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La mise en forme à I'état semi-sdide est une aitemative attrayante pour remplacer les méthodes 

de mise en forme classiques. Pour être M m e ,  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 fonne à l'état semi-solide nécessite la connaissance des 

propriétés rhéologiques des gelées semi-sdides. ûiiérentes approches, certaines présentées 

dans ce mémoire, ont été propasées pour caractériser le comportement méologique des alliages 

et des composites à I'état semi-solide. Notre travail de redierche se veut une contribution 

supplémentaire à la compréhension des mécanismes impliqués lors de l'élaboration et de la mise 

en forme des gelées semi-solides des a l i i i  et des composites. Une attention parüculière 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&) et de graphite, appelés GFA-N~~ 

Les propriétés rhéologiques des gelées semi-soiii des matériaux à l'étude ont été évaluées a 

l'aide & deux techniques simples de vi-métrie. Un dispositif de type vixosimetre de mette 

couplé à un système juâiiw de brassage a p m S  de caractériser les propriétés rhéologiques 

à I'état liquide et à I'état serni-solide dans différentes conditions de solidification et de 

cisaillement. Des expériences en refroidissement continu, en condiin isotherme et stationnaire, 

en condition isotherme e t  non stationnaire avec une variation continue ou brutale de b vitesse 

de cisaillement ont été réalisées. CelleKi nous ont permis d'établir des relations entre la 

viscosité, la température et  le temps pour diïérenks vitesses de cisaillement dans l'intervalle 



semi-solide. Une M e  themiadynamique a permis d'établir les relations entre la température et 

la fraction solide et par conséquent entre la viscosité et la fradion solide. 

Le comportement ihéologique, après refusion partielle des alliages et âes composites a été 

évalué à l'aide d'un vismimétre a plateaux parallèles. Des éprouvettes a sûuctures dendritiques 

et globulaires ont été caracMs&s a difhntes hcüons solides et vitesses de cisaillement Le 

comportement rh&giqw, a faible vitesse de asaillement a 4té évalué a î'aide d'un madéle 

newtonien et a lai de puissance. Une étude miaostructuraie systématique a pemk de mettre en 

évidence la relation qui existe entre te niveau de déformation des éprouvettes de compression et 

la ségrégation de la phase liquide, 

Les résultats expérimentaux que now avons obtenus sont présentés sous la forme & 

relations anaiytiques simples pouvant être intégrées 4 des lagiciek de modélisatian de la mise 

en forme semi-dide. 



viii 

Semi-solid processing is an attractive alternative to replace the traditional methods of 

forming materials. To be effdve, processing in the semi-sdid date must be carried out on 

alloys with a microstructure whose primary phase is globular. Such structures, commonly called 

semi-solid slurries, are abtained by muting of the primary phase during solidification. The 

knowledge of the rheological properües of the semksotid slurries is of prirnav importance for 

pmcess moâeling. Various approaches, same of them reviewed in this work, have been 

proposed to describe such properties. 

The main goal of our research is to conbibute to the better understanding of the 

mechanisms involved during semi-solid pœssing of alloys and composites. A close attention is 

paiâ to a new dass of aluminium based hybrid composites reinfwced by graphite and alumina 

(A1203) or sikon-carbide (Sic), known as G~A-NP. 

The rheolagical properties of the semi-solid slurries under investigation were evaluated 

using two simple techniques of vixosimetry. A mtinq spindle visamter was used to assess 

the vixosity of the slurries in the liquid and the semi-soiid state under various conditions of 

soliâiffcath and shearing rates. The spindle gmmtties were diosen in order to assure a goad 

quality of mixing of the silkon-carbidegraphite suspension. Apparent vixosities were m u r e c i  

in continuous cwling conditions, for isottiemial conditions with différent shear rates, for 

isothermal conditions wiai a lînear inaease and step changes in shear rates in the semi-solid 

temperature range. These -ments allowed us to estaMish the relationships between the 

viscosity and the solid fradion for diîTerent shear rates. 



The rheolagical behaviour of paitlally remelteci albys and composites was also evaluated 

using a parallel plate vixometer. Specimen with dendritk and globular structures were 

deformed at different solid fractions and shear rates. The vixosity, at low shear rates, was 

açsessed using Newtonian an power law models. A systematic m~rostructural study enabled us 

to highlight the relation between the level of deformation of the compressed specimen and the 

segregation of the Iiquid phase. 

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

analyücal relations whiih can be integrated into semi-solid processing software. 
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Les procédés de mise en forme a I'état semi-solide à partir de structures non 

dendritiques des alliages et des composites à matrice métallique sont de plus en plus 

l'alternative choisie par les industriels pour remplacer la mise en forme à partir d'un état 

complètement liquide ou complètement solide. Les objectifs recherchés étant : d'un côté 

s'affranchir des problèmes de turbulence rencontrés lors de la mise en forme à i'état liquide, 

d'un autre côté éviter l'usure sévère des outils (tels que : matrices, pistons ...) suite à une mise 

en forme à l'état solide. 

Le précurseur de ces procédés est Spencer [Il, qui dans les années 70 est le premier a 

avoir décwvert que le brassage mécanique d'un alliage en cours de solidification contrarie la 

solidification dendritique et confère à l'alliage des propriétés thimtropiques qui rendent la mise 

en forme à l'état semi-solide très attrayante, En effet, après refusion dans la zone semi-solide, 

ces alliages (que I'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 visasité a tendance à baisser considérablement lors de 

l'application d'un cisaillement. 

Les procédés de mise en forme à I'état serni-solide ont connu un essor important depuis 

Spencer. ParacUiîèrement ces di dernières an& ou I'on a assisté à une prolifération cies 

études théoriques portant sur le comportement rhéologique des gelées semi-solides des alliages. 

Malgré tout, de nombreux mécanismes impliqués brs de la mise en forme a I'état semi-solide 

restent e m r e  obscurs à ce jour et la recherche dans œ secteur d'activité est donc toujours 

d'actualité. 



L'optimisation des procédés de mise en forme a I'état semi-solide nécessite une 

modélisation compléte qui engiobe : l'écoulement du fluide, les transferts de &leur et la 

solidilfication et passe donc o b l i i b i m t  par la connaissance des propriétés rtiéotogiques, et 

en patticuiii de la viscosité, du mélange mi-saride. Celles-ci dépendent très fortement de la 

mktbstructure de la gelée semi-solide qui ellemême dépend des conditions d'élaboration, a 

savoir : la fraction solide et la vitesse de cisaillement. L'intégration de ces paramètres dans les 

modèles de mise en forme à l'état semi-salide s'avère donc indispensable. [)es efforts 

importants ont été dépbyés pour mieux comprendre l'effet de ces variables et de nombreux 

modék ont été propos& avec plus ou mains de succès. 

