Al-Si-Ni et Al-Si-Ni-Mg. Les énergies libres des composés
Mg;Si et NiAl; ont été modélisées en utilisant la relation 2.5 trouvée dans ia banque de donnée
“Themochemical Database for Light Metals" [99]. Les phases solides et liquides ont été
modélisées a partir des données binaires. Les binaires Al-Si, Al-Mg, Mg-Si et Mg-Ni ont
également été pris d'aprés la banque de données citée précédemment. L'optimisation de ces
diagrammes est assez bien établie et est en bon accord avec les diagrammes de phases
expérimentaux [100). Les diagrammes de phases optimisés Al-Ni et Ni-Si ont été pris
respectivement d’aprés les travaux de Ansara et Dupin [101] et de Mey [102]. Notons que, le
diagramme Ni-Si de Mey [102] ne tenant pas compte des phénoménes magnétiques associés au
nickel, les coefficients thermodynamiques donnés par cet auteur ne sont valables qu'entre
298.15 et 450K et entre 800 et 3200K. Dans le cadre de notre étude, l'objectif étant de
modéliser le systéme Al-Ni-Si-Mg pour des quantités relativement faibles de nickel, ceci n'est pas
trés problématique. Des données plus récentes [103] tenant compte des phénoménes
magnétiques dans le systéme Ni-Si, sont également disponibles. Cependant les données
relatives aux phases Ni liquide et Ni (cfc), seules phases d'intérét dans la présente étude, ne

sont pas concluantes.
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Pour nous assurer de 'exactitude des données thermodynamiques utilisées, nous avons
reproduit les diagrammes binaires associés au systéme ternaire Al-Si-Ni (voir annexe A) en
insérant les données optimisées, trouvées dans la littérature, dans les programmes Solution.Dos
et Compound du logiciel F*A*C*T. Tous les diagrammes ont été reproduits fidélement, a
I'exception du diagramme Al-Ni, oUu nous avons considéré tous les composés comme
steechiométriques. Le liquidus ainsi que Ia phase cfc de ce systéme, phase d'intérét pour notre

étude, ont été néanmoins reproduits fidélement (voir annexe A).

Nous avons également utilisé le programme Solution pour décrire le liquidus et la phase
cfc du systéme ternaire Al-Si-Ni. Les résultats obtenus pour 2% de Ni et 2% de Si sont donnés
sur la figure 2.10 a et b. Le liquidus est en bon accord avec les résultats expérimentaux. La
température et la composition de l'eutectique prédites sont respectivement de 569.7°C et
86%Al, 11.869%Si et 2.1244%Ni, ce qui est également en bon accord avec les valeurs
expérimentales (voir 2.2.3.1.2). On peut noter cependant une déviation de la surface de

précipitation secondaire associée a la phase NiAls.

Afin de vérifier la partie du diagramme expérimental en désaccord avec la modélisation,
nous avons élabore des alliages Al-6%Si-2%Ni (Yomassique) sur lesquels nous avans réalisé des
essais de DSC. Un résultat représentatif des essais réalisés est donné sur la figure 2.11. Les
courbes de DSC obtenues au chauffage indiquent la présence d'un eutectique ternaire autour de
575°C, d’'un eutectique binaire & 582°C et d'un liquidus & 616°C. Ce dernier est en trés bon
accord avec le liquidus du diagramme expérimental (voir figure 2.8.b). La température de
I'eutectique binaire mesurée est supérieure a la température de l'eutectique du binaire Al-Si
(577°C). Ce résultat semble indiquer que 'eutectique binaire qui se forme est l'eutectique

associé a la phase NiAl;, ce qui est aussi en accord avec le diagramme modélisé. En effet, celui-
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d indique la présence d'un eutectique binaire Al-NiAl @ 586°C (voir figure 2.11). Il est
cependant difficile de conclure car le comportement enregistré au refroidissement est trés
différent de celui enregistré au chauffage.

Plusieurs sources d'erreurs peuvent expliquer la déviation enregistrée. Celle-ci peut étre
due au fait que nous n‘avons pas intégré de termes ternaires dans les termes d'enthalpies
d’excés. Une autre source d’erreur peut étre liée au fait que nous avons utilisé des données
relatives au systéme Ni-Si dans la partie riche en nickel pour modéliser le systéme Al-Ni-Si dans
la partie riche en aluminium. Il est évident qu'au vu de ces remarques, une optimisation plus
paussée des données utilisées est nécessaire. Notons néanmoins que V'écart que nous avons
enregistré est de I'ordre des incertitudes expérimentales. Notons également, que nous avons été
en mesure de reproduire les valeurs expérimentales correspondant a 2% de nickel (figure 2.12),

a partir des résultats de modélisation obtenus pour 1% de nickel.

Nous avons également utilisé le programme Solution pour décrire le systéme Al-Ni-Si-
Mg. Les valeurs de liquidus prédites, correspondant aux compositions des composites, sont en
trés bon accord avec les valeurs mesurées en DSC. Par contre les valeurs correspondant a la
précipitation binaire et ternaire different légérement. Aucun diagramme expérimental n'est
disponible pour comparer de maniére significative les résultats de la modélisation. Nous avons
cependant reporté, a titre d’exemple, sur la figure 2.13 les résultats de modélisation & 1%Ni et
0.4%Mg. On peut retrouver sur celle-ci, les séquences de cristallisation décrites en 2.1.2. 1a

température de l'eutectique quatemaire est d’environ 560°C.

La modélisation du diagramme de phase de la matrice des composites a V'étude nous a

permis de déterminer la relation entre la fraction solide et la température dans la zone semi-
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solide. Les résultats sont reportés sur la figure 2.14. Pour fin de comparaison, nous avons

également reporté la fraction solide calculée a partir de I'équation de Scheil [104] :

A
fi=1 -( I, -T ]’H (2.10)

T.-T,

OU T; est la température du métal pur (I'aluminium dans notre cas)
T, est la température du liquidus
K est le coefficient de partage (K=Cs /C,)
C;s est la composition du solide

C, est la composition du solide

Il est bien connu que cette équation, qui considére le cas limite d'une diffusion
négligeable a I'état solide et compléte a I'état liquide, fournit une approximation raisonnable de
la fraction solide a l'intérieur de la zone semi-solide. Dans le cas présent, la fraction solide selon
I'équation de Scheil a été caiculée en considérant le coefficient de partage du diagramme binaire

Al-Si (K=0.14) et les températures des liquidus expérimentaux (tableau 2.2).
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données expérimentales (figures 2.8.a et 2.9.a).

a) diagramme Al-Si-Ni pour 2%Si, b) diagramme Al-Si-Ni pour 2%Ni
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System Al - Si- Ni - Mg
«<0.996-A-B> Al + <A> Si+ <B> Ni + 0.004 Mg
v T

TG

\ ——ASINIGL + ALSINIMGE + NiAL
ALSINIMGF + NiAl(s1) + Si(s1) + Mg,Si(s1)

00 0.1
% massique

Figure 2.13 : Diagramme de phase Al-Si-Ni-Mg calculé pour 1%Ni et 0.4%Mg

Matériaux (mJuLﬁe) ( aIIuLI ée)
1084G 592 594
6S3G 600 599
5A3G 590 589
A356 614 J—

Tableau 2.2 : Comparaison des températures des liquidus mesurés et calculés
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2.2 APPAREILLAGES ET PROCEDURES EXPERIMENTALES

Comme on Ia déja souligne, les appareils les plus couramment utilisés pour caractériser
la rhéologie des gelées semi-solides des alliages et des composites sont les viscosimétres. Dans
la partie qui suit, on se propose de présenter les viscosimétres utilisés dans la présente étude

ainsi que le mode d'exploitation des résultats obtenus par ces techniques.

2.2.1 LES VISCOSIMETRES A AGITATEURS

2.2.1.1 LE VISCOSIMETRE

Les mesures de viscosité a I'état liquide ainsi qu'une partie des mesures a I'état semi-
solide ont éte réalisées par lintermédiaire d’'un viscosimétre de marque Haake RV12 (figure
2.13). Celui-¢ci est composé essentiellement de deux éléments. Le premier élément est le
contrileur de vitesse qui permet d'atteindre des vitesses de rotation de 0.01 a 512 tours/min. la
vitesse peut étre maintenue constante ou peut étre variée grice a un programmeur (PG142)
associé au controleur de vitesse. Le deuxiéme élément est composé du moteur qui entraine Faxe
de I'agitateur, et du capteur de couple qui permet une mesure de couple allant de 0 a 4.9 N.cm.
La mesure du couple se fait par Iintermédiaire d’'un ressort de torsion calibré dont I'angle
maximum de torsion est de 0.5° lorsqu'il est soumis au couple maximum. L'angle de torsion est
directement proportionnel au couple et est transformé par un capteur magnétique en un signal
électrique proportionnel variant de 0 & S volts. Celui-ci peut étre acheminé a F'unité de contrdle

du viscosimétre ou & un systéme extérieur.

Les matériaux dont on veut mesurer la viscosité sont placés a lintérieur d'un creuset en
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graphite et sont chauffés par I'intermédiaire d'un four a résistance composé de trois zones
indépendantes. Le contrdle de température se fait grace a trois thermocouples insérés
respectivement au milieu de la zone centrale du four, au bas de la zone supérieure du four et en
haut de la zone inférieure du four. La prise de température se fait par {intermédiaire de deux
thermocouples placés dans la paroi du creuset trés pres du fond et de la surface du bain. Le
creuset est logé dans un support contenant une encoche de maniére a étre maintenu
stationnaire lors du cisaillement. La longueur "creuset + support” a été déterminée de fagon a
ce que I'échantillon se trouve dans fa zone centrale du four ol la température est homogéne.
Dans cette configuration, les thermocouples de mesure indiquent un accord en température de

I'ordre de 1°C entre le fond et la surface du bain.

Pendant un essai, le mélange liquide ou semi-solide ainsi que les creusets en graphite
sont protégés de I'oxydation par un flux d’argon introduit par le bas du four, lequel est fermé 3

sa surface.

La vitesse de rotation, le couple de torsion ainsi que la température sont enregistrés en
continu grace a un systéme de contrile et d'acquisition de données ("Wb-workmate”) couplé a
un micro-ordinateur. Ce systéme, couplé au logiciel "Workbench” a également servi & contréler
Ia température du four trois zones.

2,2.1.2 CHOIX DES CREUSETS ET DES AGITATEURS

Comme on I'a déja souligné, une bonne dispersion des particules au sein des suspensions

est primordiale lorsque Fon réalise des mesures rhéologiques. C'est dans ce schéma de pensée



que nous avons sélectionné les agitateurs dans la présente étude. Deux types d'agitateurs ont

retenu notre attention.

Le premier agitateur a une forme cylindrique avec une rainure hélicoidale (voir figure
2.16). Ce type d'agitateur a déja été utilisé pour caractériser la rhéologie de composites a
matrice d'aluminium renforces par des particules de carbure de silicium [72,75] et s'est avéré
efficace pour minimiser les effets de glissement et de sédimentation des particules de renfort.
Les matériaux a I'étude ont été brassés avec cet agitateur dans des creusets en graphite dont
les dimensions sont données sur la figure 2.16. La configuration géométrique "Creuset +
Agitateur” a été choisie de fagon a maximiser la vitesse de cisaillement. Comme on le verra plus
loin, celle-ci est d’autant plus élevée que l'espace annulaire entre Vagitateur et le creuset est
faible. Dans le cas des composites, un compromis doit étre néanmoins réalisé a cause de la
présence des particules de renfort. Ceci est d'autant plus vrai que les particules sont grosses.
Dans le cas des mesures a I'état liquide, les creusets ont été munis de chicanes (voir figure
2.16) pour éviter la formation de vortex. A I'état semi-solide, les viscosités étant suffisamment

élevées, nous avons utilisé des creusets sans chicane.

Un agitateur a ruban hélicoidal (figure 2.17) a également été utilisé. Cet agitateur a été
concu essentiellement pour élaborer des billettes rhéocoulées. En effet, il permet d'assurer une
bonne qualité de suspension, a cause d'un pompage axial, en plus de minimiser les pertes de
matiéres larsqu’on retire celui-ci. Notons cependant que nous avons été limités a des billettes
rhéocoulées a 35% de fraction solide primaire du fait qu'au-deld, nous avons atteint les limites
du viscosimétre. Nous avons également utilisé cet agitateur pour mesurer les viscosités a I'état
liquide. Cette démarche avait pour but d'évaluer I'influence de la configuration géométrique du

viscosimétre sur la viscosité des suspensions a I'étude.
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Notons enfin que les deux types d’agitateurs sont en acier inoxydable et ont été oxydés

de maniére a les protéger de I'attaque par I'aluminium fondu.

Pour alléger les notations, dans tout I'exposé, les configurations "Creuset sans chicane +
Agitateur rainuré”, "Creuset avec chicane + Agitateur rainuré" et "Creuset sans chicane +

Agitateur a ruban hélicoidal” sont dénotées respectivement Viscosimétre I, IT et III.
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2.2.1.3 METHODES D’EXPLOITATION DES RESULTATS
2.2.1.3.1 METHODE DE CALIBRATION

La calibration consiste a mettre en corrélation le couple mesuré par le viscosimétre a la
viscosité du matériau a I'étude. Ceci est rendu possible en utilisant les nombres adimensionnels

de puissance Po et de Reynolds Re, définis par :

P C

PQ3ra5 PeraS

- pQ rarc (2-12‘
n

Re
OuP, Q, r,, r. et p sont respectivement la puissance nécessaire pour cisailler le fluide, la vitesse

de rotation de I'agitateur, le rayon de I'agitateur, le rayon du creuset et la densité du fluide.

En effet, il existe une relation entre ces deux nombres :

Po=K(R.) (2.13)

Ou K et a sont des constantes qui dépendent de la géométrie de 'agitateur.

Pratiquement, l'appareillage est calibré a partir de fluides newtoniens de viscosités
connues et des relations 2.11 et 2.12. En effet, la relation 2.11 permet de déterminer
expérimentalement le nombre de Puissance, Ia relation 2.12 donne le nombre de Reynolds, ce
qui nous permet de déterminer la relation 2.13. Une fois 'appareillage calibré, les valeurs de
viscosité sont déterminées grace aux relations 2.11 et 2.13. En effet la relation 2.11, tout

comme précédemment, permet de déterminer expérimentalement e nombre de puissance, fa
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relation 2.13 donne le nombre de Reynolds ce qui permet de calculer la viscosité par la relation

2.12,

L'appareillage a été calibré a partir d'huiles standards de viscosités et de densités connues
(voir tableau 2.3). Ces huiles ont été choisies de maniére a couvrir I'étendue des viscosités
généralement rencontrées quand on étudie la rhéologie des gelées semi-solides de composites a
matrice métallique. Les résultats de la calibration sont donnés sur les figures 2.18 et 2.19. Les

coefficients K et a de la relation 2.11 sont reportés dans le tableau 2.4.