Notre travail de recherche se veut une contribution a la meilleure compréhension de l'état 

semi-solide. II s'inscrit dans le cadre d'un partenariat entre la société INCO Lm, LlMI (Institut 

des Matériaux Industriels de Bouctiervllie) et l i d e  Polytechnique. II vise a optimiser la mise en 

forme a l'état semi-solide d'une nouvelle &se de composites hybrides a base d'aluminium 

renforcés par des particules de carbures de silicium (Sic) ou d'alumine (Al&) et de graphite, 

appelés G~A-NP et développés par la société INCO. 

Ces matériaux sont destinés à remplacer la fonte grise lamellaire dans des applications qui 

requièrent de bonnes propriétés de résistance à l'usure. En effet, des études menées par Inco 

[23 ont montré que ces derniers ont de bonnes prap&& de résistance a l'usure et  

maintiennent kurs propriétés physiques et k n i q w s  malgré la présence de gmses particules 

de graphite dans leur mkrostrudure. Ce potentcel a permis de proposer k camposite GrA-Np 

m m e  " c a n d i i  au rempiaœïnent de la fonte grisé lamellaire dans des applications t e k  que 

ies chemises de pmkcüm des cylindres ou des systèmes de freinage. Des essais de moulage a 

partir de l'état liquide mt été réalisés sur ces matériaux et des pièces de plus CU moins bonnes 



qualités ont été fabriquées (33, L'obstacle majeur rencontré étant des problèmes de 

sédimentation inhérents à ta présence de phase de différentes densités. 

Dans un soucis de Woppement, les parimaires de ce projet sont intéressés à produire 

des pièces de ces composites via des p&és de mise en forme semialide. Les buts 

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

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

Condtement, les objedifs poursuivis dans te cadre de ce travail sont : 

1) €tendre l'étude de l'état semi-soiide une classe de matériaux (composites avec 

un renfort bimodal) non étudiée a ce jour. 

4 Vérifier la validité des modèies précédemment cités sur les composites et 

apporter une contribution originale. 

3) Comparer le comportement méologique de ces gelées à celui des gelées semi- 

soiides des a i l i i .  

4) Cara&kf les pmp&& rhthbgiqws cDes composites &A-NP a l'état semi- 

solide afin de dégager les équations méobgques qui décrivent au mieux le 

matériau à I'étucîe. 

5) Intégrer ces dations aux modèles de mise en forme a l'état mi-solide afin de 

contribuer à l'optimisation du prodé. 



CHAPïlRE 1 

REVUE DE U IJITERATURE 

Dans cette partie, on se propose de décrire ies principales caractéristiques des a l l i i  

brassés a I'état mi-solide. Nous commencerons par décrire les structures qui se développent 

lors d'une solidification conventionnelle (sans brassage) œ qui nous permettra, dans un 

deuxième temps, de comparer le comportement de ces structures à celui des alliages brassés à 

I'état semi-solide. Nous pourrons ainsi faire ressortir les avantages de ta mise en forme à I'état 

semi-solide des structures non dendritiques. 

Les structures qui se développent lors de la solidification conventionnelle des métaux et 

des a l l i i  dépendent des conditions de croissance et particulièrement de la surfusion. On ne 

peut donner naissanœ a une surfusion dans les &ux purs que par des moyens thermiques, 

par contre, dans les alliages, une sur fus i  p u t  être 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 œ cas, si une protubérance est présente 

sur Ilnterfke, son extrémité est dans une région où h surhisiin est plus importante que sur le 

reste de I'interfice et elle aura tendam à mitre emre plus vite dans le liquide. Cette dernière 

donne naissanœ à une structure ramifiée que I'on appelk une dendrite et qui a la forme d'une 

pointe sur laquelle des branches (ou des bras) se développent 



Dans le deuxième cas, le liquide est dans un état de surhision lorsque la combinaison des 

répartitions du soluté et de la température en avant âe l'interface solide-liquide donne naissance 

a une zone où le liquide est en dessous de sa température normale ck solidification. Cette 

condition est satisfaite krsque ta relation (voir figure 1.1): 

est vérifiée [5]. 

Où ($ : est le gradient de température dans le liquide 

R : est la vitesse de solidification 

C, : est la composition de l'alliage 

D : est le coefficient de diffusion 

16 : est le coefficient de partage 

m : est la pente du liquidus 

Dans ce cas le liquide en état de surfusion (surfusion de constitution) danne lieu a une 

solidification dendritique pour les mêmes raisons que celles citées précédemment. 

ûans les deux cas, la s o l i d i i n  donne naissance a des dendrites dont les branches et 

ramifications se développent dans des directions cristaHographiques bien déterminées et dont la 

morphdogk est caractCristique. Généraîement, on observe que célie-ci est du type colonnaire 

w équiaxe (fgure 1.2). 



f 
Interface solideliquide 

- 

Distance 

Figure 1.1 : Reprbcntation de la s u ~ ~ n  structurale. 

Élimination de la surfusion par augmentation de GI Cas (2) 

Zone semisolide 

solide liquide 

f- dendrite 

Figure 1.2 : SoiidHication dmdriüque lors d'une solidification conventionndle. 

a): stiucture dendriüque colonnaire 
b): profil de température : L=Liquidus, E=Eutectique, a=ambiante 



1.1.2 ÉVOLUTXON MORPHOLOGIQUE DES D E N D M  DANS L'ltNTERVAUE SEMI- 
SOUDE 

Sur tout I'intenralle de solidification, la morphologie des dendrites évolue de man* 

significative. Ces changements peuvent affecter grandement le comportement des structures de 

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

A basse vitesse de refroidissement, la solidification se fait généralement avec une 

interface à structure cellulaire. La direction de croissance est alors perpendiculaire a Ihterface 

liquide-solide et aucune orientation préférentielle n'est observée. Lorsque la vitesse de 

solidification augmente, on observe un passage d'une structure cellulaire a une structure 

dendriüque et simultanément à une croissance selon des directions cristallographiques 

préférentielles. Même 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 bng du processus de 

solidifmtion. 

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 l'énergie interfaciale liquidesalide. II peut se 

faire selon deux mécanismes : un mécanisme de mûrissement ou de coalescence 161 (fgure 

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

1.1.21 LE MUR~SSEMEWT DES DENORIES 

Le mûrissment des dendrites correspond à une diminution du nombre de bras de 

demintes et simultanément b une augmentation de l'espacement entre les branches secondaire 

de œlk-ci suite à la refusion des bras des dendrites les plus petites au profit des plus grosses 

[7]. Ce phénaméne a été üai i  par Cktwald [8] dans le cas limite de partiniles sphériques 



infiniment séparées dans une matrice homogène. Dans ce cas, le mürissement 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 [IO] ont proposé une relation 

capable de décrire le phénomène de mûrissement en fonction du temps, lorsque celui-ci se fait 

via une diffusion du soluté : 

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

constante qui a la forme suivante : 

Où: T est la température 

D est le ctMWent de diffisian du liquide 

r est une longueur caractéristique 

m est la pente du liquidus 

Cg est la composition du solide 

C, est la composition du liquide 

Pour une concentration finie ck particules solides, la relation (1.2) reste valable mais la 

constante K(0) dépend de la fracth solide fS (celte constante est alors notée : K(fS)). 

Comme on le verra, d'un point de vue théologique, la surface spécifique volumique Sv 

(Surface de solide par unité de volume de particules) est un paramètre intéressant pour 

caraderiser le mûrissement. Marsh et a l  [Il] ont proposé un modèle statistique pour décrire 

l'évolution de Sv en fonction du temps e t  ont dérivé la relation suivante : 



Où Svo et do sont respectivement les valeurs âe la surface spécifque et du diamètre des 

particules au temps t égal à zéro. 

Notons que dans le cas des structures dendritiques, c'est très souvent l'espace entre les 

branches secondaires des dendrites,A, qui est le paramètre choisi pour caractériser le 

phénomène de mûrissement. Kun et Fisher [12], parmi d'autres, rapportent que celui-ci suit 

une loi du type : 

h = aty (1.5) 

Où t est le temps local de solidiiitian (temps nécessaire à la solidification du liquide qui 

se trouve dans la zone semi-solide (voir fqure 1.2), a est une constante qui dépend du matériau 

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

1.1.2.2 LA COALESCENCE DES DENOUITESI 

La coalescence des dendrites correspond a une agglomération entre les branches 

secondaires des dendrites due a une déposition préférentielle dans les régions de courbure 

fortement négative le low de I'inteffttm sdide-liquide [6,13,14]. Ce phénomène est 

fondamentalement identique au phénomène de m0rissement La seule différence réside dans le 

fait que la matière se dépose dans des régions de courbure positive lors du mûrissement alors 

que la matière se dépose dans des régions & courbure négative lors de la coalexence. 

En général, le p h é d n e  de mûrissement prédomine dans les premiers stades de la 

solidification @squ'à des fractions m i i i  de i'ordre de 0.5). Au-delà, lest le phénomène de 

cwlex~nce qui est le plus important Ce dernier se manifeste généralement sous la forme d'un 

r e m p i i i  de i'espace entre les banches secondaires des dendrites. 



Figure 1.3 : Les pr#ecsw de gmdmnmt dcs âendrites. 

D'après 161 - 
a) phénomène de mûrksement 
b) phénoméne de cwkçcence 



Lorsqu'on brasse un alliage depuis une température supérieure a celle du liquidus 

jusqu'à une température choisie dans la zone semi-solide et que I'on procède a une trempe, les 

structures qui se forment sont constituées de particules primaires (issus 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 Mocoulées. Comme on le v m  dans ce qui suit, ces dernières ont 

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

En premier lieu, commençons par explKiter les mécanismes a l'origine de la formation de ces 

stnictures. 

1.1.3.1 PROCÉDÉS WUR R ~ U S L R  DES STRUWRES NON DENDRmQUES 

Le point essentiel pour obtenir d~ structum non dendritiques est d'induire un 

cisaillement dans I ' a l l i i  en cours de solidification. Le cisaillement est généré essentiellement 

de deux façons : 

- Par brassage électromagnétique 

- Par brassage mécanique 

Les deux p d d &  sont schématisés sur la figure 1.4. 

Dans le cas du brassage mécanquer l'élaboration des gelées se fait dans des dispositifs 

appiés gymukurs. II en existe cieux types : 

- Les gymawhurs continus 

- LES g y m ~ k u r s  monodiarges 



Dans les premiers, on induit un cisaillement dans le liquide que l'on refroidit en continu. 

Ces dispositifs sont facilement adaptables a d i n t s  systèmes de mise en forme comme le 

rhéomoulage. Ils permettent également de produire des structures rhéocoulées qui peuvent être 

par la suite thixornoulées ou thixofo- ElSI (figure 1.10). 

Dans les seconds, l'alliage en murs de sdidification est brassé mécaniquement dans des 

conditions isothermes. En général, ces gyrocwleurs sont du type viscosimetre de couette et 

sont adaptés a l'étude rhéologique cles alliages semi-solides plutôt qu'à leur mise en forme. 

Un cisaillement peut être également généré a l'aide de champs électromagnétiques. En 

effet, ceux-ci induisent des champs convecafs au sein de l'alliage en cours de solidification. Le 

principal avantage de cette méthode est qu'elle évite tout problème d'usure ou d'érosion des 

outils du fait qu'elle ne nécessite aucun agitateur. De plus, le brassage s'avere meilleur car il agit 

efficacement sur l'ensemble de la gelée semi-sdide contrairement au cas du brassage 

mécanique avec un agitateur. Cette technique est notamment utilisée pour produire des gelées 

semi-solides d'alliage ferreux (161. En effet pour de telles structures, le brassage mécanique 

s'avere inefficace voir impossible du fait des contraintes de dsaillernent trop forte qu'il faut 

générer et de l'usure importante qu'il en résulte. 

D'autres procédures p e m n t  é g a h n t  de produire des structures non dendritiques. 

Robert et Kirkwood [17] ont montré qu'il est poçsiMe d'obtenir des structures non dendritiques 

via un traitement thermique adéquat de structures ciendritiques préalablement déformées au- 

dessous du solidus. Par ce biais, qu'm appelk pro&& BMA, des gelées semiîolides des 

alliages AI-CU, ACSi, Cu-Zn ont ét6 produites avec d (181. 



La génération d'onde ultrasonore au sein d'un alliage en cours de solidification a 

également été u t i l i i  pour produire des a l l i i  non dendritiques 1191. 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 ékaromagnéüque. 

Figure 1.4 : MsposiW d'éhboratlon dcr gelées. 

a) brassage mécanique 
b) bmsag&éledromagnéaque 



1.1.3.2 MECANISMES PHYSlQUES ASSOCIES A LA SOUDIFICATIO1Y NON 

DENDlrrnQUE 

Plusieurs hypothèses 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 dendriüque en une structure non dendritique par un mécanisme de fragrnentatton des 

dendrites. üoherty et al [21] ont étudié plus précisément la microstructure d'une grande vanété 

d'alliages semi-solides brassés mécaniquement et ont proposé un modèle pour décrire cette 

fragmentation. 

Dans ce modèle, on considère que le brassage induit de large déformation plastique par 

flexion sur les bras des dendrites. La flexion plastique désoriente les bras des dendrites et 

génère des dislocations. Afin de minimiser l'énergie élastique importante introduite par la 

formation de ces dishtions, celles-ci vont se réarranger pour former des joints de grains dont 

l'angle de désorientation est égal à i'angle de flexion initial. Dans le cas oh l'énergie de ces joints 

de grains ygb est supérieure à deux fois l'énergie interfaciale yd (ce qui est le cas pour une 

désorientation supérieure à 2W), le joint de grains est remplacé par un film liquide et la 

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

Parfant de ce point, üoherty explique la formation de structure globulaire en supposant 

que les fragments de dendrite formés lors du cisaillement se transforment en rosette suite au 

mûrissement d'ûstwald, au cisaillement et à l'abrasion avec les autres grains. Le mûrissement 

va se produire tout au bng du refroidiment et dans le cas où l'on refroidi suf f i iment  

lentement avec des vitesses de cisaillement suffisamment importantes, les rasettes se 

transforment en particules sphériques (figure 1.6.1). Habituellement, une certaine quantité de 



liquide est piégée à l'intérieur des particules. Notons que k relations 1.2 et 1.4 données en 

1.1.2.1 restent valable pour décrire le mûrissement der structures rhéocouk. 