VISCOSITE DENSITE
T(*C) HUILES SYMBOLES
_(mPa.s) (g/mL) |
S60 . 102.1 0.8626
25 5600 ) 1366 0.8888
S8000 . 21300 0.8866
S60 - 46.02 0.8532
40
S8000 a 5998 0.8784

Tableau 2.3 : Caractéristiques des huiles de calibration

(les symboles correspondent aux symboles donnés sur les graphiques 2.16 et 2.17)
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Figure 2.19 : Courbe de calibration du viscosimétre & agitateur 3 ruban hélicoidal

(Viscosimetre 111}
VISCOSIMETRE K a
I 842.3 -0.995
I 1054.7 -1.008
11 ¢ 27.6 -0.943

Tableau 2.4 : Corrélation entre les nombres de Puissance et le nombre de Reynolds
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2.2.1.3.2 DETERMINATION DE LA VITESSE DE CISAILLEMENT DANS L'ESPACE
ANNULAIRE DES VISCOSIMETRES

2.2.1.3.2.1 CAS DE L'AGITATEUR CYLINDRIQUE

Dans le cas des viscosimétres I et II, nous avons déterminé 13 vitesse de cisaillement en

supposant que l'agitateur est cylindrique et lisse:

. Cylindre stationnaire
Cylindre tournant

\ o

Q vitesse de rotation

€—— Fluide

. <4— (ylindre stationnaire
]

C couple de réaction
m—

Figure 2.20 : Représentation schématique du principe de calcul de la vitesse de
cisaillement dans I'espace annulaire des viscosimétres I et I1

Ceci est justifié par le fait que I'exposant de Re est trés proche de —1. Dans ce cas, pour
deéterminer I'évolution de la vitesse de cisaillement dans l'espace annulaire, il faut commencer
par établir la relation qui existe entre la vitesse de rotation Q et le couple de réaction C. Pour
cela, calculons la force de cisaillement F(r) qui s'exerce sur une enveloppe cylindrique de rayon r

(voir figure 2.20). La force de cisaillement F(r) est reliée au couple C et a la contrainte

tangentielle T(r) par la relation :
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C =rF(r) = 2r r* hr(r)

soit :

C
1:(r)=—~~--’/h2
mr

Au rayon r la vitesse linéaire est reliée a la vitesse angulaire par fa relation u=rw et la vitesse

de cisaillement est donc donnée par :

me?

(r) =r‘;—v:=f[ % ] (2.14)

en supposant un fluide pouvant étre décrit par une relation d'écoulement du type.

La relation 2.14 peut étre réarrangée de la facon suivante :

Et est résolu en supposant une adhérence parfaite aux parois, c'est a dire les conditions aux

limites suivantes :
r="r, U=r,Q

= ar, =0

En supposant un fluide newtonien, c’est a dire une loi d’écoulement du type f{t)=t/n ol
n est la viscosité du fluide, on peut montrer que la vitesse de cisaillement apparente au niveau

de l'agitateur est donnée par :
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2
Q

7("(1) =

2
2_

a—1

En pratique, on utilise la vitesse de cisaillement moyenne, car La vitesse de cisaillement

varie le long de la distance annulaire. On peut montrer que celle-ci est donnée par Ia relation :

. 2 rqre 4T rqre
Y ord-rk o eer2-rd)

(2.15)

Ou N est la vitesse de rotation en tours/min. En remplagant par les valeurs de r, et r. données
sur la figure 2.15 et avec Nmax=512 tours/min, la vitesse de cisaillement moyenne maximale

est de 104 s-! pour le viscosimétre I et de 191 s-! pour le viscosimétre II.

2.2.1.3.2.1 CAS DE L'AGITATEUR A RUBAN HELICOIDAL

Dans le cas des viscosimétres 3 agitateurs non cylindriques, Metzner et Otto [105] ont
proposé une méthode pour déterminer la vitesse de cisaillement effective. D'aprés le concept de
Metzner et Otto, la vitesse de cisaillement effective est proportionnelle a la vitesse de rotation
de V'agitateur en régime d'écoulement laminaire :

Yer =KN (2.16)

Nous avons déterminé la constante de proportionnalité Ks de la relation 2.16 de maniére
expérimentale. Le principe de détermination consiste a évaluer la loi de comportement d'un
fluide pseudoplastique a l'aide d’un viscosimétre coaxial & agitateur cylindrique. Nous avons
choisi une solution de Xanthan. La Loi de comporiement n=f(7) de cette substance a été
déterminée en évaluant les relations n = f(N) et 7=g(N) par les mémes méthodes que celles
décrites en 2.2.1.3.1 et 2.2.1.3.2. La loi de comportement d'une solution de Xanthan

(1%massique) obtenue avec un viscosimétre coaxial identique au viscosimétre I est reportée sur
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la figure 2.21.a. En déterminant la loi de comportement n = f(N} & laide du viscosimétre 3

ruban hélicoidal par la méme méthode qu'en 2.1.3.1, on peut déterminer la relation :

ou m et n’ (n’=n-1) sont les indices de la loi de puissance déterminés par le viscosimétre coaxial

a agitateur cylindrique. 1l suffit alors de tracer la courbe y =f(N) pour déterminer la constante

Ks.

Les résultats sont reportés sur la figure 2.21.b. Nous pouvons remarquer que I'on
obtient une droite pour des vitesses de rotation allant jusqu’a 400 RPM. Au-dela de cette valeur
le régime n'est plus laminaire. Dans le régime laminaire, La pente de la droite y = f(N} donne Ks.
Une valeur de K; égale a 26 { ou 0.42 pour avoir ¥ en s’1) a été trouvée, Ceci est en trés bon
accord avec ka relation de Shamiou et Edwards [106] :

Ks = 34-114{(c/d)
qui donne K=27.16 pour c=3mm et d=50mm.
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Figure 2.21 : Détermination de Kg

a) Loi de comportement de la gomme Xanthan (donnée sur la figure)

b} Relation 2.16



2.2.1.4 MODE OPERATOIRE

La rhéologie du composite GrA-Ni® 1054G a été étudiée a Iétat liquide et 3 I'état semi-

solide en refroidissement continu et en condition isotherme. Le composite SA3G n’a été étudié
qu'en refroidissement continu et l'alliage de base sans renfort (A356) a servi de référence. Les
programmes de température et de vitesse associés a chaque type d'expérience sont schématisés

sur la figure 2.22.

Dans le cas de I'expérience a I'état liquide, le composite est porté a une température
supérieure 3 la température du liquidus, puis il est brassé en condition isotherme 3 vitesse de
rotation maximum (512 tours/min) pendant 10 minutes pour s'assurer d’une bonne mise en
suspension des particules, I'échantillon est alors laissé au repos pendant 5 minutes et est brassé
a différentes vitesses de cisaillement. Quatre vitesses de cisaillement (104s,52s, 265, 13s)
et deux températures (650°C, 735°C) ont été sélectionnées. Chaque essai a été réalisé avec un
nouvel échantillon et a la fin de chaque essai, I'échantillon a été trempé pour analyse

microstructurale.

Dans le cas de I'expérience a I'état semi-solide en refroidissement continu, le composite
est porté 3 une température supérieure 3 celle du liquidus ol il est brassé en condition
isotherme a vitesse de rotation maximum pendant 10 minutes pour les mémes raisons que
celles citées précédemment. L'échantillon est alors refraidit a taux constant (fixé a 1°C/min pour
la majorité des essais) du liquidus jusqu'a la température de l'eutectique et est brassé a vitesse
constante. Quatre vitesses de disaillement (104s™,52s™, 26s™, 13s™) ont été sélectionnées,
chaque essai a été réalisé avec un nouvel échantillon et certains essais ont été interrompus dans

la zone semi-solide de fagon a tremper I'échantilion pour analyse microstructurale.
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Deux types d'essais en condition isatherme ont été réalisés :

Dans la premiere série d'essais, dit « essais en condition isotherme et stationnaire »,
I'échantillon est d'abord brassé en refroidissement continu { taux de refroidissement 2°C/min) et
3 une vitesse de cisaillement de 64 tours/minute jusqua une température choisie dans
l'intervalle semi-solide puis il et brassé en condition isotherme et 3 une vitesse de cisaillement
constante. Pour chaque essai le matériau est laissé au repos 10 minutes avant le cisaillement
isotherme de fagon a fixer un état de référence, Quatre vitesses de cisaillement (104s”,52s™,
265, 135™) et trois fractions solides primaires (16%, 22%, 30%) ont été sélectionnées. Chaque
essai a été réalisé avec un nouvel échantillon et a [a fin de chaque essais Féchantillon a €té

trempé pour fin d’analyse microstructurale,

Dans la deuxiéme série d'essais, dit « essais en condition isotherme et transitoire »,
I'échantillon est d'abord brassé en continu depuis le liquidus 3 une vitesse de cisaillement
constante jusqu'a la température d'essai, ol la vitesse de cisaillement varie soit selon un cycle
partant de zéro et revenant a zéro en un temps variable (cycles d’hystérésis) soit brutalement
par saut {"Step change”). Dans le cas des essais de "Step change”, avant le saut brutal de
vitesse de cisaillement, les échantillons sont brassés en condition isotherme jusqu’a ce quun

équilibre soit atteint.

Les variables durant un cycle d’hystérésis sont : la vitesse initiale de cisaillement 7, (vitesse de

brassage entre le liquidus et la température d'essais), le temps de montée t, pour atteindre la

vitesse de cisaillement maximale ¥, , la vitesse de cisaillement ¥, . atteinte lors d’'un cycle, le
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temps de maintien t, a 7, , le temps de descente ty pour revenir a zéro et le temps de repos

t, & 2éro.

Les variables durant un essai de "Step change” sont la vitesse de cisaillement initiale 7, , la

vitesse de cisaillement en condition isotherme et la vitesse de cisaillement aprés le saut

brutaly,,, .
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Figure 2.22 : Représentation schématique du mode opératoire
a) essai 3 |'état liquide, b) essai en refroidissement continu

c) essai isotherme et stationnaire, d) essai isotherme et transitoire : - cycle d’hystérésis =

- "Step change" .....



126

2.2.2 LE VISCOSIMETRE A PLATEAUX PARALLELES

2.2.2.1 DESCRIPTION DU VISCOSIMETRE

Le viscosimetre a plateaux paraliéles utilisé dans la présente étude est schématisé sur la
figure 2.23. Dans un tel appareillage, les alliages et composites partiellement refondus sont
écrases entre deux plaques. Dans le cas présent, celles-ci sont faites d’un alliage de molybdéne
possédant de trés bonnes propriétés mécaniques et de conductibilité thermique. Nous avons
profité de ces caractéristiques pour utiliser les plaques de compression comme systéme de
chauffage. Sur chacune des plaques, le chauffage est assuré par trois résistances chauffantes
insérées a méme celles-ci. Une bonne isolation des plaques combinée a une bonne disposition
des cartouches de chauffage a permis d'assurer une température homogéne sur toute la surface
occupée par les éprouvettes de compression. La température de chacune des plagues est
contrGlée {par I'intermédiaire du systéme de contrdle précédemment cité) par un thermocouple
situé au niveau de la cartouche chauffante centrale. La mesure de la température des
éprouvettes de compression est assurée par deux thermocouples situés trés prés des surfaces
de compression et d'un thermocouple inséré @ méme les éprouvettes de compression. Ce

dernier est retiré lorsque la compression débute.

Les essais de compression ont été réalisés 3 charge constante, en appliquant des poids
calibrés sur un plateau relié, par un axe, au plateau de compression supérieur. L'ensemble
"plateau + axe + plateau supérieur” est mobile tandis que le plateau de compression inférieur
est fixe. L'axe mabile est guidé par huit roulements a billes linéaires assurant un déplacement
sans friction. Au cours de l'essai de compression, le déplacement est mesuré par un capteur

linéaire de déplacement dont le signal électrique est acheminé au systéme d'acquisition de
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données. A la fin de chaque essai, les plaques sont refroidies par un circuit d’eau usiné a la
surface de ces derniéres. Le refroidissement est suffisamment rapide pour tremper les

échantillons en dessous de lintervalle de solidification.

2.2.2.2 CONDITIONS EXPERIMENTALES

Les essais de compression ont été réalisés sur des éprouvettes cylindriques ($25x10mm)
des alliages et composites a I'état dendritique et rhéocoulé. Les éprouvettes dendritiques des
composites ont été prélevées sur les billettes fournies (¢56x60mm) par la société INCO. Les
éprouvettes rhéocoulées des composites ont été prélevées sur des billettes rhéocoulées
(56x60mm) dans le réacteur & agitateur hélicoidal. Des éprouvettes rhéocoulées, par brassage
électromagnétique, de l'alliage A356 ont également été caractérisées. Celles-ci on été fournies
par le Laboratoire CNRC (Institut des Matériaux Industriels). Les éprouvettes de compression
ont été refondues a cinq températures différentes (T= 575,580,585,590,595°C) et ont é&té
écrasées sous des charges allant de 1 a 10kg. Linfluence de la fraction solide et de fa charge
sur le comportement rhéologique a pu ainsi étre étudiée. Notons enfin qu‘au cours d'un essai,
les éprouvettes de compression ainsi que les plaques sont revétues d'une couche fine de

graphite.

2.2.2.3 METHODE D’EXPLOITATION DES RESULTATS

Dans cette section, nous présenterons la résolution du probléme de I'écoulement des
fluides pseudoplastiques et newtoniens comprimés entre deux plateaux paraliéles, tel que
présenté dans la référence [63]. Notons que Mada [107] a également résolu ce probléme, en
incluant en plus une démarche qui permet de prendre en compte les fluides de Herschel-
Bulkeley.
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Ii

T3

a) b)
Figure 2.23 : Schéma du viscosimétre a plateaux paraliéles

a) Vue de face, b) Vue de cité

1 : Plateau Poids
2 : Contre-Poids
3 : Guide (roulements a billes)
4 at 5: Plaques chauffantes et plateaux de compression
6 : Arrivé d'eau
7 : Isolant
8 : Systéme de levier



2.2.2.3.1 HYPOTHESE DE CALCUL ET CONDITIONS AUX LIMITES

129

Le probléeme de I'écoulement d'un échantillon cylindrique de hauteur h, et de rayon R,

en compression entre deux plateaux paralleles (Figure 2.24) est résolu en considérant les

hypothéses suivantes :

1) La vitesse selon Vaxe de compression Z (voir figure 2.24) ainsi que toutes ses dérivées

2)

3)

1)

2)

3)

4)

sont négligeables devant La vitesse selon Faxe radiale r ainsi que toutes ses dérivées

(conditions de lubrification hydrodynamique)
L'écoulement est radial (Vg=0) et laminaire

Le fluide est incompressible

Et les conditions aux frontiéres :

vith4)=0  (Contact collant)
VzG’:%)= *% (Vitesse du piston de compression)

0 \ o
2=0: V%z( r,O) =0, V, =0 {Le probléme est symétrique)

r=0: V,.(O,z)=0

r=R:P(R)=P, (R est le rayon de l'échantillon au temps t)

Figure 2.24 : Représentation schématique du test de compression
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I1.2.3.2 RESOLUTION

Avec les hypothéses ci—dessus, les équations de mouvement et de continuité pour un
fluide pseudoplastique, de loi de comportement :

n-1
] — A — aVl’ avl’
Tiz=My =0y = ml“az 3 (2.17)
ont la forme suivante :
. , 19 av,
- i inuité : —— —==0 .
Equation de continuité e v+ = (2.18)
- Equation de mouvement :a—P =-m of_9Ve )" (2.19)
ar oz{ oz

% _, (2.20)
dz

Ces relations sont valables pour un fluide newtonien, a condition de poser n=1.