Une autre explication a été appo* par Molenaar et al [22] qui ont étudié les alliages Al- 

6%Cu. D'apk ces auteurs la présence de particules en forme & rosette que l'on o h m  dans 

les struchirw héocourées serait le résultat d'une missance cristalline cellulaire. Ces auteurs 

ont essaye d'expliquer ce mécanisme en étudiant i'efiet de la convection sur les couches limites 

thenniques et hydrodynamiques. Ils ont montré que b croissance dendritique est supprimée du 

fait que la convection réduit l'épaisseur des couches limites thermiques et hydrodynarniques. 

Cette diminution a comme effet d'augmenter les gradients de soluté et de température en avant 

de l'interface de solidification et donc de supprimer la croissance cristalline sur les parois du 

gyrocouleur. Ce faisant e t  pwrvu que la convection sait suffisamment importante, la 

germination de la phase solide va w faire dans la masse liquide, favorisant ainsi la formation de 

grains équiaxes au sein de celui-a (fgure 1.6.n). 
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Figure 1.5 : Mécanisme de fragmentation des dendrites. 

D'après [201 

Figure 1.6 : Mécanismes de globularisath. 

1 : D'après [21] II :Vaprès [ZZ] 
a) fragment de dendrite a) croissance dendntrque 
b) croissance denciritique b) diminulion de ta surfusion 
c) mûrissement c) élimination de b surfusion 
d) formation de rosette et croissance celluiaire dans la masse 
e) partmiie globulaire 



1.1.4 COMPORtEMENT MECANIQUE DES ALUACES ET COMPûSITES A L'ÉTAT SEMI- 

SOUDE 

Dans les secüons précédentes, nous avons déait succinctement les caractéristiques 

générales des structures dendritiques ainsi que des structures rhéocaulées. A présent, montrons 

comment celles-ci affectent le comportement mécanique des alliages et des composites dans 

l'état semi-sdide 

1.1.4.1 CAS DES ALUACES DENDRmQUES 

Camrne on l'a vu, tous ies métaux et alliages présentent une structure ciendritique 

larsquTils se solidifient de manière conventionnelle. Dans la zone semi-salide, les dendrites 

commement a former un squelette résistant, conférant ainsi à l'alliage une certaine viscosité, 

lorsque les fractions solides atteignent des valeurs de i'ardre de 0.2 a 0.3. Pour des fradkns 

sdides su@rieures, l'alliage ne peut plus ëtre coulé de manière conventionnelle du fait de sa 

viscosité trop élevée. De même, celui-ci ne peut ëtre déformé sans ségrégation de la phase 

liquide et formation de fmures. 

Les phénuinènes de ségrégation dé b phase liquide et  de formation de fissue dans les 

alliages denciritiques soumis a une défomiation, ont ét6 étudiés essentiellement via deux types 

d'expériences. Le premier type d'expérience consiste a soumettre l'alliage dendritique, 

préalablement porté dans la zone semi -sd i i  à un cisaillement enbe deux cylindres coaxiaux. 

Le deuxième type d'expériencer quant a lui, consiste a soumettre le même alliage a une 

compresçlari simple entre deux plateaux parallèles, simulant ainsi une @ration de forgeage. 



La figure 1.7.a montre les courbes typiques contraintedéformation obtenues dans le os 

d'un alliage dendritiqw Sn-15%Pb cisaillé, en condition isotherme dans la zone semi-solide, 

entre deux cylindres rainurés. On peut obserwr que la contrainte augmente avec le 

déplacement jusqu'à un maximum et puis diminue. Spencer et al [U] ont montré que cette 

chute de contrainte est associée à la f m t i o n  de f~sures continues dans la structure. A faibles 

fractions solides, ces fissures peuvent étre comblées par un écoulement du liquide mais elles 

génèrent néanmoins des zones de macroségrégation dans la structure et altèrent par 

conséquent les propriétés mécaniques du matériau. La situation est encore plus néfaste aux 

hautes fractions solides ah le liquide n'est plus en mesure de remplir les cavités et où par 

conséquent des fissures permanentes se forment dans la structure. La sensibilité à ce type de 

fissuration dépend fortement du type d'alliage [24], Des alliages les plus sensibles étant ceux qui 

possèdent un intervalle de solidification important et une faible quantité de liquide eutectique 

~ 5 1 .  

Suéry et Flemming [26] ont étudié le comportement du même type d'alliage dendritique 

dans l'état semi-sdide, lorsqu'ils sont soumis à une compression simple entre plateaux 

parallèles. Les résultats ont montré que pour des vitesses de déformation ic400s'', b 

déformation s'accompagne d'une ségrégation de b 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-dépbcement obtenues ainsi que Des profils de ségrégation. 

II a été tmuvé que la ségrégation de la phase liquide dépend fortement des conditions 

de friction entre les plateaux de compression et I'échantilbn. Les échantillons déformés sous des 

conditions de fiiction importantes montrent une mauoségkgation plus prononcée que cew 

défannés sous des conditions de fridion plus fables. Pinski et  al [27] ont expliqué œ résultat en 



émettant Iliypothèse qu'une friction imporlante empêche le squelette dendritique de s'écouler 

radialement et provoque donc une expuision du liquide vers les bords de l'échantillon quand 

celui-a est comprimé. 

En conclusion, il ressort de ces observations que malgré le caractère attrayant de la 

mise en forme à partir de l'état setni-mlii, celle-ci semble limitée lorsque la solidification se Fait 

de manière dendritique 

1.1.4.2 CAS DES ALUAGES NON OENORmQUES 

Les essais de mpression et de c isai lhnt  précédemment décrits ont montré que les 

structures rhbcoulées peuvent être déformées de manière très homogène et sous des 

pressions ou des contraintes de cisaillement très faibles, comparées à celles obtenues avec des 

structures dendritiqws. 

La fgure 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-lS%Pb. On 

peut observer dairement que la force de compression est beaucoup plus faible pour l'alliage 

non dendritique que p u r  k même a l i i i  dendritique dans les mêmes condiins de 

défomtion. En fait, tout se paae comme s i  l'alliage semi-solide non dendritique se comportait 

tel un IiquKle auquel on peut assigner une viscosité. On peut donc comprendre qu'un td 

avantage a été exploit6 pour remplacer certains procédés de mise en forme à partir d'un état 

compIéternent liquide ou compléternent solide, par ch pro&& de mise en forme a parür d'un 

état semi-sdii et de sûuctures non dendriaques. Ces procédés ont reçu l'appellation de "SSM 

forming". 