La relation 2.20 montre que Ia pression est indépendante de Z. Donc en l'intégrant deux
fois par rapport a Z, il vient :

[ !
n YidPYy{(h )} =
v.=tl) (m EI] [[5] Z ] @21)

En intégrant la relation 2.18 par rapporta z, ona:

dh _ 29( ¢
—m—— dz
at 3 (l’l Ve ] (2.22)

En intégrant 2.22 par rapport a r, on obtient :
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c—-=-2fT vz (2.23)

En substituant 2.21 dans 2.23 et en intégrant, on obtient le gradient de pression :

~(2n+1)

P-Po=(%}-1)‘*‘l[2';;llg] " %‘n(r"“-n(t)‘*‘) (2.29)

Qu R(t) et h sont respectivement le rayon et la hauteur de I'echantillon au temps t

En intégrant la relation 2.24 sur la surface de I'échantillon, on en déduit la force qui agit

sur I'échantillon :

-(2n+1) n

Fe(iy| - el 22t 2] - A (225)
n+3 4n )2 dt
En écrivant la conservation du volume (R? h =R} h) et en posant :

{
el 2 Y 48
n+l ) ®d™m

dh -(I'l+3) S(H'H)

——=kh. ™ h )
at 0 (2.26)

Il vient :

Pour des essais a charge constante, I'intégration de la relation 2.26 donne :

In+§
In+s

1Y= | 1™ (3n+5), 2
(H] = =[._......2n )gho-“ t (2.27)
2]




Ia relation 2.27 peut étre réécrite de la fagon suivante :

-2n

e=[l-i]=|-{1+(3"+5 }. kt} (2.28)
h, 2n

ou encore lorsque t tend vers linfini :

a+l
n(t—e)=- =2 Jine—[ 2" Jin| 221w & (2.29)
3In+5 In+5 2n

Le comportement rhéologique des fluides pseudoplastiques est déterminé a partir de la
relation 2.29. En effet celle-ci montre qu'en portant In(1-e) en fonction de Int, il est possible de
déterminer les paramétres n et m de la loi de puissance. Les indices n et m sont obtenus

respectivement a partir de la pente et de 'ordonnée a l'origine de Ia droite In(1-e)=f(t).

Pour un fluide newtonien (m=n et n=1), les relations 2.25 et 2.27 deviennent :

3nV? dh
= — 2.30
2h’ dt (2.30)
i1 | t
of — ——— |=— 2.31
8nP, [h* hj] n (231)

Ou V et P, sont respectivement le volume de I'échantillon et la pression initiale sur 'échantilion.
La viscosité d'un fluide newtonien peut donc étre déterminée en portant (1/h*-1/h}) en

fonction du temps. Au cours d’un essai, la vitesse de cisaillement est déterminée a partir de la
relation :

{
._ oV,  Adhdi)(2n+1Y z ¥}
%% w \"m \m2)” (232)
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qui s'écrit pour un fluide newtonien :

6rz dh
= —— 2133
Y X (2.33)

On peut ainsi obtenir la vitesse de cisaillement moyenne, en intégrant la relation 2.33 sur le

volume V de V'échantillon. On peut montrer que :

__[V(dnar
Y = J;(zhls) (2-34’
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CHAPITRE II1

RESULTATS ET DISCUSSION

3.1 COMPORTEMENT DES COMPOSITES A L'ETAT LIQUIDE

Le comportement des composites a I'état liquide a été évalué a 615 et 635°C a l'aide des
viscosimétres II et III. Les résultats sont reportés sur les figures 3.1 a 3.4. Ceux-ci montrent

que le comportement de tous les composites dépend de la vitesse de cisaillement.

Au-dessous d’une certaine limite, le comportement rhéologique des composites a I'étude
est du type pseudoplastique et peut étre décrit par une loi de puissance dont les paramétres
sont donnés dans le tableau 3.1. Au-dessus de cette limite, qui dépend de la nature des
particules de renfort, le comportement rhéologique des composites devient newtonien et la
viscosité atteint un plateau. Il semblerait que le plateau newtonien soit atteint d'autant plus vite
que le pourcentage de particule SiC est faible et que la température est €levée (voir figures 3.1
et 3.2). Il sembilerait également que la valeur du plateau dépende de la nature des particules de
renfort. En effet, celui-ci est plus faible pour le composite SA3G que pour le composite 653G
alors que le pourcentage de particules de renfort est sensiblement identique.

On peut essayer d'expliquer ce résultat en se reportant a 1a relation de Mori-Ototake
(relation 1.17). En effet, celle-ci montre qu'a fraction solide égale, la viscosité dépend de la
viscosité n, de [a matrice et des paramétres stéréologiques des particules de renfort. Compte
tenu de la teneur plus élevée en silicium dans la matrice du compoasite SA3G, on peut s'attendre
a une viscosité n, plus faible que celle du composite 653G. Néanmoins, la viscosité des matrices

métalliques a I'état liquide étant trés faible (<0.01Pa.s), la contribution de cette variable est
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négligeable devant la contribution des particules de renfort. C'est donc piutdt une différence de
forme, de taille et de répartition des particules qui expliquerait la différence de viscosité entre

les composites 5A3G et 653G.

Pour un agitateur donné, nous n'avons pas enregistré de différence significative de
viscosité dans la gamme de température étudiée, que ce soit dans le domaine pseudoplastique
ou newtonien. Par contre, pour un composite donné, dans les mémes conditions de température
et de vitesse de cisaillement, la nature de I'agitateur a une influence marquée sur le régime
pseudoplastique { figures 3.3 et 3.4). Le plateau newtonien, quant a lui, est insensible a la
forme de Vagitateur. Tel que souligné en 1.2.3.1.1, le caractére pseudoplastique des
suspensions est généralement attribué au fait que la structure interne de celle-ci est détruite
sous l'action du cisaillement. Les analyses des microstructures (voir figure 3.5) des échantillons
trempés aprés brassage a I'état liquide montrent qu'il y a redistribution des particules de SiC
aprés brassage. En effet, les particules de graphite ne sont plus entourées de particules de SiC,
comme c’est le cas dans la microstructure initiale (figure 2.1). On peut donc penser que la
diminution initiale de fa viscosité est associée a la destruction des agrégats de graphite et de
SiC. La nature de I'écoulement étant différente selon l'agitateur, cette destruction se fait a

vitesses différentes.

Afin d'évaluer linfluence des particules de graphite sur le comportement rhéologique
des composites a I'état liquide, nous avons réalisé des mesures de viscosité sur le composite
A356-15%-SiC. En effet, le composite 1054G correspond au composite A356-15%-SiC auguel on
aurait substitué des particules de graphite aux particules de SiC. Sur la figure 3.1, on peut voir
que les viscosités obtenues pour le composite 1054G sont légérement plus faibles que celles du
compasite A356-15%-SiC.
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A notre connaissance, il n'y a pas de référence dans les systémes métalliques qui
pourrait nous aider a expliquer ce résultat. Par contre, dans le cas des suspensions bimodales
trés concentrées de polymére, Chang et Powell(108] rapportent que la viscosité peut étre
diminuée comparativement a une suspension unimodale avec le méme pourcentage volumique
de renfort. Leurs résultats ont montré que, dans le cas ou le pourcentage de grosses particules
est supérieur a celui des petites, la viscosité des suspensions bimodales dépend essentiellement
de trois paramétres : la fraction volumique totale des particules ¢, le rapport entre la fraction
volumique des plus petites et des plus grandes particules A et enfin du ratio du diamétre des
plus grandes particules sur celui des plus petites . Dans le cas des suspensions bimodales de
particules sphériques, il a été montré que pour ¢ et A fixés, la viscosité est minimum pour une
valeur optimum de &. Cette derniére correspond au maximum que peut atteindre la densité
maximale de compactage, ¢n. Les auteurs cités plus haut ont donc conclu que la viscosité des
suspensions bimodales est étroitement reliée & ce paramétre. Dans le cas présent, le
pourcentage volumique de petites particules est supérieur a celui des grosses, malgré tout la
densité maximale de compactage de la suspension bimodale est augmentée par rapport & une
suspension unimodale ne contenant que des petites particules. Ce dernier point pourrait
expliquer nos résultats expérimentaux. Il faudrait évaluer la densité maximale de compactage
pour la suspension 1054G et I'intégrer dans une des relations faisant appel a celle-ci (voir revue

de la littérature) pour vérifier ce point.

Une autre approche a été proposée par Filderis et Whitmore{109] pour évaluer la
viscosité des suspensions bimodales. Nous nous sommes appuyés sur celle-ci pour essayer
d'expliquer nos résultats expérimentaux. En effet d'aprés ces auteurs, on peut voir une
suspension bimodale, dans laquelle le rapport entre le diamétre des plus grandes particules sur

celui des plus petites est supérieur a 10 (ce qui est le cas de la suspension 1054G), comme une
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suspension unimodale composée d‘un liquide fictif de viscosité équivalente au liquide renforcé
par les particules de plus petites dimensions, et d'un renfort composé des particules de plus

grandes dimensions.

On peut donc voir le composite GRA-Ni® (10S4G) comme une suspension de particule de
graphite (4%vol) dans un liquide de viscosité égale a la viscosité d’'une suspension de SiC
(10%vol) dans une matrice d’aluminium liquide. Si on combine ce concept a la relation de

Thomas, on peut écrire :

N = Neic10% (1 +2.50+10.05¢2 + A exp(eq,))

Ol 00, €St 12 viscosité d'un liquide contenant 10% de particules de SiC et ¢ est fa fraction

volumique des particules de graphite soit : 4%. I! vient donc pour le composite 1054G :

Lutilisation de la relation de Thomas dans le cas de la suspension de graphite est justifiée par

le fait que la taille des particules est importante.

On pourrait 3 partir de la relation 3.1 déterminer la viscosité de la suspension bimodale
en mesurant 1a viscosité de la suspension unimodale contenant 10% de SiC. Notre démarche
étant de relier la viscosité de la suspension bimodale a la viscosité de la suspension unimodale
contenant le méme pourcentage de renfort, nous avons relié la viscosité du liquide contenant
10% de particule de SiC a celle du liquide en contenant 15%. Les effets de taille étant
importants dans les suspensions de petites particules, nous avons utilisé la relation de Mori et
Ototake. Il vient :



138

1+,a5€10%
2

o
14 _SK15%
2

n (3.2)

SiC10% . 'SiC15%

avec :

- SVQCdMSC

aicT|T1 1
Psic Pmsic
Ol Sysc, dwsc; Psicc Pmsc sont respectivement la surface spécifique (surface par unité de

volume), la taille moyenne, le pourcentage volumique et la densité maximale de compactage

des particules de SiC.

Pour l'alliage 10S4G, en combinant les relations 3.1 et 3.2, il vient :

a
1+ SIC10%

- 2
Mos4G '1'1“51c15% o 3.3)

1+ _SIC15%
2

Finalement on peut relier la viscosité de la suspension bimodale a la viscosité de la

suspension unimodale contenant le méme pourcentage volumique de particule.

Nous avons déterminé la surface spécifique intervenant dans la relation 3.3, en
considérant les particules de carbure de silicium comme des ellipsaides de révolutian, tel que
schématisé ci-dessous :

Yl N\ b
a
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L'observation des microstructures des composites abonde dans ce sens.
Dans le cas d'un ellipsoide d'axe majeur 2a et d'axe mineur 2b, on peut montrer que :

a

112
) +27tabarcsin[—~a——b]
S, =

(3.9)
imb’
3

Les paramétres a et b ont été évalués par analyse d'image (voir tableau3.2). Le
diamétre d a été pris égal au diamétre équivalent au diamétre de la sphére de volume égal a
celui de V'ellipsoide, soit : d=(ab®)*®. Une valeur de Sy=0.55um-' et une valeur de S\d=6.6 ont
été trouvées. Nous avons évalué la densité de compactage en considérant un empilement
cubique des particules de carbure de silicium soit :p,,=0.52. Avec ces considérations la relation
2.37 s'écrit :

0.91

Mosag =

SiC15%

Par cette approche, on arrive donc 3 prédire une diminution de viscosité lorsqu'on
substitue a la suspension unimodale contenant 15% de petites particules de SiC des particules
au moins dix fois plus grosses. Pour nscis%=0.08 Pa.s, il vient ngran=0.072 Pa.s, ce qui est dans

I'ordre de grandeur de la valeur du piateau trouvée pour le composite 1054G.
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Figure 3.1: Evolution de la viscosité en fonction de la vitesse de cisaillement

(Viscosimétre III, T=635°C)
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Figure 3.2 : Effet de [a température sur la viscosité (composite
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Figure 3. 3: Effet de la forme de I'agitateur sur la viscosité a I'état liquide (composite
10846, T=635°C).
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Figure 3. 4: Effet de 1a forme de I'agitateur sur la viscosité 3 I’état liquide (composite
5A3G, T=635°C).
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COMPOSITES | n'=n-1 m P'a\/ésaczai’taé.s)

A356+15%SiC| - 0.67 1.486 0.081
104G - 0.69 0.85 0.055
653G - 0.955 1.45 0.047
SA3G - 0.947 0.93 0.03
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Tableau 3.1 : Paramétres de |a loi de puissance et plateaux newtoniens (T=635°C)

. S Axe Axe Facteur de | Diamétre

A"e(f\) Périmetre(L) majeur(2a) | mineur(2b) forme équivalent

m) o m e my | m) | Fe@RALY | m)
Moyenne | 119.17 55.26 17.24 94 0.51 1179
Déviation | 69.8 23.75 5.96 3.68 0.15 3.59

Tableau 3.2 : Paramétres stéréologiques des particules de carbures de silicium
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Figure 3. 5: Microstructure typique obtenue aprés brassage & I'état liquide suivie
d’une trempe a I'eau

a) dispersion des particules de graphite dans une fine matrice dendritique (X 50)
b) Exemple de redistribution des particules de carbure de silicium (X 200). On peut noter que les
particules de graphites ne sont pas entourées par les particules de SiC mais sont plutot des sites
de germination pour la phase d'aluminium
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3.2 COMPORTEMENT DES COMPOSITES ET ALLIAGES A L'ETAT SEMI-SOLIDE

Les mesures de viscosité présentées dans cette section ont été obtenues a l'aide du viscosimétre
1. Les valeurs des variables utilisées lors des expériences en refroidissement continu et en

condition isotherme sont données en 2.2.1.4 et sur la figure 2.20.

3.2.1 COMPORTEMENT EN REFROIDISSEMENT CONTINU

Les résultats expérimentaux montrent que la viscosité des gelées semi-solides des
composites 10S4G, 653G et S5A3G brassées en refroidissement continu dépend de la fraction

solide (et donc de la température), de la vitesse de cisaillement (7) et du taux de

refroidissement (&).

La figure 3.6 montre que 'on peut délimiter différents régimes de viscosité en fonction de
la température. Dés que la température passe en dessous de la température du liquidus
(environ 592°C pour les composites 5A3G et 1054G et 600 °C pour le compaosite 653G) et que
I'on entre dans la zone semi-solide, la viscosité augmente de maniére significative par rapport a
I'état liquide. Cette augmentation se (ait d'abord a un taux assez faible jusqu‘a une température
correspondant a une fraction sclide de Vordre de 0.10 puis & un taux plus rapide jusqu'a une
température proche de la température de l'eutectique et enfin de maniére trés brutale lorsqu'on
s'approche de la température de l'eutectique. Comme on I'a vu dans le chapitre I en 1.5.1.1, Ce
comportement est typique des gelées semi-solides brassées en refroidissement continu. Comme
on Ia déja signalé, « Fexpression de Thomas » est toute indiquée pour prendre en compte les
différents régimes de viscosité en fonction de la fraction solide. £n suivant 'approche proposée
par Laxmanan et Flemings [63], nous avons modélisé I'effet de la fraction solide sur la viscosité

par une équation d'état similaire au troisiéme terme de I'expression de Thomas (relation 1.18):
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n=my" = Aexp(Bo}y" (34)

Ou n’ est I'exposant de sensibilité a la vitesse de cisaillement, B est le coefficient de
sensibilité a la fraction solide (B dépend de la vitesse de cisaillement) et A est une constante qui
doit étre déterminée expérimentalement de maniére a accorder les résultats. Notons que la
relation 3.4 est une forme modifiée de l'expression de Thomas afin de tenir compte de la vitesse

de cisaillement,

Les valeurs de n’ et A pour les composites 10S4G et SA3G ont été déterminées par
régression linéaire sur les données expérimentales représentées en terme de fraction solide
primaire (figures 3.7 a 3.10). Les résuitats sont colligés dans le tableau 3.3. Des valeurs de n’
égales respectivement a -0.8 et -0.7, ce qui est caractéristique d'un comportement
pseudoplastique, semblent bien décrire les résultats expérimentaux des deux composites 1054G
et 5A3G. Le coefficient B, quant a lui, varie selon les deux composites et peut étre décrit par une

loi de puissance qui a été identifiée par les relations suivantes :

B =27.1%""" pour le composite 1054G

B=23.379""" pour le composite 5A3G

Le fait que le coefficient B puisse étre décrit par une loi de puissance n‘est pas
surprenant. En effet, comme on I'a déja signalé, ce coefficient est représentatif de la quantité de

liquide piégé dans les agglomérats et diminue donc lorsque la vitesse de cisaillement augmente.
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Dans les mémes conditions expérimentales, le comportement en refroidissement continu
des composites 653G et 10S4G est identique pour une fraction solide de phase primaire égale
(voir figures 3.11 et 3.12). Les valeurs de n’, A et B trouvées pour le composite 10S4G sont
également valable pour le composite 6S3G. Contrairement a I'état liquide, la présence
supplémentaire de 4% en volume de particules de carbure de silicium dans le composite 1054G
ne modifie pas la viscosité. Ce résultat indique que, dans I'état semi-solide, la viscosité des
gelées semi-solides de composites dépend plus fortement de la nature de la matrice et de la

nature des particules de renfort que du pourcentage volumique du renfort.

Si I'on représente les résultats expérimentaux en terme de fraction solide totale (voir
Figure 3.13.b), on s’apergoit que la viscosité des composites est moins importante que celle de
I'alliage de base pour une méme fraction solide. Comme on I'a déja indiqué (voir 1.5.3), dans le
cas des composites renforcés par des particules de SiC, ce comportement est attribué au fait
que les particules de renfort empéche I'agglomération de la phase primaire. Les observations
des microstructures rhéocoulées (voir 3.2.2.2) des composites GrA-Ni® indiquent que les
particules de graphite ont un effet sembiable. Ce résultat appui le fait que la phase primaire

d'aluminium contrdle la viscosité des gelées semi-solides des composites a I'étude.

Nos résultats montrent que leffet de La vitesse de cisaillement et du taux de
refroidissement va dans le sens des résultats déja obtenus sur les gelées semi-solides des
alliages et composites étudiés a ce jour (voir revue de la littérature), a savoir: une
augmentation de la viscosité lorsque le taux de refroidissement augmente et la vitesse de

cisaillement diminue.
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La vitesse de cisaillement a un effet important sur la viscosité mesurée en
refroidissement continu comme le montre les figures 3.7 a 3.10. On peut voir par exemple que :
dans le cas du composite 1054G, la viscosité maximale atteinte est de 20Pa.s pour une vitesse
de cisaillement de 13s™ et un taux de refroidissement de 1°C alors qu'elle n'est que de 0.9Pa.s
pour une vitesse de cisaillement de 104s™ et pour un méme taux de refroidissement. Rappelons
que bon nombre d'auteurs attribue cet effet fluidifiant au fait que le degré d'agglomération des
structures rhéocoulées et la taille des particules primaires sont beaucoup plus faibles pour les
grandes vitesses de cisaillement. Dans la gamme de vitesse de cisaillement étudiée, nous
n‘avons pas observé de différence significative dans la taille des particules. Par contre, la
sphéricité des particules primaires est plus prononcée et le degré d'agglomération de ces
derniéres est plus faible aux hautes vitesses de cisaillement. On peut donc prévoir une
diminution supplémentaire de la viscosité liée a une diminution de la taille des particules pour
des vitesses de cisaillement plus élevées. Ii est trés probable néanmoins, qu'a partir d'une
vitesse de cisaillement critique, la viscosité atteigne une valeur limite correspondant a un degré

d’agglomération et une taille limite des particules primaires.

L'effet de la vitesse de refroidissement est illustré sur les figures 3.14 et 3.15. Il est
intéressant de noter que l'augmentation de viscosité suite & une augmentation de la vitesse de
refroidissement est plus prononcée pour les grandes vitesses de cisaillement. Nous pensons que
résultat est di au fait qu'aux hautes vitesses de cisaillement, un taux de refroidissement

important a tendance a contrebalancer la chute de viscosité due a la convection.
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Figure 3.6 : Essai de refroidissement continu (y=13s™, €=1°C/min) : viscosité en
fonction de la température

Courbe 1 : composite 10S4G
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Figure 3.7 : Essai de refroidissement continu (y=13s™, €=1°C/min) : viscosité en
fonction de la fraction solide

Courbe supérieure : composite 10S4G
Courbe inférieure : composite 5A3G
— : Relation 3.4
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Figure 3.8 : Essai de refroidissement continu (y=26s", £=1°C/min)
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Figure 3.9: Essai de refroidissement continu (y=52s", €=1°C/min)
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— : Relation 3.4
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Figure 3.10 : Essai de refroidissement continu (y=104s™*, e=1°C/min)

Composite 1054G
» Composite 5A3G
— ¢ Relation 3.4
Vitesse de
Composites cisaillement A n’ B
(s-
13 2.1 0.7 11
26 2.1 0.7 9
SA3G
52 2.1 0.7 15
104 2.0 0.7 6
13 35 -0.8 12
26 3.5 -0.8 8
1084G
52 35 -0.8 72
104 35 -0.8 56

Tableau 3.3 : Compilation des paramétres correspondant a la relation 3.4
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Figure 3. 13: Comparaison de la viscosité des composites et de 'alliage de base
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3.2,2 COMPORTEMENT EN CONDITION ISOTHERME

Dans cette partie, nous présentons des résultats obtenus sur les compasites 653G,

1054G et l'alliage A356.

3.2.2.1 VISCOSITE EN CONDITION ISOTHERME ET STATIONNAIRE

Les résultats expérimentaux (figures 3.16 a 3.31) montrent que la viscosité des gelées
semi-solides des composites 1054G et 653G et de I'alliage A356 brassées en condition isotherme

et stationnaire diminue en fonction du temps de brassage.

Au cours du brassage isotherme, la viscosité évolue selon trois étapes. Dans la premiére
étape la viscosité diminue assez rapidement, dans la deuxiéme étape la viscosité diminue de
maniére plus lente pour atteindre une valeur d'équilibre dans la troisiéme étape. Ce
comportement est typique d'un comportement thixotropique et a été largement décrit dans fa
revue de la littérature. La premiére étape est généralement associée a la destruction des liaisons
faibles au sein des agglomérats. La deuxiéme étape quant a elle, est associée a la destruction
des liaisons plus fortes dans les agglomérats et entre agglomérats ainsi qu'au changement de
morphologie des particules primaires. Le régime stationnaire, quant a lui, est associé a un
équilibre dynamique entre la destruction et la formation des agglomérats.

Le modéle cinétique donné par la relation 1.50 décrit assez bien nos résultats
expérimentaux. La constante cinétique du modéle dépend de la fraction solide et de la vitesse
de cisaillement. On peut voir sur la figure 3.28 que [a valeur de la constante de la cinétique de

dégradation diminue en fonction de la fraction solide et augmente en fonction de la vitesse de
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cisaillement : passant d‘environ 9*10” pour une fraction solide de 16% & 2*10° pour une
fraction solide de 30%. La variation de fa constante cinétique de dégradation peut s'expliquer
par le fait quaux hautes fractions solides ou aux basses vitesses de cisaillement, le degré
d’agglomération de la structure est plus important et par conséquent !a cinétique est lente. Dans
a2 gamme de vitesse de cisaillement étudiée, la constante cinétique varie linéairement en
fonction de la vitesse de cisaillement. Les relations entre K;, et la vitesse de cisaillement pour les
différentes fractions solides étudiées sont reportées sur la figure 3.28. On peut voir sur cette
derniére, que pour des fractions solides primaires supérieures a 20%, la pente de la droite

Kp =F(y) est relativement constante. Pour des fractions solides inférieures, la pente est

beaucoup plus importante indiquant une cinétique beaucoup plus rapide. Ce résultat met en
relief la relation entre la cinétique de dégradation et le degré d'agglomération des gelées semi-
solides

La viscosité d'équilibre du modéle dépend également de a fraction solide et de la vitesse
de cisaillement. La variation de la viscosité d'équilibre en fonction de la fraction solide est
identique a celle de la viscosité instantanée obtenue en refroidissement continu, La variation de
la viscosité d'équilibre en fonction de la vitesse de cisaillement peut étre décrite par une loi de
puissance sur toute la gamme des fractions solides étudiée. Les paramétres de la loi de
puissance, obtenus par régression sur les points expérimentaux, sont donnés sur Ia figure 3.29.
Les résultats montrent que toutes les fractions solides étudiées sont caractérisées par un
coefficient de sensibilité a la vitesse de cisaillement inférieur a —1. Comme indiqué dans la revue
de la littérature en 1.5.2.1, ce résultat est contraire 3 un comportement pseudoplastique et
semble étre caractéristique des gelées semi-solides évaluées a faible vitesse de cisaillement (cas
de la présente étude).
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1 4
La Figure 3.30 montre que dans les mémes conditions initiales, le comportement des

composites 653G et 10S4G est semblable. Par contre, on peut voir sur la Figure 3.31 que la
constante cinétique de l'alliage A356 est un peu plus lente que celle du composite mais que les
valeurs d'équilibres sont du méme ordre de grandeur (figures 3.29 et 3.31). Ce résultat a été
également observé par d'autres auteurs [75,106] et est attribué au fait que la présence de

particules de renforts empéche la reformation des agrégats lors de la destruction de la structure.

Notons enfin que les conditions initiales ont un effet important sur les viscosités initiales
ainsi que sur la cinétique de dissociation mais pas sur la viscosité d'équilibre (figure 3.30). Ce
résultat est encore une fois en accord avec les résuitats trouvés dans 1a littérature et s'explique
par le fait que les conditions initiales fixent I'état d’agglomération de Ia structure avant le
cisaillement. Une vitesse initiale de cisaillement faible ou un temps de repos (t,) important avant
cisaillement (voir mode opératoire en 2.2.1.4) augmente I'état d'agglomération de Ia structure
ce qui augmente les viscosités initiales et le temps nécessaire pour atteindre le plateau
d'équilibre. Ce résultat montre Importance de fixer les mémes conditions initiales pour tous les

essais et valide le mode opératoire utilisé dans la présente étude.
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3.2.2.2 MICROSTRUCTURE DES COMPOSITES RHEOCOULES EN CONDITION
ISOTHERME ET STATIONNAIRE

Certains échantillons, brassés en condition isotherme, ont été trempés aprés que leur
viscosité ait atteint le plateau d'équilibre, et ont été examinés. La figure 3.32 montre une
microstructure typique obtenue aprés brassage a une fraction solide de 30% pour une vitesse
de cisaillement de 104s™, On peut voir clairement sur cette micrographie, la globularisation de la
phase primaire d’aluminium. Le diamétre moyen des particules sphériques a été déterminé a
partir de micrographies obtenues au microscope optique (telle que sur la figure 3.33) et au
microscope électronique a balayage a faible grossissement (figure 3.34). Pour les essais réalisés
sous une vitesse de cisaillement de 104s, un diamétre moyen de 110um a été trouvé. Notons
que les microstructures rhéocoulées ont été obtenues a partir de billettes dendritiques
caractérisées par une distance interdendritique moyenne de 45um au centre (voir figure 3.32) et

30um sur les bords des billettes.

On peut voir sur les microstructures rhéocoulées que les particules de graphite sont
repoussées par le front de solidification et se retrouvent dans le fiquide existant au moment de
la trempe. Par contre, bien que la majorité des particules de SIC se retrouve également dans le
liquide, une partie de celles-ci sont "engouffrées” dans la phase primaire. Les interactions entre
une particule insoluble et un front de solidification sont toujours mal comprises a ce jour. Nous
avons néanmoins identifié, a partir de I'observation des microstructures rhéocoulées, différents
mécanismes pouvant expliquer la présence des particules de carbure de silicium a l'intérieur de

la phase primaire.
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Le premier mécanisme correspond a une agglomération de la phase primaire,
accompagnée d’'un emprisonnement de liquide contenant des particules de carbure de silicium.
Une bonne partie des particules de SIC se retrouve piégées dans la phase primaire suite a ce
phénoméne. Cependant, des profils de concentration réalisés le long de Vinterface des particules
de SiC (figure 3.35) ont montré que certaines particules de SiC ne sont pas entourées de liquide.
On ne peut donc expliquer leur présence a lintérieur de la phase primaire par le mécanisme
précédent. L'explication la plus probable de la présence de ces particules a I'intérieur de la phase
primaire est un engouffrement suite &8 une action mécanique résultant du brassage. On peut
également penser que certaines particules de SiC sont piégées dans la phase primaire a cause
d'un grossissement accéléré de cette derniere dii au cisaillement isotherme. En effet,
localement, & cause du brassage, la vitesse du front de solidification peut étre suffisante pour
piéger les particules de SiC. Il semblerait également que certaines particules de SiC soient
piégées car elles se retrouvent dans des zones ou se produit une ségregation de magnésium, En
effet, comme le montre les cartographies X (Figure 3.36 a et b), dans certaines régions de la
microstructure des composites rhéocoulés, une ségrégation de magnésium se produit en avant
du front de solidification. Lorsqu’une particule de SiC se retrouve dans ces zones (figure 3.36.b),
celle-ci est piégée plus facilement par le front de solidification car le magnésium joue le rdle

d’agent mouillant.