Figure 1.7 : Cwrk anbainte déplacement dtt alliages dendritiquco. 

a) essai de cisaillement : DWapr& [231, b) essai de compression : D'après [26] 

figure 1.8 : Profil de %g- bm d'un essai de compression. 
D'après [26] 



Figure 1.9 : DHliCr«Ka âe comportement tom d'un essai âe compression entre un 

alliage dendriblqw et non dcndritique. 



1.1.5 DEXRïPTïON DES M~THOOES DE MISE EN FORME DES GELÉEs SEMI-SOUDES 

Quasiment tous les proc&s de mise en forme à I'état semi-solide dérive des procédés 

de mise en forme à I'état liquide ou a l'état solide, 

Les principaux procédés de mise en forme a I'ht semi-solide dérivant de la mise en 

forme à I'état liquide sont : le rhéomoulage par gravité, par injection ou œntrifuge, le 

thixornoulage par injection et le moulage-forgeage. 

L'obtention de pièce de forme compliquée est quasiment impossible par rhéomoulage 

par gravité du fait que les gelées mi-sotides devant &re coulées à relativement haute fraction 

solide (>0.3), afin de bénéficier pleinement de leurs avantages, s'écoulent diff~ilement dans un 

moule. 

Par contre, le thixomoulage ou le moulage forgeage (figure 1.10) ne sont pas confrontés 

à ce problème et un "formagem pr&s des côtés dans des moules de formes relativement 

complexes est donc passible. Le thhomulage exploite les propriétés thixotropiques des gelées 

semi-solides qui font que celles4 sont mises en forme comme des liquides mais génèrent 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 œ qui diminue considérablement la présence de porosités dans le produit fini. 

Les principaux pro&& de mise en forme a I'état semi-solide dérivant de b mise en 

forme à I'état solide sont: le thiiorgeage, ie i am i~ge  et l'extrusion. Le thixoforgeage exploite 

à la fois les avantages résultant cies matériaux ~u~ et les avantages d'une solidification 



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

généralement exempts de porosité et de fwure. 

Matsumiya et Flemings [28] ont montré, en étudiant i'alliage Sn-lS%Pb, qu'il wt 

possible d'exploii les propriétés thixotropiqws des gelées wml-solides pour élaborer des 

feuilles laminées saines et homogènes. La gelée est coulée directement sur une courroie 

transporteuse puis laminée entre un cylindre et cette courroie. A partir de cette méthode, 

Tanaka et al [29] ont laminé de l'acier et ont démontré qu?l était possible d'obtenir de bons 

résultats malgré le fait que l'acier a plutôt tendance a fissurer facilement lors du laminage a 

l'état solide. 

De nombreuses études dans la littérature ont également montré que les pressions 

d'extrusion sont considérablement réduites (de l'ordre de 25%) dans le cas des alliages 

rhéomoulés et que I'extrudat obtenu en sortie de filièret 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 hauk taux de réduction. Kiuchi et al 1311 ont 

montré, de leur caé, que la fraction solide résiduelle de i'extnidat doit être supérieure à 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 sol rdgliiable. 

1.1.6 CHOIX DES COlDïiïONS DE FûRMAGE 

Dans la plupart des procédés de mise en f m  à i'état semi îo l i i  les a l l i i  

méomoulés doivent être réchauffk avant leur mise en fonne. la viscosité des charges semi- 

solides ainsi obtenue Bépend à la fois de la température et de la vitesse de cisaillement bn du 



formage. Les paramètres de formage doivent être les plus proches possibles des paramètres 

d'élaboration en amont du procédé de mise en forme si  l'on veut prédire le comportement de la 

gelée semi-solide. L'optimisation du formage semi-solide passe donc par la maitrise des 

paramètres du réchauffage ainsi que par le contrôle précis de la vitesse de cisaillement. Ceci est 

très délicat à réaliser du fait que : 1) la plupart du temps, le formage semi-solide se fait de 

manière dynamique et 2) llnfluence des paramètres de réchauffage sur le degré de refusion de 

la phase secondaire de solidification et sur l'évolution morphologique de la phase primaire est 

très difficile à évaluer. 

Le réchauffage des billettes rhéomoulées peut également poser un problème 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, la résistance a l'écoulement lors du réchauffage est minimale. Ils ont 

conclu que les billettes ont une résistance signifmtive a l'écoulement dû a la gravité, lorsqu'un 

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

La technique de brassage, la méthode de dégazage et l'atmosphère de travail sont 

également des paramètres qui conditionnent la qualité des alliages rhéomoulés et  par 

conséquent la qualité du produit fini lors des opérations subséquentes. 

Une globularisaüon complète des structures méomoulées n'est pas toujours évidente 

par un simple brassage mécanique et on s'oriente de plus en plus vers un brassage 

électmmagnétique (voir paragraphe 1.1.3.1). Cependant, on doit en contre partie développer 

des modèies afin de déaire i'écoulement, parfois complexe, des gelées semi-solides dans un 

champ éieebwnagnétique mnvecaf 1331. 



Le contrôle de I'atmasphere, notamment du taux d'oxygène et d'hydrogène, est un 

paramètre critique lors des opérations de fonderie des alliages légers tel que I'aluminium. En 

effet, i'aluminium a une affinité importante pour l'oxygène et contribue donc à b formation 

d'hydragéne dans la vapeur d'eau environnante. L'hydrogène ainsi formé se dissout facilement 

dans I'aluminium et génère des porosités lors de la solidif~ation à cause de la diminutkm brutale 

de solubilité de l'hydrogène dans I'aluminium. La présence de ces porosités altére grandement 

les propriétés mécaniques de l'alliage et le dégazage de I'aluminium liquide s'avère donc une 

étape nécessaire ion de l'élaboration des gelées semi-solides. Girot et al [34] ont montré que 

l'injection d'azote (ou d'un mélange NrCI2) dans I'aluminium liquide combinée à un systkme de 

pompage peut être effiace pour dégazer I'aluminium. Ce traitement peut également s'avérer 

efficace lors du "cornpocasüng" (mise en forme des composites à l'état semi-solide) où 

l'introduction des particules de renfort augmente la formation des porosités. Dans œ cas, ks 

particules sont introduites avec le jet d'azote. Ceci peut néanmoins s'avérer inefficace si les 

particules ne sont pas mouillées par I'aluminium fondu. Le revêtement des particules d'addition 

que l'on peut par exemple retrouver dans les composites graphitique à base d'aluminium [35] 

peut non seulement améliorer la situation mais aussi assurer une bonne répartition des 

parthles de renfort. L'introduction de particules non recouvertes sous un vortex, comme par 

exemple dans le procédé UPAL ("unmateci Partieulate above liquidusn), semble également 

donner des bans résultats (361. 



%un 1.10 : Pro&& âe mise en f ime dcr g e i b  semi- solidca 

D'après [15] 



5.2 LA RHÉOLOGIE DES ciFPCNSIûNS 

Les gelées semi-sdk sont des mébnges fi& de liquide métallique et de particules 

solides de formes variaôiw. Ils répondent donc à la définition d'une suspension et doivent par 

conséquent être bai& comme tel. Dans la prochaine sedion, on se propose de présenter 

brièvement quelques notions datives à la rhéologie des suspensions dans les iiquides 

newtoniens et m newtoniens. On exposera en particulier les principales lois d'écoulement 

d a ces fluides, ce qui devrait nous permettre de formuler les équations rhédagiques 

asodées aux gelées semi-solides. 

1.2.1 INTERACnONS DANS LES SUSPEMSIONS 

Le comportement rtiéologique des suspensions dépend essentiellement ûe la nature des 

interactions au sein de celles-ci. Ces dernières sont généralement très complexes or elles 

dépendent a la fois : cles particules en présence dans la suspension, de la nature du fluide 

suspensif ainsi que des dations entre les particules e t  leur environnement. 

Il est donc impottant, pour une suspension donnée, dldentifier quelles sont tes 

interactions prédominantes si l'on veut modéliser le comportement rhéologique de celleci. En 

toute généralité, on put subdiviser les forces qui agissent sur les suspensions de particules 

solides en deux catégories : les fwces internes et ks f m  extemes. 

Parmi ies forœs extemes, on mpte principalement les forces de poussée et ks forces 

induites par les champs conwctik forcés. Les premières sont inhérentes à b dif iéme de 

densité entre kr particules et le milieu suspensif aiors que les m n k  peuvent apparaître suite 

a l'application d'un brassage mécanique ou de champs ékctmmagnétiques. ûans k cas des 



g e k  semi-solides, ces forces sont responsables du transport mectif de matière et des 

phénomènes de mûrissement qui peuvent en découler. Gamme on le verra, ces dernières 

contribuent aux changements de forme des partiiles primaires et par conséquent au 

comportement particulier de la v l m i t é  des mélanges semi-solides. 

Les farces internes sont composées des fortes hydrwlynamiqws et des forces non 

hydrodynamiques. Ces forces ont un rôle important sur le comportement rhéologique des 

suspensions car elles déterminent la nature des interactbns au sein de celles-ci. Dans le cas des 

gelées semi-solides, la prédominance des forces hydroûynamiques 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 abrs que k focces visqueuses du miku suspensif sont prédominantes. En toute 

généralité, une partict.de est soumise à deux types de forees hydmdynamques : la force de 

traînée de stokes et une force centrale qui agit le long de la ligne qui joint le centre de deux 

particule. qwkonqws. Bien que cette dernière puisse favoriser b formation d'agrégats âe 

particules, si la fr#tion di  est suffisamment faible, les forces hydrodynamiques ont pour seul 

Me t  de perturber I'bulement du fluide au voisinage d'une particule. Les équations 

développées pour déaire le amportement rhéologique des suspensions de pattiales dures 

dans ies liquides newtoniens s'&nt a k n  suffisantes pour rendre compte de la rhéologie des 

geIées semi-sokfes. 

Pour des riactions solides interniédiaires (0.2<fs<0.6û), les forces non 

hydrodynamiques s'aâd'innent aux effets hydroûyrsamiques et le mportement *logique 

devient plus complexe. En général ies Nets non hy&rodynamiques sont à l'origine de forces 



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 

collokJales. Dans le cas des gelées semi-solides d'alliages w les particules solides ont une tailk 

supérieure à SOpm, les forces browiennes sont inopérantes. Ce sont les internons physico- 

chimiques combinées aux effets convecüfS induits par le brassage qui sont responsabtes de b 

formation des agrégats. Ces mêmes agrégats sont responsables du comportement thixotropique 

qu'exhibent généralement les gelées semi-salides. En effet, sous l'effet d'un cisaillement, il est 

possible de briser ces agrégats de paraailes œ qui a pour effet de faire chuter la viscosité. 

Notons que dans certaines suspensions des fwœs peuvent s'opposer à la formation des 

agrégats. C'est le cas notamment des suspensions de partitules superficiellement chargées dans 

lesquelles des forces électrostatiques de répulsion peuvent être générées. Dans tous les cas, 

lorsque les interactions entre particules sont importantes, les analyses newtoniennes des 

suspensions ne sont plus suffisantes pour déaire la rhéologie des gelées semi-solides et il 

devient nécessaire d'introduire ck modèles tenant compte des phénomènes d'agrégation. 

Lorsque la fraction solide est suf&amment importante (b0.6) la phase solide forme un 

squelette continu et la rhéologie des gelées semi-solkles s'apparente à celle des matériaux 

poreux saturés de liquide. 

1.2.2.1 APPROCHE GLOBALE 

La viscosité q d'un fluide peut être déterminée à partir du profil de vitesse de celui-ci, en 

évaluant la relation : 



Ou en considérant l'énergie de dissipation visqueuse : 

Ou i et j sont deux variabtes muet tes,^ est la contrainte de cisaillement, UI, U1 et Ui sont 

les composantes de la vitesse du fluide sur les axes Xi, Xj, Xk et V est le volume. 

Dans le cas simple ou l'on considère un fluide newtonien soumis à un cisaillement pur, la 

relation 1.6 se réduit a la loi de Newton : 

r = q j  (lm 
Où y est la vitesse de cisaillement. 

La viscosité q est alors une propriété intrinsèque du fluide. Celle-ci est une mesure des 

forces de friction produites par le g l i i n t  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 complètement satisfaisantes pour les décrire. 

Cependant, dans de nombreux cas, on traite les fluides non newtoniens comme des fluide 

newtoniens en définissant une viscosité apparente qui dépend de la vitesse de cisaillement et 

que l'on calcule a paitir de la relation suivante : 



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 même diluée. En toute généralité, pour 

déteminer la viscosité, on doit égaiement indure dans la résolution : la taille, la distribution en 

taille ainsi que la fraction solide des particules. 

1.2.2.2 MODEUMION DE U V~X& DES SUSPENSIONS DE PARTKULES 

RIGIDES DANS LES FLUIDES NEWTONIENS 

La présence d'un ensemble de sphères rigides dans un liquide newtonien fait augmenter 

la viscosité qo de celui-ci à une valeur q. Le rapport adimensionnel qrq/qo que l'on appelle 

viscosité relative est, en toute généralité, fonction de la fraction volumique ip occupée par les 

sphères dans la suspension ainsi que de la forme et la taille de celles-ci 

Dans le a s  des suspensions extrêmement diluées de particules uniformes, Einstein (371 a 

proposé une expression reliant q, à q sous la forme bien connue : 

qr=1+2.5q  (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'bulement du fluide au voisinage 

d'une sphère ne soit pas influe& par les sphéres voisines. Par conséquent la relation 1.10 n'est 

valable que pour des fractions soli& 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, h taille, la distribution en taille ainsi que la densité de charge à 

la surface des particules 



Bringkrnan et R o m  [38] ont par exemple proposé la relation : 

q ,  =(i-o)-2.5 (1.11) 

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

Dans le cas des suspensions concentrées, Shima [39] a montré que la relation existant 

entre q, et ip dépend de l'arrangement spatial des sphères dans le liquide. II 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 t'approche de Shima est que les viscosités prédites deviennent infinies lonqu'on 

atteint la densité maximale de compactage. C'est à 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 problème. En effet, celles-ci peuvent donner 

naissance à 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 même coup la viscosité. 