Il est évident que ces observations sont loin d'étre suffisantes pour expliquer le
comportement des particules de SIiC face au front de solidification de la phase primaire
d’aluminium. Une étude plus approfondie des microstructures rhéocoulées et en particulier de
Iinterface entre les particules de SiC st de la phase aluminium est nécessaire. Des techniques

telle que la spectromeétrie Auger pourraient étres utiles a cet égard.
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Figure 3.32 : Structure Dendritique initiale
(Centre des billettes telles que recues)

[
100pm

Figure 3.33 : Structure rhéocouiée
(f;=30% Composite 1054G)
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Figure 3.34 : Microstructure rhéocoulée :Vue d'ensemble au MEB
(composite 653G, £.=30%)
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Figure 3.36 : Microstructures rhéocoulées Cartographiées.

a) Exemple de ségrégation du magnésium en avant du front de solidification
b) Engouffrement d'une particule SIiC se trouvant dans une zone de ségrégation
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3.2.2.2 COMPORTEMENT RHEOLOGIQUE EN CONDITTION ISOTHERME ET
TRANSITOIRE

3.2.2.2.1 COMPORTEMENT LORS D'UN SAUT BRUTAL DE VITESSE DE CISAILLEMENT

La Figure 3.37 montre qu'aprés avoir atteint un régime régulier, un abaissement de la
vitesse de cisaillement provoque une augmentation brutale de la viscosité suivie d’une
augmentation graduelle vers un nouvel état d’équilibre correspondant a la nouvelle vitesse de
cisaillement. La viscosité instantanée enregistrée juste aprés le saut est caractéristique de la
structure d'équilibre établie sous la vitesse de cisaillement initiale, mais pour la nouvelle vitesse
de cisaillement. II est donc possible par cette méthode de séparer l'effet de la vitesse de
cisaillement des effets de structures, ce qui n'est pas le cas des essais en condition isotherme et
stationnaire. Ce type d'essais est donc un compiément nécessaire aux essais en conditions

isothermes et stationnaires.

La figure 3.38 résume I'ensemble des essais de "step change" que nous avons réalisé
dans la présente étude. L'évolution de la viscosité instantanée en fonction de la vitesse de
cisaillement pour les composites 653G, 1054G et l'alliage A356 peut étre décrite par une loi de
puissance dont lindice n’ est égal a environ -0.7. Le comportement rhéologique en condition
isotherme et transitoire est donc caractéristique d’'un comportement pseudoplatique. Ce résultat
soutient le fait que le comportement rhéologique anormal enregistré en condition isotherme et

stationnaire est relié a des effets de structure.

L'ensemble des essais a été réalisé pour une vitesse de cisaillement initiale de 104s ~* et

pour une fraction solide primaire de 30%. Bien que ce point n‘ait pas été vérifié, on peut penser
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qu'a plus hautes vitesses de cisaillement ou a plus faible fraction solide, I'effet pseudoplastique
devrait étre de moins en moins prononcé du fait du faible état d'agglomération des structures.
Pour des vitesses initiales de cisaillement élevées, le comportement rhéologique en condition
isostructurale devrait tendre vers un comportement newtonien. Notons qu’un tel comportement

a été enregistré par McLelland et al [62].
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3.2.2.2.2 COMPORTEMENT LORS D'UNE VARIATION CONTINUE DE VITESSE DE
CISAILLEMENT

3.2.2.2.2.1 COMPORTEMENT EXPERIMENTAL

Lorsquon cisaille un fluide thixotrope, on a vu quon peut générer des boucles
dhystérésis en faisant varier de maniére continue et en boucle la vitesse de cisaillement. La

forme des boucles d'hystérésis dépend du temps de montée t, pour atteindre la vitesse de
cisaillement maximum, de la vitesse de cisaillement maximumy___, du temps de maintien t,, 3,

du temps de descente ty pour revenir a zéro, du temps de repos t, avant cisaillement et enfin de

la vitesse initiale de cisaillement avant V'essai ¥, (voir chapitre I! en I1.1.4).

Dans la présente étude, nous avons fixé ¥, a 104s™ et nous avons considéré des
boucles symétriques (t,= t;). Ce denier point est imposé par I'appareillage a notre disposition.
Nous avons étudié : l'effet de la vitesse de cisaillement initiale avant génération des boucles,
leffet du temps de montée et d'un temps de maintien a7y , 'effet d'un temps de repos et
enfin l'effet du nombre de cycles sur la forme des boucles d'hystérésis. Du fait que les temps de
montée peuvent étre faibles, I'échantillonnage des points expérimentaux s'est fait a une
fréequence de 10 points par secondes pour sassurer de la représentativité des courbes
enregistrées.

L'effet de la vitesse initiale de cisaillement est reporté sur I3 figure 3.39. Ce dernier a été
étudié en fixant le temps de repos a zéro et le temps de monté & 18 secondes. On voit

clairement sur cette courbe que fa vitesse initiale de cisaillement a un effet important sur l‘aire



de [a boucle dhystérésis ainsi que sur ia valeur de la contrainte maximale obtenue lors d‘un
cycle. Ces demnieres sont d‘autant plus importantes que la vitesse initiale de cisaillement est
faible, Ce résultat va dans le méme sens que les résultats obtenus en condition isotherme et en
refroidissement continu et est lié au fait qua haute vitesse de cisaillement le degré
d‘agglomération initial de la structure est faible ce qui limite I'effet thixotropique. Nous n‘avons

observé d'effet thixotropique significatif que dans le cas de l'essai avec la plus faible vitesse
initiale de cisaillement : ¥, =13s™ . Pour ce demier, que ce soit pour le composite 653G et

l'alliage A356, on enregistre une diminution de contrainte au cours de la partie montante du
cycle de vitesse de cisaillement ainsi quune aire importante de la boucle d’hystérésis. Par
contre, pour les vitesses initiales de cisaillement plus élevées, trés peu d'effet thixotropique a
été enregistré. Ceci se traduit par un comportement réversible au cours du cycle de vitesse de
cisaillement. Notons que dans tous les cas, la contrainte ne revient pas a zéro en fin de cycle.
Comme on peut le vair, a contrainte en fin de cycle est d'autant plus élevée que la vitesse
initiale de cisaillement est faible. Notons cependant que celle-ci tend a se stabiliser a haute
vitesse de cisaillement. Ce résultat a également été observé par Loué [75]. Ce comportement a

été attribué 3 une reconstitution des structures rhéocoulées au cours du cycle de cisaillement.

L'effet du temps de montée sur la forme des boucles dhystérésis est présenté sur fa

Figure 3.40. Ce dernier a été étudié, sur le composite 653G, en fixant le temps de repos a zéro
et la vitesse de cisaillement 47, =13s™ . On peut voir que cet effet est identique a celui de a

vitesse initiale de cisaillement, & savoir : une fermeture des boucles et une diminution de la
contrainte maximale atteinte lors du cycle pour les temps longs. La seule différence est que
dans le cas ou la vitesse de montée est importante, la structure se détruit au cours du cycle et
non avant le cyde. Ainsi, cette derniére a le temps de s'adapter a la vitesse de cisaillement et

présente donc un comportement réversible. On notera que pour des temps de montée
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importants, la contrainte de cisaillement ne dépend pas de la vitesse de cisaillement. Il est aussi

intéressant de noter que le plateau de contrainte est égal a la contrainte de fin de cycle.

La Figure 3.41 montre qu’un temps de repos avant cisaillement a un effet important sur
la forme des boucles d'hystérésis du composite 653G et de l'alliage A356. On peut voir sur cette
derniére qu‘aprés un temps de repos, la réponse immédiate a la mise sous cisaillement est une
augmentation de contrainte (portion OA des boucles) puis une répanse thixotropique (portion
AB des boucles) a partir d'une vitesse de cisaillement critique. La partie thixotropique des
boucles est d'autant plus faible que le temps de montée est faible. En effet pour des temps de
montée faible, la destruction de la structure sous le cisaillement est moins importante. Notons
également que le pic de contrainte enregistré aprés un temps de repos est d‘autant plus
important que [a fraction solide est importante (figure 3.42). Ce dernier point s'explique par le
fait que pour un méme temps de repos, I'agglomération est favarisée par la présence d'une plus

grande quantité de solide.

Les figures 3.43 et 3.44 montrent qu‘un temps de maintien a y,_ influence fortement la

forme des boucles d’hystérésis. Comme on peut le constater, celui-ci génére une diminution de
contrainte similaire a celle que I'on a enregistrée lors des essais en condition stationnaire. Ainsi
lorsqu’on fait subir des cycles de cisaillements supplémentaires a la gelée, on observe une
diminution de la largeur des boucles a3 cause de la destruction de la structure dans les cycles
précédents. La diminution de contrainte est de plus en plus faible a chaque cycle et on finit par
atteindre un régime régulier. Lorsque ce demier est atteint, les boucles sont complétement
fermées et la gelée présente un comportement réversible. Comme on pouvait s'y attendre, en
comparant les figures 3.43 et 3.44, on observe que le temps nécessaire pour atteindre le régime

régulier est d'autant plus long que le temps de maintien est faible. Afin d'évaluer I'état de la
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structure avant chaque cycle, nous avons imposé un temps de repas avant cisaillement. On peut
voir sur les figures 3.43 et 3.44 que la contrainte atteinte a la fin de la montée de chaque cycle
est plus élevée que la contrainte atteinte lors du maintien au cycle précédent. Ceci prouve que
la structure s'est reconstituée lors du temps de repos. Cependant a chaque cycle la différence
entre la contrainte maximum et Ia contrainte minimum diminue (méme pour les essais ol t,=t;,
voir figure 3.44), ce qui montre que la cinétique de destruction sous le cisaillement est plus
rapide que la cinétique de reconstitution lors du repos. Notons que ce résultat va dans le méme

sens que les résultats trouvés lors des essais de "Step change” (voir figure 3.37)

En résumé, il ressort de nos résultats que : lorsqu’on fait subir un cycle de cisaillement
aux gelées semi-solides de V'alliage A356 et du composite 6S3G, on enregistre un comportement
réversible lorsque la structure de celles-ci est dégradée avant fa mise sous cisaillement. La
dégradation de la structure peut €tre le résultat d'un cisaillement initial élevé, d’un cisaillement
stationnaire (temps de maintien) ou d'un grand nombre de cycles. D’un autre c6té, lorsque la
structure est dans un état agglomeéreé, on enregistre un comportement thixotropique d'autant
plus élevé que le degré d'agglomération est important. Ce dernier est favorisé pour un temps de
repos élevé ou une faible vitesse initiale de cisaillement. Il semblerait que, dans les mémes
conditions initiales, e degré de thixotropie soit similaire pour le composite 653G et lalliage
A356. Notons que, comme on l'a déja indiqué, les structures agglomérées présentent un

comportement réversible lorsque les temps de montée sont longs.
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3.2.2.2.2.2 MODELISATION DES BOUCLES DHYSTERESIS EXPERIMENTALES

Dans le cas des essais en conditions stationnaires, nos résuitats ont montré que le
régime transitoire associé a la dégradation de la structure interne des gelées semi-solides peut

étre décrit par ia relation (voir 3.2.2.1 et 1.4.2.2.2.3):

dA
*(';t— =K DA.‘,—K DA (3-5)

Nous avons donc décidé de reprendre cette équation d'état et de Vintégrer dans le cas
ou la vitesse de cisaillement dépend du temps (cas des essais d'hystérésis). Rappelons que dans
la relation 3.5, . et Kp sont respectivement le paramétre structural d'équilibre et la constante
cinétique de dissociation. Comme on |'a vu (relation 1.49 et figure 3.28) ces deux variables
dépendent de la vitesse de cisaillement. Ainsi, dans le cas ol la vitesse de cisaillement dépend

du temps, la relation 3.5 doit s'écrire de la fagon suivante :

230)=K ph (6)-K p ()R6) (3.6)
ou 7{r) correspond au profil de la vitesse de cisaillement

Nous avons considéré le cas d'un profil linéaire et symétrique de la vitesse de

cisaillement similaire a celui des essais d’hystérésis présentés ci-dessus :

You y pour 0 <t<t,
t)={ ™ 3.7)
2., —Ytﬂt pour t < t < 2t,

Ou t, est le temps de montée pour atteindre la vitesse de cisaillement maximale y .

Nous avons résolu I'équation différentielle donnée par la relation 3.6 en muitipliant les

deux membres de cette derniére par une fonction intégrative F :

4



En posant :

Il vient :

Et:

F%J.(r): FK Dzle(t)- FKp, OAl)

dB) _pdh, &)
dt dt dt

d(Fy)

m = FKDle

dF
—=FK
dt D

L'intégration des relations 3.9 et 3.10 donne :

Et:

Fh=[FK phedt+A

t
F=exp‘[l(Ddtl
0

Ou A est une constante d'intégration

En combinant les relations 3.11 et 3.12, it vient

A(t)=[ [ ot ] Kn[vzt)]dfn’”%]ew[- Jio[ofe]

Ol A est la valeur du paramétre structural au temps t égale a 0.
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(3.8)

(3.9)

(3.10)

(3.11)

(3.12)

(3.13)

Notons que la relation 3.13 permet de suivre {'évolution du parameétre structural en fonction du

temps quelque soit le profil de vitesse de cisaillement. Cependant, cette demiére n'a pas

toujours de solution analytique.
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Dans le cas d'un profil de vitesse de cisaillement du méme type que celui donné par la
relation 3.7, Cheng et Evans [110] ont intégré la relation 1.48 en se basant sur les hypothéses
du modéle thixotropique de Moore [111] ;

Kp=a+by
Kph, =a

Ou a et b sont deux constantes

La premiére hypothése va dans le sens de nos résultats expérimentaux (voir figure
3.28). Afin de vérifier la validité de la seconde hypothése, nous avons évalué a partir des essais
en condition isotherme la variation du produit KpAe en fonction de Ja vitesse de cisaillement.
Comme on I'a déja mentionné, la grandeur du paramétre structural d’équilibre ne peut pas étre
évaluée expérimentalement. Néanmoins, la relation 1.50 montre que celle-ci peut étre obtenue
indirectement par le rapport :A.=n¢/n.. La figure 3.45 montre que pour une fraction solide de
30%, I'hypothése de Kg). indépendant de la vitesse de cisaillement est relativement bien fondée
dans le cas de la présente étude. Une valeur moyenne de 0.001 décrit assez bien nos résultats
expérimentaux. Notons cependant que cette valeur est différente de la constante «a»,

déterminée expérimentalement.

Notons que I'hypothése K, A, =a revient a supposer que la variable interne d'équilibre
est inversement proportionnelle a la constante de dissociation et donc est proportionnelle au
temps nécessaire pour dégrader la structure. Cette hypothése revient donc a considérer une

cinétique du premier ordre ce qui semble étre justifié dans le cas des gelées semi-solides.

Nous avons résolu la relation 3.13 en considérant une valeur du produit Kod. égale a

une constante K différente de la constante a. Ceci nous permet d'avoir une constante
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indépendante et ajustable. Pour décrire la variable interne de structure lors de la montée et de
la descente, nous avons résolu la relation 3.13 a l'aide des parties appropriées de la relation 3.7.