En considérant l'existence de doublets de collision, Vand a montré que le temps de collisian 

entre deux particules est de 4q et a dérivé i'expression suivante : 

Inqr = i < , q ~  + r , ( ~ ,  - K ,  )pz +.....)/(l -@) (1.12) 

Ou Kt et K2 sont des constantes qui tiennent m p t e  de Ikteraction entre les particules isdées 

et les doubiets de collision et vaknt respectivement 2.5 et 3.175, Rz est le temps de contact 

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

Notons que plus ta fraction solide augmente, plus le temps de contact entre les particules 



augmente, les collisions d'ordre 3 w 4 deviennent donc de plus en plus importantes et  

I'expression de Vand devient de moins en moins valable. Typiquement, pour des fractions 

solides supérieures à 50°h, une pait~ule est en collision 100°/0 du temps. 

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

suspension faiblement concentrée : 

Frankel et Acrivaç 1421 ont proposé des modèles théoriques pour des suspensions 

encore plus concentrées que celles décrites par Vand. Ils ont considéré que dans les 

suspensions très concentrk, la dissipation visqueuse se fait majoritairement par un 

écoulement du liquide dans l'espace laissé par l'empilement compact de sphères rigides et ont 

dérivé l'expression suivante : 

Où C est une constante qui dépend de i'arrangement spatial des particules (C vaut 918 dans le 

cas d'un arrangement cubique) et ih, est la densité maximale de mpaetage des sphères 

rigides. q,,, dépend de l'arrangement des particules, de la distribution en taille des partKules 

ainsi que de la vitesse de cisailhent. vaut 0.525 dans le cas d'un empilement cubique, 

0.625 dans le cas d'un empilement compact désordanné et 0.74 dans le cas d'un empilement 

hexagonal compact. Dans le cas des suspensions muitimodales, (h, peut augmenter du fait que 

les petites particules peuvent s'insérerdans les espaces la9aés par les plus grosses particules. 



On trouve dans la littérature, d'autres d e s  qui font également appel à la densité 

maximale de compactage. On peut citer : 

- Le modèle de Krieger et Dougherty [43] : 

Ou p est une variable déteminée expérimentalement de façon à accorder les résultats. 

- Le modèle de Mori-Ototake [451: 

Où d, et S, sont respecüwmnt le d i a d  moyen des particules et la surface totale 

des particules par unité de vdume. Ce dernier modèle est intéressant car il intègre des 

paramètres capables & tenir mpte d'une distribution en taille et en forme des particules, œ 

qui n'est pas le cas du modèle d'lknvos. 



Thamas [46] a pas6 en revue un grand nombre d'analyses relatives à la viscosité cies 

suspensions concentrées. II a réalisé une régression sur ces données et a dérivé l'expression 

suivante : 

2 q , .=I+Z . s<p+ lO.O5~  + ~ e x p ( ~ p )  (1.18) 

Où A et 0 sont deux constantes qui ont 6th estimées expérimentalement a 0.00273 et  16.6. 

ta relation de Thomas est intéressante car chacun de ces termes permet de mettre en 

évfdence les mécanismes qui opèrent dans la suspension en fonction de la fraction solide. Le 

premier terme, prédomine jusqu'h cies flactkms solick de î'ordre de 0.1 et représente la 

perhirbtian de i'émulement du liquide par des sphères isolées tel que décrit par Einstein. Le 

second terme correspond à la contribution des doublets décrit par Vand et se fait ressentir pour 

des fracbons solides entre 0.1 et 0.3. Le troisième terme (ternie exponentiel) correspond a la 

dissipation visqwwe due à l'écoulement du liquide entre les sphères empilées décrit par Acrivos 

et  se tàl ressentir aux hautes fractions sdides. Ce dernier a été employé avec succès pour 

décrire I7nfiuence de la faction solide sur la viscosité des g e k  semi-dkk aux fractions 

solides moyennes (voir plus loin). Dans le cas des polymères, Metzner [47] rapporte que c'est 

plutôt la &th de Mamn et Pierce [4û] qui décrit le mieux k résultats expérimentaux : 

Où A est une constante qui dépend de fa forme des partieules. 

En général, il est très difficik & privilégier une expression par rappact a une autre et 

c'est souwnt les expériences pratiques qui permeüent de déterminer q w l k  relations sant 

ada- pour une application donnée. 



1.2.3 CAS DES SUSPENSIONS NON NEWTONIENNES 

Comme on l'a déjà souligné, lorsque les interactions entre particules sont du même 

ordre ou supérieures aux forces visqueuses, ce qui est le cas de certaines suspensions 

concentrées ou bien des suspensions ou le médium à une faible viscosité, le comportement 

rhéoiogique des suspensions &vie du comportement newtonien et devient dépendant de la 

vitesse de cisaillement imposée et même parfois du temps. Dans la partie qui suit, on se 

propose d'exposer les principaux comportements non newtoniens. 

1.2.3.1 COMPORTEMENT NON NEWTONIEN IND~PENDANT DU TEMPS 

1.2.3.1.1 COMPORTEMENT PSEUWPUSIIQUES (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 I'acüon du cisaillement. Ce phénomène se produit de manière très 

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

Les solutions de hauts polymères ou les suspensions de particules asymétriques sont 

cietor exemples parmi la vaste variété des produits pseudoplastiqws. Dans le cas dès 

suspensions de particules asyméûiques, le comportement pseudoplastique serait dû à une 

orientation progressive des particules dans le sens de i'bulernent. Dans le cas des solutions de 

macromolécules, le comportement pseudoplastique serait 1s a la m o n  pqressive de la 

sohmtation des molécules dans la dispersion. 



II est important de noter que la plupart des fluides pseudoplastiqws exhibent aussi 

d'autres caractéristiques des fiuides non newtoniens comme par exemple la viscoélasticité. La 

pseudoplasücii 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 

Waek), à cause de sa simplicité, est l'équation la plus largement utilisée pour décrire les fluides 

pseudoplastiqw : 

r=my n 

,,. = *" -1 $0 

Où les paramètres m et n caractérisent respectivement la consistance et l'écoulement du fluide 

et Ila est la vixosité apparente. 

D'autres équations, plus complexes, impliquant trois paramètres 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 RH~O~PA~SSISSANT 

La vixouté apparente des fluides rhéoéwssissants augmente lorsque la vitesse de 

cisaillement augmente. Les équations développées pour les fluides pseudoplastiques restent 

néanmoins valables pour décrire ces fluides a condition de choisir des paramètres appropriés 

(on aura par exemple ml dans la ki de puissance). 