La résolution de la relation 3.13 a donné (voir annexe B):

b

=KB™0% ylu)+expler( -u? |1 -KBO%(5"5 )]

monté

(3.14)

Jr -
te [Ztu ' lu] ldesct = 5 Kp 05 e.‘cp(v2 )erf(Vu )—erf(v)]*'kodsct exp(V2 )exp(—- VE )

Avec ;

¥

RE™N
tu

=
1]
|

x=0+2t,

u=p*(t+0)

v=p"(t-x)

v, =V(,)=p"(, -

y(u)=exp(~u? )j exp(t* it = Intégrale de Dawson

erf(V) =%j‘exp(— t* kit = Fonction erreur
[
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Ao et Ageese SONE les grandeurs des paramétres de structures en début de cycle lors de
la montée et de la descente. Pour des raisons de continuité la constante d‘intégration pour la

descente doit étre fixée de maniére a ce gue Amousa{tu)= Adesceme(ty).

A chaque cycle, la procédure de calcul est la méme mais les constantes d'intégration
changent de fagon a ce que les relations suivantes soient satisfaites :
A montée(tu)= An descente(tu)
Aq mantée(0)= An1 descente(0)

OU n est le nombre de cycles

Tout comme dans les essais en condition isotherme, on n'a pas accés
expérimentalement au paramétre structural. Il faut donc relier celui-ci & une grandeur
mesurable, par exemple la contrainte de cisaillement. Par analogie avec le modéle de Lapasin

[69], nous avons chaisi une relation du type :
t=1f, (7)+£,0) (3.15)

Qu f1 et f2 sont deux fonctions de la vitesse de cisaillement.

Nos résultats ayant montré que les structures dégradées présentent un comportement

du type pseudoplastique et réversible, nous avons chaisi f, et f, de facon a ce que :
t=7"(A+B\) (3.16)
Ol A et B sont des constantes qui dépendent de la fraction solide et du degré
d'agglomération de la structure et n est le coefficient de sensibilité a la vitesse de cisaillement

de la contrainte. Ce dernier peut étre relié au coefficient de sensibilité 3 la vitesse de la viscosité

par la relation: n=n"+1.
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Le modéle présenté ci-dessus prend en compte toutes les variables qui influencent la
forme des boucles d’hystérésis, c'est a dire : le temps de montée, la vitesse de cisaillement
maximale, I'état de référence (au travers de la valeur initiale de la variable interne de structure)
et le nombre de cycles. Il reste néanmoins @ déterminer dans quelle mesure il est possible de

reproduire le comportement expérimental.

Nous avons réalisé des simulations afin d'évaluer fa validité du modéle. L'ensemble de
ces derniéres a été realisé pour une fraction solide de 30%. Comme le montre les relations 3.14
et 3.16, pour conduire les simulations, un certain nombre de variables doit étre fixé dans le

modéle. Deux types de variables sont 3 considérer : les variables fixées par les conditions

expérimentales, a savoir : t y ety et les constantes intervenant dans le modéle: Ag, Ko, Kohe,

m, A et B. Comme l'ont montré nos résultats expérimentaux, la forme des boucles d'hystérésis
dépend en grande partie de I'état initial des gelées semi-solides. Le probléme est donc d’évaluer
dans quelle mesure on peut reproduire les boucles expérimentales en ne jouant que sur la

variable de structure Aq.

Nous avons donc fixé les constantes du modéle. La grandeur du produit KpA. a €té prise
égale a la valeur moyenne expérimentale, a savoir : 0.001 (voir Figure 3.45). Les constantes a
et b intervenant dans K, ont été prises d'aprés les résultats des essais en condition stationnaire
(Figure 3.28). Le coefficient n a été fixé a 0.2, ce qui correspond au coefficient de sensibilité a la
vitesse de cisaillement trouvé dans les essais en refroidissement continu et en condition
isostructurale (n'=-0.8). Les valeurs de A et B ont été fixées de maniére a accorder les résultats
expérimentaux. Des valeurs de A et B égale respectivement a 110 et 30 représentent assez bien

les valeurs des contraintes de cisaillement enregistrées pour une fraction solide de 30%.
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Les résultats des simulations montrent qu’avec cet ensemble de constantes, nous avons
été en mesure de reproduire les résultats expérimentaux en ne jouant que sur la valeur de Aq.
La valeur de cette derniére a été fixée en fonction du niveau d'agglomération présumé des

structures rhéocoulées. Nous avons fixé, de facon arbitraire, Ao @ 1 dans le cas des essais
caractérisés par les conditions initiales ¥, =13s™ et =10 minutes. On justifie cette démarche

par le fait que i'observation des microstructures rhéocoulées a montré que dans la gamme des
conditions étudiées, ces derniéres correspondent au niveau d'agglomération de la phase

primaire le plus éleve,

Deux types de simulations ont été réalisés. Les premiéres, sur des essais pour lesquels
les gelées semi-solides sont caractérisées par un état de structures identique donc par la méme
valeur de X, Ces simulations correspondent a des essais réalisés avec une vitesse initiale de
cisaillement et un temps de repos avant cisaillement identiques. Le deuxieme type de simulation
a été réalisé sur des essais pour lesquels I'état initial de la structure des gelées semi-solides est
une variable. Ces essais sont caractérisés par des valeurs de vitesse initiale de cisaillement et de

temps de repos variables.

La Figure 3.46 montre que dans le cas des essais caractérisés par t,=18s et t,=0, on
peut rendre compte de la diminution de la contrainte et de la largeur des boucles que I'on
enregistre en augmentant la vitesse de cisaillement de 13 & 104s en diminuant Ia valeur de A
de 0.6 a 0.1. La figure 3.47 montre, quant a elle, que pour les essais caractérisés par Ag=1 (voir

plus haut), on est en mesure de reproduire fidélement l'effet du temps de montée.

Le probléme majeur de cette approche est I'évaluation du paramétre A,. Dans le cas

présent, celui-ci a été fixé de maniére arbitraire (en respectant néanmoins les tendances
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expérimentales) de facon a décrire au mieux les résultats expérimentaux. Ii est évident que pour
vérifier de maniére plus précise I3 validité du modéle, une approche expérimentale doit étre
mise au point pour évaluer la variable de structure initiale. Une étude des microstructures
rhéocoulées dans différentes conditions expérimentales (vitesse de cisaillement et temps de

repos) devrait étre réalisée a cet effet.

Les simulations réalisées dans les conditions expérimentales de la présente étude sont
assez éloignées des conditions industrielles de mise en forme des gelées semi-solides. En effet
celles-ci correspondent typiquement a des temps de montée de l'ordre de 0.1s et des vitesses
de cisaillement pouvant atteindre 1000s™. Nous avons donc, a titre d'exemple, extrapolé les
simulations pour des vitesses de cisaillements maximums plus élevées et des temps de montée
plus faible. Comme on pouvait s’y attendre, la figure 3.48 montre que pour des temps de
montée correspondant a8 nos conditions expérimentales, une augmentation de la vitesse de
cisaillement maximum augmente le pic de contrainte et le niveau de dégradation de la structure.
La figure 3.49, quant a elle, montre qu‘avec nos valeurs de K, l'effet de structure est limité
dans les conditions de mise en forme des gelées semi-solides. Par contre si on suppose une
cinétique 10 fois plus importante que celle qui caractérise les matériaux que nous avons
évalués, les effets de structures deviennent importants méme dans les conditions extrémes que
nous avons fixé (figure 3.49). Ceci montre qu’une démarche raisonnée est importante quand on
choisit les modéles rhéologiques supposés rendre compte de la mise en forme a I'état semi-
solide. Nos simulations montrent que les matériaux caractérisés par une cinétique lente, dans
les conditions de mise en forme industrielles, sont peu sensibles aux effets de structure. Nous
pensons que l'utilisation d’'une loi de puissance simple pour rendre compte du comportement
rhéologique de ces gelées semi-solides devrait étre suffisante. Par contre pour les matériaux a

cinétique rapide, les modéles rhéologiques doivent intégrer les effets thixotropiques.
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Figure 3. 46 : Modélisation des boucles d’hystérésis (effet de {a vitesse initiale de
cisaillement, fs=30%)

0 : Points expérimentaux correspondants a la courbe 3.39 :
courbe supérieure : 7, =135, Courbe inférieure : y, =1045~"

— Relation 3.16 :2=0.00003, b=0.0006, t,=18, K=0.001, Y, ., =104s5", A=110, B=30
Courbe supérieure : A,=0.6, Courbe inférieure : A,=0.1
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Figure 3.47 : Modélisation des boucles d’hystérésis (effet du temps de montée,
£;=30%)

0 Points expérimentaux correspondants a la courbe 3.41 :
Courbe supérieure : t,=6S, Courbe inférieure : t,=185
— : Relation 3.16 : a=0.00003, b=0.0006, A,=1, K=0.001, Y. =104s", A=110, B=30
Courbe supérieure : t,,=6S, Courbe inférieure : t,=185
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Figure 3.48 : Modélisation des boucles d’hystérésis (effet de la vitesse de
cisaillement maximum, f;=30%)

— : Relation 3.16 : a=0.00003, b=0.0006, A,=1, K=0.001, t,=18s, A=110, B=30
Courbe 1 :7,,, =800s™
Courbe 2: ¥, =500s™
Courbe 3: ¥, =250s"
Courbe 4: ¥, =104s
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3.3 RESULTATS DES ESSAIS DE COMPRESSION ENTRE PLATEAUX PARALLELES

3.3.1 RESULTATS BRUTS

Le comportement rhéologique de lalliage A356 et du composite 653G a létat
dendritique et rhéocoulé a été évalué par compression entre plateaux paraliéles. La matrice du
composite 653G a I'état dendritique a été refondue partiellement a des températures de
575,580,585,590 et 595°C conduisant a des fractions solides totales (phase primaire + particules
de renfort) de respectivement : 0.42,0.37,0.32,0.26 et 0.17. L'alliage A356 et le compasite 653G
a I'état rhéocoulé ont servi de référence et ont été évalués respectivement a des températures
de 585 et 575°C, correspondant dans les deux cas a une fraction solide de 0.42. Notons que ia
fraction initiale de phase primaire globulaire dans le composite 653G et lalliage A356 sont
respectivement de 30 et 50%.

La figure 3.50 montre le profil typique de température lors de la refusion partielle du
composite 653G dans lintervalle semi-solide. On peut observer que le temps nécessaire a la
fusion des eutectiques binaires et ternaires est d'environ 6 minutes. Aprés la fusion des
eutectiques, la température rejoint trés rapidement le plateau auquel on désire réaliser les tests
de compression. Aprés avoir atteint la température désirée, nous avons fait subir un temps de
maintien de 1 minute aux éprouvettes avant de procéder a un essai. Ce temps s'est avéré
suffisant pour assurer une homogénéité en température sur I'ensemble des éprouvettes. Afin
d'évaluer l'effet du temps de maintien, certains essais ont été réalisés avec des temps de

maintien de 10 et 30 minutes.
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La figure 3.51 montre I'évolution de la microstructure du composite 653G dendritique et
globulaire aprés refusion partielle a la température de 575°C. On peut observer que les
échantillons dendritiques maintenus une minute a la température sont toujours caractérisés par
une microstructure dendritique. Des analyses d'images ont montré que l'espace inter-dendritique
moyen de cette derniére est de 70um comparativement a 45um pour la microstructure initiale.
Le temps de maintien a la température d'essai étant faible, on peut supposer que la majeure
partie du grossissement s'est fait au cours de la fusion de l'eutectique. Par contre aprés un
temps de maintien de 10 minutes, on observe une globularisation accompagnée d'un
grossissement suite a la diffusion @ haute température. Dans cet état, la microstructure
s'apparente a celle des éprouvettes rhéocoulées. I est a noter que pour des temps de maintien
de 30 minutes, nous n'avons pas observé de globularisation supplémentaire de la phase primaire
ni de grossissement significatif par rapport au temps de maintien de 10 minutes. On peut
observer que fa phase primaire des échantillons rhéocoulés maintenus une minute a également
subi un léger grossissement. Il est intéressant de noter que c'est la phase dendritique fine qui a
subi le grossissement le plus significatif. A toute fin pratique, celle-ci a perdu son caractére
dendritique et s'est transformée en une phase globulaire trés fine. Toutes les observations faites
sur les échantillons rhéocoulés partiellement refondus ont révélé que la refusion de la phase

primaire se fait sur fa phase qui était liquide au moment de I'laboration de ces derniers.

Les figures 3.52 a 3.59 montrent les courbes de déformation en fonction du temps
réalisées sur toutes les microstructures étudiées. On peut voir sur ces demieres que pour
chaque fraction solide, une augmentation de fa pression initiale provoque une augmentation de
la déformation. Contrairement aux résultats de Laxmanan et Flemings [64], on peut voir que
lallure des courbes de déformation des éprouvettes dendritiques est similaire 3 celle des

éprouvettes rhéocoulées. Nous n‘avons pas observé d‘augmentation rapide de déformation liée
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a la formation de fissures dans les éprouvettes dendritiques, comme le rapporte les auteurs cités
plus haut. L'observation des microstructures des éprouvettes dendritiques (voir 3.3.3) abonde
dans ce sens. Cette différence est certainement due au fait que le caractere dendritique de la
phase primaire est beaucoup moins prononcé dans les composites que dans les alliages.
Néanmoins, comme le montre la Figure 3.52, pour une température et une pression initiale
données, les éprouvettes rhéocoulées s'écoulent plus rapidement que les échantillons
dendritiques. Il est & noter que les éprouvettes ayant subi un temps de maintien supérieur a 10
minutes ont un comportement en compression proche de celui des éprouvettes rhéocoulées.
Comme on l'a déja indiqué ci-dessus, ce résultat est lié au fait que la microstructure de ces
éprouvettes s'apparente a une microstructure rhéocoulée. Notons que méme aprés un temps de
maintien, les éprouvettes dendritiques ne s'écoulent pas aussi rapidement que les éprouvettes
rhéocoulées. Ce résultat peut s'expliquer par le fait que les microstructures de ces derniéres
sont constituées d’'une quantité non négligeable d’'une phase globulaire trés fine. Cette derniere
résuite du grossissement de la partie de la phase dendritique secondaire non refondue 3 fa
température de V'essai. Notons également que dans les mémes conditions de compression
lalliage A356 rhéocoulé s'ecoule plus rapidement que le composite rhéocoulé. 1l est tres
probable que ce résultat soit lié a la différence de taille et de forme des particules primaires de
ces deux microstructures, En effet, rappelons que la microstructure du A356 rhéocoulé a été
obtenue par brassage électromagnétique. Celle-Ci est caractérisée par une taille moyenne de
globule de l'ordre de SOum comparativement & 110um pour le GrA-Ni®. Aprés refusion, la taille
de la phase primaire du A356 est de l'ordre de 70um et est parfaitement globulaire, alors que
des rosettes sont toujours présentes dans la microstructure du composite rhéocoulé par

brassage mécanique dans les conditions de la présente étude.
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Figure 3. S0 : Profil de température au cours de la refusion partielle du composite
653G

(A-B : Fusion de l'eutectique ternaire, B-C : Fusion de I'eutectique binaire)



208

Figure 3. 51 : les différentes microstructures du composite 653G étudiées en
compression

a) : Microstructure dendritique aprés refusion partielle 3 575°C et temps de
maintien de 1 minute.

b) : Microstructure dendritique aprés refusion partielle a 575°C et temps de
maintien de 10 minutes.

€) : Microstructure rhéoculée aprés refusion partielle a 575°C et temps de
maintien de 1 minute.
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Figure 3.52 : Comparaison des courbes de compression pour les différentes
microstructures étudiées.

(Pression initiale : Py=60kPa, T=575°C, g(totale)=0.42, Composite 6S3G)
Courbe 1 : Eprouvette dendritique maintenue 1 minute a 575°C avant I'essai
Courbe 2 : Eprouvette dendritique maintenue 10 minutes a 575°C avant l'essai
Courbe 3 : éprouvette dendritique maintenue 30 minutes a 575°C avant I'essai

Courbe 4 : Eprouvette rhéocoulée maintenue 1 minute a 575°C avant I'essai
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Figure 3.53: Courbes de compression des éprouvettes dendritiques
(T=575°C, ¢(totale)=0.42, Composite 653G).

Courbe 1 : Py=20 kPa
Courbe 2 : Py=42 kPa
Courbe 3 : Py=60 kPa
Courbe 4 : Py=120 kPa
Courbe 5 : Py=200 kPa
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Figure 3.54: Courbes de compression des éprouvettes dendritiques
(T=580°C, 9=0.37 (totaie), Composite 653G).

Courbe 1 : P;=20 kPa
Courbe 2 : P,=60 kPa
Courbe 3 : P;=120 kPa
Courbe 4 : P;=200 kPa
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Figure 3.55 : Courbes de compression des éprouvettes dendritiques
(T=585°C, 9=0.32 (totale), Composite 6S3G).

Courbe 1 : P;=20 kPa
Courbe 2 : Py=42 kPa
Courbe 3 : P,=120 kPa
Courbe 4 : P;=200 kPa
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Figure 3. 56 : Courbes de compression des éprouvettes dendritiques

(T=

590°C, p=0.26 (totale), Composite 6S3G).

Courbe 1 : P;=20 kPa
Courbe 2 : P,=30 kPa
Courbe 3 : Py=42 kPa
Courbe 4 : Py=60 kPa
Courbe 5 : P;=120 kPa
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Figure 3.57 : Courbes de compression des éprouvettes dendritiques
(T=595°C, ¢(totale)=0.17, P,=20kPa, Composite 6S3G)
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Figure 3.58: Courbes de compression des éprouvettes rhéocoulées
(T=575°C, o{totale)=0.42, Composite 6S3G).

Courbe 1 : P;=42 kPa
Courbe 2 : P;=60 kPa
Courbe 3 : P;=200 kPa
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Figure 3.59 : Comparaison des courbes de compression des éprouvettes rhéocoulées
de l'alliage A356 et du composite 653G

Courbe 1 : Composite 653G, P,=20 kPa, T=575°C, g(totale)=0.42.
Courbe 2 : Alliage A356, P;=20 kPa, T=585°C, ¢(totale)=0.42.



3.3.2 COMPORTEMENT RHEOLOGIQUE

Le comportement rhéologique des alliages et des composites a I'étude a été évalué par

les modéles newtoniens et a loi de puissance présentés dans le chapitre Il en 2.2.2.3.1.

La figure 3.60 est un exemple de dépouillement des résultats bruts a I'aide de la relation
2.31. On peut voir que pour un niveau de charge donné, correspondant a une vitesse de
cisaillement moyenne donnée, le modéle newtonien rend compte du comportement rhéologique
des gelées semi-solides a I'étude. Pour toutes les charges imposées, la vitesse de cisaillement
moyenne a été évaluée a partir de la relation 2.33. Les essais étant réalisés a charge canstante,
la pression appliquée sur I'échantillon diminue (P=Py(1-e)) au cours d'un essai et par
conséquent la vitesse de cisaillement moyenne diminue également. La figure 3.61 montre un
exemple de profil de vitesse de cisaillement au cours d’'un essai. Pour tenir compte de cet effet,
la vitesse de cisaillement moyenne a été prise égale a la moyenne du profil de vitesse de
cisaillement sur lintervalle de temps ol l'on calcule la viscosité (600s). Les résultats sont
reportés sur la figure 3.62. On peut voir que pour toutes les fractions solides étudiées, la
viscosité évaluée par le modéle newtonien varie lorsque la vitesse de cisaillement moyenne
varie. Ce résultat indique que I'hypothése selon laquelle les gelées semi-solides ont un
comportement newtonien nest pas fondée. Notons que Laxmanan et Flemings [63) sont arrivés

a la méme conclusion en étudiant les gelées semi-solides de l'alliage Sn-Pb.

L'observation des courbes de viscosités newtoniennes indique clairement un
comportement de type pseudoplastique. Nous avons donc évalué les lois de comportement des
gelées semi-solides pour les différentes fractions solides étudiées a laide du modéle a loi de

puissance.



La figure 3.63 est un exemple de dépouillement des résultats a l'aide de ce modéle. On
peut voir que Ihypothése In(1-e)—e quand t—-- est fondée. Notons que par cette méthode
nous avons accés aux coefficients n et m lorsque I'échantillon a déja atteint un niveau de
déformation important. I a été montré [75] cependant que le coefficient n peut varier
légérement avec la déformation. La variation des coefficients n et m de la loi de puissance en
fonction de la fraction solide pour les différentes microstructures étudiées est résumée sur les
figures 3.64 et 3.65. On peut voir sur ces demiéres que pour chaque fraction solide, une
dispersion importante sur les valeurs de m et de n est enregistrée. Un résultat similaire a été
trouvé par Laxmanan et Fiemings [64). Nous pouvons néanmoins dégager des tendances a
partir des résultats obtenus. Pour les échantillons dendritiques, on peut voir qu’une variation
logarithmique du coefficient m en fonction de la fraction solide décrit assez bien nos résuitats
expérimentaux. Une régression linéaire sur les points expérimentaux a conduit a la relation
suivante :

m =29.5exp(30f) (3.17)

Les valeurs de n, quant a elles, semblent varier selon deux régimes en fonction de la
fraction solide. A basse fraction solide, la valeur de n varie peu avec la fraction solide, alors que
pour des fractions solides supérieures a 25%, cette derniére varie rapidement avec la fraction
solide. En réalisant une régression linéaire, la relation suivante a été déterminée :

n= 3.6fs -0.56 pour0.26 <f, <0.42 (3.18)

Les auteurs cités plus haut donnent, pour un alliage Sn-Pb rhéocoulé, les relations

suivantes :

m=10.5epR0.6f_} pour 0.15<F, <0.6

.19
n=172f.-0.39 pour0.3<f<0.6 (3.19)

Notons que la précision avec laquelle ces relations ont été déterminées est de l'ordre de

la précision de la présente étude.



Les relations 3.17, 3.18 et 3.19 illustrent bien la différence de viscosité entre les

structures dendritiques et rhéocoulées.

Les valeurs de n et m des alliages rhéocoulés étudiés dans la présente étude sont du
méme ordre que celles de lalliage Sn-Pb rhéocoulé. On observe cependant des valeurs
importantes pour le GrA-Ni® 6S3G. Les valeurs de n et m reportées pour les alliages A356 et
Sn-Pb correspondent a des structures dont Ia taille de la phase primaire est de i'ordre de S0um
alors que, comme on I'a déja indiqué, la taille des globules dans le composite est de I'ordre de

100um. Il en résulte une viscosité plus importante et donc des valeurs de n et m pius

importantes (= my"™).

L'évolution de la viscosité en fonction de la vitesse de cisaillement, dans la gamme de
vitesse de cisaillement étudiée, a été évaluée a partir du modéle a loi de puissance. Un exemple,
pour une fraction solide de 42%, est reporté sur la figure 3.66. Pour fin de comparaison, nous
avons porté sur la figure 3.67 les viscosités d'équilibre obtenues a l'aide du viscosimétre a
agitateur et les viscosités obtenues par compression entre plateaux paralléles. Si on extrapole
ces résultats, on peut voir que, tout comme pour l‘alliage Sn-Pb (voir revue de la littérature),
nous avons enregistré une discontinuité pour une vitesse de cisaillement de l'ordre de 10°%s,
Autrement dit les essais réalisés a faible vitesse de cisaillement 3 l'aide du viscosimétre &
plateaux paraliéles ne peuvent étre extrapolés a un autre régime de cisaillement. Il en est de
méme pour les essais réalisés a vitesse de cisaillement moyenne a l'aide du viscosimétre de
Couette. Comme on I'a déja indiqué, ce résultat est dii au fait que Ihistoire thermomeécanique

des gelées semi-solides est différente selon les deux techniques utilisées.
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Figure 3.60 : Dépouillement des résultats a I'aide du modéle newtonien (653G
dendritique, T=575°C, ¢(totale)=0.42)
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Figure 3.61 : Exemple de profil de vitesse de cisaillement au cours d’un essai de
compression (Py=60 kPa, T=575°C,¢p(totale)=0.42)
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Figure 3.62 : Evolution de la viscosité en fonction de la vitesse de cisaillement
(modéle newtonien)
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Figure 3. 63 : Exemple de dépouillement des résultats a I'aide du modéle A loi de
puissance (P,=20kPa, T=585°C, ¢(totale)=0.32)
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Figure 3.64 : Evolution du coefficient n en fonction de la fraction solide
0 : Composite 653G dendritique
0 : Composite 653G rhéocoulé
A: Alliage Sn-Pb [64] relation 2.54
@ : Alliage A356 rhéocoulé
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Figure 3.65 : Evolution du coefficient m en fonction de la fraction solide

¢ : Composite 653G dendritique
0 : Composite 653G rhéacoulé

A: Alliage Sn-Pb rhéacoulé [64] relation 2.54

@ : Alliage A356 rhéocoulé
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Figure 3.66 : Evolution de la viscosité en fonction de Ia vitesse de cisaillement
(modéle A loi de puissance: nn=my"")

¢ : Composite 653G dendritique (¢(totale)=0.42)
A : Compasite 653G rhéocoulé (¢(totale)=0.42)

(notons que pour donner une idée de la dispersion nous avons reporté pour chaque fraction
solide, toutes les valeurs de n et m trouvées)
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Figure 3. 67 : Comparaison entre les viscosités d’équilibre obtenues avec le
viscosimétre A agitateur et les viscosités obtenues avec le viscosimétre & plateaux
paralidles par le modéle 3 loi de puissance

o : Composite 653G rhéocoulé (p(totale)=0.42) viscosimétre a plateaux paraliéles
@ : Composite 1054G rhéocoulé (p(totale)=0.44) viscosimétre a agitateur (Figure 3.28)



3.3.3 MICROSTRUCTURE DES EPROUVETTES DE COMPRESSION

Les microstructures des éprouvettes dendritiques et rhéocoulées ont été examinées a
différents niveaux de déformation et pour différentes vitesses de cisaillement. La figure 3.68
montre I'évolution de la forme des éprouvettes dendritiques au cours d’un essai de compression.
Malgré le caractére dendritique des éprouvettes, on peut voir que lintégrité de la forme de
celles-ci est maintenue tout au long de I'essai de compression. La figure 3.69 montre qu’a faible
niveau de déformation, la microstructure des échantillons dendritiques est homogéne. Lorsque
la déformation augmente, on observe une ségrégation de la phase liquide sur !es bords des
échantillons. La figure 3.70 illustre ce phénoméne pour une déformation de 37%. Lorsqu’on
examine cette figure, il est clair que comparé a la microstructure obtenue pour une déformation
de 12%, la phase solide a perdu de son intégrité. Par conséquent, le liquide peut s'écouler plus
facilement dans le réseau solide et il s'en suit un phénoméne de ségrégation. Ce résultat va
dans le méme sens que celui de Suéry et Flemings [26], qui ont montré qu‘a faible vitesse de
déformation et hautes fractions solides, un réseau dendritique perd son intégrité pour une
déformation supérieure a 30%. A plus haute fraction solide, les liaisons solides étant faibles, ce
phénoméne est limité. Notons que, comme déja indiqué, on rapporte que plus la friction entre
I'échantillon et les plateaux de compression est importante, plus la ségrégation est importante.

Dans la présente étude, les conditions de friction étaient optimum (voir mode opératoire).

On peut voir sur les figures 3.71 et 3.72, que plus la déformation augmente, plus la
ségrégation augmente. Dans le cas des éprouvettes dendritiques, nous avons observé une
ségrégation totale pour une déformation de 50%. Cependant, contrairement aux alliages
dendritiques, dans les composites, le liquide ne peut étre expulsé totalement du centre des

éprouvettes a cause de la présence des particules de renfort. Au-dela d'une déformation de



50%, on observe une densification du squelette solide au centre des éprouvettes. Par
conséquent, les particules de renfort ne peuvent plus s’écouler avec le liquide et on observe une
zone dépeupiée en particule de renfort sur les bords des éprouvettes. Occasionnellement, on
peut encore trouver des particules de SiC a cause de leur petite taille. Ce phénomene a été

observé pour toutes les fractions solides.

Dans le cas du composite 653G et de lalliage A356 rhéocoulés, naus n‘avons pas
observé de ségrégation significative jusqu'a des niveaux de déformation de 60%. Les figures
3.73 et 3.74 montrent les microstructures du composite 6S3G et de I‘alliage A356 aprés une
déformation de 50%. Comme on peut le voir, aucune différence significative n'est observée
entre le centre et le bord des échantillons. De plus, dans le cas du composite rhéocoulé, la
ségrégation des particules de renfort est limitée a cause de la présence de la phase secondaire

fine qui n‘entrave pas le déplacement de celles-ci.
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Figure 3.68 : Evolution des éprouvettes dendritiques au cours d’un essai de
compression
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Figure 3.69 : Microstructure des éprouvettes 653G dendritiques en début de

compression
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Figure 3.71 : Microstructure des éprouvettes 653G dendritiques (e=0.5)

a)e=0.5,6=310"*s™", T=575°C, P,=20kPa
b) e=0.5,&=2107s"", T=575°C, F=60kPa
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Figure 3.72 : Microstructure des éprouvettes 653G dendritiques (e=0.62)

a)e=0.62,6=210"s™", T=575°C, P,=200kPa
b) e=0.62 ,& =2107s™", T=585°C, P,=20kPa
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Figure 3. 73 : Microstructure des éprouvettes 653G rhéocoulées (e=0.5)
e=0.5,£=107s"", T=575°C, Py=42kPa
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CONCLUSION GENERALE ET RECOMMANDATIONS

Ce travail est une contribution a la meilleure compréhension des mécanismes impliqués
lors de I'élaboration et la mise en forme des gelées semi-solides des alliages et particuliérement
des composites. Deux techniques de viscosimétrie ont été utilisées pour mener a bien cet
objectif. Une premiére technique de type viscosimétre de Couette, s'apparentant aux dispositifs
d'élaboration des gelées semi-solides, nous a permis d'évaluer les propriétés rhéologiques, a
I'état liquide et a I'état semi-solide des matériaux a I'étude. Dans la deuxiéme technique, qui
s'apparente au thixoforgeage, le comportement rhéologique des alliages et des composites

partiellement refondus a été évalué par compression entre plateaux paralléles.

A Iétat liquide, la viscosité des composites a été mesurée pour différentes températures
€t vitesses de cisaillement a l'aide de viscosimétres a agitateurs. Deux types d'agitateurs ont été
sélectionnés pour leur capacité a assurer et maintenir une bonne qualité de suspension des
particules de renfort dans le liquide. Les résultats ont montré que la viscosité varie selon deux
régimes de vitesse de cisaillement. A basse vitesse de cisaillement, la viscosité diminue lorsque
la vitesse de cisaillement augmente. Dans cette région de cisaillement, la viscosité peut étre
décrite par une loi de puissance. A vitesse de cisaillement plus élevée, la viscosité atteint un
plateau newtonien. La valeur de ce demier dépend de la nature ainsi que de la fraction des
particules de renfort. Les résultats ont montré que la viscosité de la suspension bimodale
correspondant aux composites GrA-Ni® est plus faible que celle de la suspension unimodale
A356-15%SiC contenant le méme pourcentage volumique de renfort. Nous avons été en mesure
d'expliquer ce résultat en combinant I'approche de Filderis aux relations de Thomas et de Mori-
Ototake.
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Les expériences en refroidissement continu ont montré que dans I'état semi-solide, la
viscosité des composites et des alliages est contrdlée par la phase primaire. Le caractére
thixotropique des gelées semi-solides a été mis en évidence en faisant varier la vitesse de
cisaillement et la vitesse de refroidissement. Les résultats ant montré qu‘a fraction solide totale
égale (particules primaires + renforts), les composites ont une viscosité sensiblement semblable.
Comme bon nombre d'auteurs, nous avons mesuré une viscosité plus faible pour les composites
que pour les alliages pour une fraction solide égale. Cet effet fluidifiant a été attribué au fait que
dans les composites, le degré d’agglomération de la phase primaire est plus faible & cause de la
présence des particules de renfort dans le liquide. Comme dans bon nombre de travaux, la

viscosits en refroidissement continu a été décrite avec succés par la relation de Thomas.

Les expériences en condition isotherme et stationnaire ont permis de mettre en
évidence la chute de viscosité associée a la dégradation des gelées semi-solides sous I'action du
cisaillement. La chute de viscosité a été décrite avec succés a l'aide du modéle cinétique de
Mada et Ajersch. Pour toutes les fractions solides étudiées, les résultats ont montré que la
constante cinétique de dégradation augmente avec Ia vitesse de cisaillement. Une variation

linéaire avec la vitesse de cisaillement décrit assez bien nos résultats expérimentaux. Pour des
fractions solides primaires supérieures a 20%, la pente de la droite K, = f(}) est relativement

constante. Pour des fractions sclides inférieures, la pente est beaucoup plus importante
indiquant une cinétique beaucoup plus rapide. Ce résultat met en relief la relation entre Ia
cinétique de dégradation et Je degré d'agglomération des gelées semi-solides. Dans le régime de
vitesse de cisaillement étudié, les viscosités d'équilibre peuvent étre décrites par une loi de
puissance dont le coefficient de sensibilité a la vitesse de cisaillement est de l'ordre -1.2. Ce
résultat apparemment contradictoire a été enregistré par de nombreux auteurs dans le méme

régime de vitesse de cisaillement. Celui-ci a été attribué a une dégradation rapide de la
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structure & basse vitesse de cisaillement. Cette hypothése a été confirmée par les essais de
"Step change” ol un coefficient de sensibilité 3 la vitesse de cisaillement de ~0.7 a été trouvé.
Ce résultat montre qu'a structure constante, les gelées semi-solides ont un comportement
pseudoplastique. Nous pensons que celui-ci est d’autant plus prononcé que la fraction solide et
le degré d’agglomération sont importants. A haute vitesse de cisaillement, donc pour des

structures dans un état dégradé, on peut anticiper un comportement newtonien.

Le caractére thixotropique des gelées semi-solides a également été mis en évidence par
lintermédiaire d’expériences en condition isatherme et pour une variation continue et en boucle
de la vitesse de cisaillement. Les résultats ont mantré que : lorsqu’on fait subir un cycle de
cisaillement aux gelées semi-solides, on enregistre un comportement réversible lorsque la
structure de cellesci est dégradée avant la mise sous cisaillement. La dégradation de la
structure peut étre le résultat d'un cisaillement initial élevé, d'un cisaillement stationnaire (temps
de maintien) ou d’'un grand nombre de cycle. D'un autre cité, lorsque la structure est dans un
état agglomeré, on enregistre un comportement thixotrapique d’autant plus élevé que le degré
d’agglomération est important. L'agglomeération de 1a structure est favorisée pour un long temps
de repos ol une faible vitesse initiale de cisaillement. Un modéle basé sur les hypothéses du
modeéle thixotropique de Moore a été développé pour décrire nos résultats expérimentaux. Celui-
ci prend en compte toutes les variables qui influencent la forme des boucles d'hystérésis, C'est a
dire ; le temps de montée, la vitesse de cisaillement maximale, I'état de référence (au travers de
la valeur initiale de la variable interne de structure) et le nombre de cycles, Les résuitats des
simulations ont montré qu'a partir dun seul ensemble de constantes déterminées
expérimentalement, nous sommes en mesure de reproduire les résuitats expérimentaux dans

différentes conditions en ne jouant que sur 1a valeur initiale de la variable de structure.
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Les résultats de compression ont montré que contrairement aux alliages, les composites
solidifiés conventionnellement se déforment sans formation de fissure. Ce résultat a été attribué
au fait que le caractére dendritique de la phase primaire des composites est atténué par la
présence des particules de renfort. Aprés réchauffage, celui-ci peut méme étre éliminé par un
temps de maintien & une température comprise dans l'intervalle de solidification. Nous avons
cependant observé que les éprouvettes rhéocoulées s'écoulent plus rapidement que les
éprouvettes dendritiques dans les mémes conditions de pression et de température. Le
comportement rhéologique, dans la gamme de vitesse de cisaillement étudiée, a été évalué avec
succes par un modéle A loi de puissance. Pour les alliages rhéocoulés, les coefficients de cette
derniére sont de l'ordre de ceux trouvés dans la littérature. Dans le cas des alliages dendritiques
les coefficients sont plus importants indiquant une viscosité plus importante. Les résultats ont
également permis de mettre en évidence 'effet de I'histoire thermomécanique des gelées semi-
solides sur leur viscosité. Celle-ci étant plus importante lorsque les microstructures rhéocouiées
sont évaluées apres refusion partielle. Les analyses microstructurales ont montré que, tout
comme pour les alliages, 'homogénéité de la microstructure des composites évalués en
compression dépend fortement du niveau de déformation. Pour des déformations importantes,
nous avons observé une dégradation du réseau dendritique et une ségrégation importante du
liquide sur les bords des échantillons. Cette ségrégation s'accompagne d’'une ségrégation des
particules de renforts. Dans le cas des alliages rhéocoulés, ce phénoméne de ségrégation
apparait pour des niveaux de déformations plus importants.

Tous les résultats obtenus dans ce travail sont présentés sous ia forme de relations
analytiques simples pouvant étre intégrées a des logiciels de modélisation de la mise en forme a
I'état semi-solide. Ces relations ont été utilisées pour modéliser le remplissage de moules de

géométries complexes lors du moulage sous pression semi-solide de l'alliage A356 [112].
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Afin de poursuivre ce travail, nous recommandons :

D‘étendre le modele développé pour décrire le comportement des gelées semi-solides
soumis a une variation de vitesse de cisaillement, 3 d'autres alliages afin de vérifier la
validité de I'approche considérée dans la présente étude. Une méthode expérimentale,
baseée sur des observations microstructurales, devraient étre mise au point afin d'évaluer
la valeur initiale du parameétre de structure pour différentes conditions de cisaillement et

de temps de repos.

D'étudier effet d’un brassage dans lintervalle de solidification sur la répartition des
particules de renfort dans les composites. Une étude plus précise de l'interface entre les
particules de renforts et la matrice devrait étre réalisée a cet effet. Compte tenu du peu
de données sur ce probléme et de son importance sur le plan industriel, nous pensons

que cette étude est primordiale.

D’évaluer le comportement rhéologique des alliages et des composites a des vitesses de
cisaillement plus proche des conditions industrielles de mise en forme des gelées semi-
solides. Il serait intéressant de montrer dans quelle mesure les effets de structures
influencent le comportement rhéologique des gelées semi-solides a hautes vitesses de
cisaillement. Compte tenu de I'importance industrielie du thixoforgeage, il serait utile de
réaliser des essals de compression & hautes vitesses de cisaillement. D'un point de vue
pratique, ceux-ci auraient l'avantage de s'appliquer aussi bien sur les alliages que sur les
composites contrairement aux essais de type viscosimétre de Couette ou capillaire ou la

présence de particules de renforts peut étre problématique.
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ANNEXE A

Les diagrammes binaires optimisés du systéme Al-Si-Ni

Diagramme de phase optimisé du systéme Al-Si

O S S T S ST S Y S
* a0 a -
g
§ damond-Ad -
g 100 -
rqa.-u
%00 ] L

] ¥ ] L 1 L) L) T
00 01 02 03 04 03 06 07 08 09 10
Al Xg < Si

D'aprés [99]

Modélisation
Phase liquide : Subsitutionnelle , Redllich-Kister
Phase Diamand-A4: Subsitutionnelle , Redllich-Kister

Phase fec-Al : Subsitutionnelie , Redllich-Kister



Diagramme de phase optimisé du systéme Al-Mg

Temperature / K
g

500 | L) v L] ] L] 1] L)
00 01 02 03 04 OS5 06 07 08 09 10
Al X Mg
D’apres [99]

Modélisation

Phase liquide : Subsitutionnelle , Redllich-Kister

Phase fcc-A1 : Subsitutionnelle , Redllich-Kister

Phase hcp-A3 : Subsitutionnelfe , Redillich-Kister

Al;;Mg;7 : Modeéle des sous réseaux, Mga(Al,Mg)1o(Al,Mg)
Al-Mg-f : Composé Stochiométrique, Al ;5Mdo.3as

Al-Mg-¢ : Composé Stochiométrique, Al ssMdo.as

Al-Mg-¢ : Composé Stochiométrique, Al 5;5Mdo.475



Diagramme de phase optimisé du systéme Mg-Si
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Mg Xg

D'apreés [99]

Modélisation

Phase liquide : Subsitutionnelle , Redllich-Kister
Phase hcp-A3 : Subsitutionnelle , Redllich-Kister
Mg25i: Composé Stochiométrique, Mg,Si

T
0 Of 92 03 04 OS5 08 OF O8 09 10
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Diagramme de phase optimisé du systéme Mg-Ni
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Temperatura / K
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0
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00 01 02 03 04 OS5 06 OT 00 OO 10
Mg X N
D’apres [99]

Modélisation

Phase liquide : Subsitutionnelle , Redllich-Kister
Phase fcc-Al : Subsitutionnelle , Redilich-Kister
Mg2Ni : Compoasé Stochiométrique, MgzNi

Laves-C36 : Composé Stochiométrique, Mghi,
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Diagramme de phase optimisé du systéme Ni-Si

1.80 4——r

¥ Ll T A S A L3 L} ] = ¥ L3 M v
NI .10 .200 .320 .'Mﬂxs.ISW L8000 700 .800 .300 ST

D’apres [102]

Modélisation

Phase Ni-Liquide : Subsitutionnelle , Redllich-Kister
Phase Ni-fce : Subsitutionnelle , Redllich-Kister
Ni;Si : Composé Stochiométrique

NisSi, : Composé Stochiométrique

Ni,Si : Composé Stachiométrique

NisSi; : Composé Stochiométrique

NiSi : Composé Stochiométrique

NiSi, : Composé Stochiométrique



Diagramme de phase optimisé du systéme Al-Ni
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Modélisation :

Phase liquide : Subsitutionnelle , Redllich-Kister

Phase fcc-A1(y) : Subsitutionnelle , Redllich-Kister

Phase Al:Ni : Composeé stochiométrique ,Alg.7sNig.2s

Phase AlNis : COITIDOSé stochiométrique ,Alo 375sNip.625

Phase b.c.c-B2 : Modéle des sous réseaux, (Al,Ni)(Ni, ),

Phase L1,(Y) : Modéle des sous réseaux, (Al,Ni)gzs(Al,Ni)o s

Phase ALNi; : Modéle des sous réseaux, (Al)(Al,Ni)(Ni, )

=lacune
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Diagramme Al-Ni optimisé en supposant tous les composés comme stoechiométrique (cas de la

présente étude)
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ANNEXE B

DETAIL DE LA RESOLUTION DE LA RELATION 3.13

Pour te 0,t, K, )= a+b"'“a*t->j|<0 b;tm[bZ\(atu t+t2] kt+6)2-92]
et} max

Avet :

dat, by
B et = max
Dwe 21,

d’ou
Mt)= expl- e+ 07 -aezl[ﬁxapb(t+ of - o hit +A0]
soit
Mt)=Kexpl- Bl + e)z)ﬁ explBlt + 8 it + Aoexp(B0? xp(- Bt + 0 )

en posant : f62 =E
Et en effectuant le changement de variable : u=p%%(t +8)— p-%°du=dt

Il vient :

AE)=B""Kexpb-u? [ explu? Hu+ hoexplElexpl- v?)
)= B'°’5Kexp@ u? {E”e exp@.u2 )du + Kexp@z }:Iu] + )\oexp(E)axp(- uz)

en posant : y(u)= exp(- uz)'[:expﬁz)it =Intégrale de Dawson

- .
AD)=6y )-8 Xexpl-u )ﬂ—e)z] [ ewbbu roweronl-w?)

D'ois :



At)=B25Ky(u) - B-*Kexpl u? pxp(ElE®* )+ AoexplElexp(- v?)
A (t)= B2y (u)+ exp(Elexpl-u? g -kB25yES )

. . 4
pourte [t,,2t, Ko t)=a +b[zyma, - 7:'3* t} - j: Kp(tht =[at +2b7 - b”';"“ tl]
u u =*u
bvma, 2 2att DY max |, 2 _ 28tty
= -4t t, -4t t,
[ Yol [ TR ]" 2, | e

—gk2-2t+2t,) ]+ak5 ~2t,(0+2t,)]=-Blt - x} +Blt, - x)
Avec: x=06+2t,

Donc :
expf Kot = exp(t-x bxol-e, - xF)
Dol :
Me)= explplt - x pxol-B(t, -x? [ J: Kexpl- Bt - xR xplBlt, - xJ bt + MD]

AVEC H AOD =Am(tu)
en effectuant le changement de variable : V =p%>(t - x) - dt=p%3dv

Il vient :

At)= Am,exp(v2 }xp(— B, - X\ )+ I(exp(v2 )5“’5 L‘ sy, _x)exp(- v2 ):N

MO = Apexply? expl- B(t, - X7 )+ Kexply? )5*’5['[: expl-v2 Jv - fu(t"-”exp(- V2 )w]
D'ou :

Ao ) = Aoexp(v2 pxpl-Bit, — x)? )+ Kexplv? B °5[J-erf(v 3N orfl@os, x))]



Ap ()= Agpex
ol rof-v,2)- 40
- Kexp(Vz )5-0.5 [edr(
v, )-erf(v
i

Avec : erf(x):-}:j:
expl-
- L2t et: v, =v(,)=p°
u =p 's(t
u"X)