En générai œ comportement est inexistant dans les suspensions où k partiaies 

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



(voir Figure 1.11), k comportement dilatant est observé sur une certaine plage de vitesse de 

cisaillement. En général, à très basse vitesse et à très haute vitesse de cisaillement, le 

comporkrnent de la suspension est respectivement newtonien et pseudoplastique (portion a-b 

et c d  de la figure 1.11). Le comportement dilatant est obsewé sur une petite gamme de vitesse 

de cisaillement et 4 partir d'une certaine vitesse de cisaillement aitique y,. D'après Barnes (511 

ce comportement serait dû a une transition d'un arrangement bidimensionnel des couches de 

particules a 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 : 

Ou D est k diamètre 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 : 

ro2p 
Y R ~  = - (1.22) 

9 

Dans le cas des gelées semi-solides des alliages d'aluminium brassés mécaniquement, 

les parücules primaires ont une taille de i'ordre de l O O p m  et tlo est de l'ordre 0.001 Pa.s. 

û'après la relatkn 1.22, le comportement dilatant apparaît pour yRc =IO-' donc pour y, 

s-'. Dans les appliitians industrielles, cette vitesse est dépas& des mlliers de fois et l'effet 

épaississant n'est donc pas un problème dans la mise en h m  des gelées semi-solides. 



1.2.3.1.3 FLUIDES AVEC UMiE D'ÉCOULEMENT 

Certains fluides se déforment a condition qu'une contrainte limite leurs soit appliquée. On 

les appelle : fluides plastiques. Ce comportement serait dû au fai qu'au repos, ces fluides 

présentent une structure tridimensionnelle rigide capable de résister a des contraintes 

inférieures à un certain seuil critique. 

En général, Le comportement des fluides plastiques est similaire à celui des fluides 

pseudoplasüques, à la seule différence qu'ils possèdent une courbe d'écoulement translatée par 

rapport a ces derniers. Par exemple, Les fluides de Bingham se comportent comme des fluides 

newtoniens au-dessus de la limite d'écoulement et peuvent être modélisés par les relations 

suivantes : 

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

résumé sur la figure 1.12. 



Figure 1.11 : Effet de la u h s e  de dsailkment sur la viscosité des suspensions 
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Figure 1.12 : Comportement mbdogique des principaux types de fluides 
indépendants du tempo 

1 fluide de Bingham 
2 Fluiâe Pseudoplastique avec limite d'écoulement 

3 Fluide Rhéoépalssissant 
4 Fluide Newtonien 
5 Pseudoplasaque 



Les fluides newtoniens ainsi que les fluides pseudoplastiquw ont la propriété de 

répondre instantanément à un brusque changement de vitesse de cisaillement. Mais pour 

certains fluides, le temps de réponse peut être appréciable. C'est par exemple le cas des fluides 

thixotropes ou des fluides vidlastiques. 

Ce comportement particulier peut être évalué de deux façons différentes : l'effet de la 

structure sur la viscosité peut être 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 l'étendue du régime transitoire dont a besoin fa structure 

pour s'adapter à la nouvelle vitesse de cisaillement (figure 1.13). Cette procédure a reçu 

l'appellation de "Step change". Celie-ci permet d'évaluer le comportement isostrudural du fluide 

en fonction de b vitesse de cisaillement. En effet, le pic que I'on enregistre juste après k "Skp 

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 être réalisé a 

cause de l'inertie des appareillages. Une M o n  plus pratique d'étudier b thixotropie est de 

soumettre le fluide à un cyde de vitesse de cisaillement, partant de zéro et revenant à zéro. Si 

le fluide est thiiobope un tel cyde produira une boucle d'hystérésis. Le degré de thixotWe 

sera a b n  évalué par l'aire comprise à l'intérieur de b courbe d'hystérésis. En toute généralité, 

celie-ci dépend de la vitesse de cisaillement maximum lors d'un cyde et du temps pour atteindre 

œile-ci. II est important de noter que si I'on fai varier très lentement la vitesse de cisaillement, 

même un fluide thixotrope ne produira pas ou peu d'hystérésis. 
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Figure 1.13 : Comportement d'un Ihiik thixobopa au cours d'un ersai de %tep 
changem. 

a) Profil de vitesse & cisaillement 
b) Évolution dé la viscosité 



1.3 ASPECT FONDAMENTAL DE U DUPERSION DE PARTICULES DANS UN BNN 

MÉTALUQUE 

Nous venons de voir que dans les suspensions concentrées, les effets non newtoniens 

sont importants. Ces effets sont généralement atbibués à la structure même de la suspension. 

Cependant d'autres factwrs tek que : le degré d'homogénéité de la suspension, le régime 

d'écoulement ou bien les p m b h  de sédimentation peuvent également être à l'origine du 

comportement apparemment non newtonien des suspensions. Par exemple dans les mélanges 

où une sédimentation est possible, on peut enregistrer un comportement qui est apparemment 

thixotropique, Très souvent, ce comportement n'est pas lié à la suspension elle-même mais est 

dû au fait que des partkules au fond ou au-dessus des réservoirs font augmenter la contrainte 

de cisaillement qui par la suite diminue au fur et à mesure que les particules se mettent en 

suspension. 

Une bonne dispersion des particules au sein des suspensions est donc un préalable 

nécessaire à toute mesure rhéologique significative. Dans le cas des gelées semi-solides de 

composites, les problèmes de dispersion des particules au sein du métal semi-liquide et surtout 

liquide sont une des principales sources qui conduisent à une mauvaise interprétation des 

résultats expérimentaux. Avant d'aborder !es modèles rhéologiques associés aux gelées semi- 

solides, il nous apparaît donc important de consacrer une partie de l'exposé à ce probléme. 

1.3.1 M O U I L U B ~ ~ -  ANGLE bE CONTACT 

L'intégration et  la rétention de pattkuies au sein d'un métal liquide implique le mouillage 

des surfaces externes et des surfat#5 intemes de celles-ci (dans le cas où elles se retrouvent 



dans des agrégats). ta qualité du mwiliage dépend de la nature des  su^, de celle du 

liquide ainsi que de la dimension des interstkes dans les agrégats. 

Dans le cas simple où l'on ne considre que le mouillage des surfaces externes des 

particules, le problème de l'intégratbn d'une pattkule dans un métal liquide se résume a 

remplacer une interface solide - air par une interface solide - liquide (fuure 1.14.a). L'énergie 

totale échangée au cours de cette opération (énergie de dispersion) détermine la qualité de la 

rétention des particules par k bain liquide. 

Le prœessus d'incorporation peut se diser en 3 différentes étapes correspondant a 3 

d i f k n t s  types de mouillage. Chaque étape est possible si dle est énergétiquement favorable : 

1) Le mouillage d'adhésion (chemin a+b sur la fgure 1.14.a) : Dans cette étape, 1 un2 

d'une su* solide et un 1 cm2 d'une surface liquide disparaissent, suite a leur mise en contact, 

et  sont remplacées par une in-e solide - liquide Le travail nécessaire pour amener les deux 

surfkes en contact, W,, est : 

wa =YSL --(YS +YU,) (1.24) 

Oii .isl est l'énergie de sutfgce sdkk - liquide 

est l'énergie de surf#e solide - vapeur 

nv est l'énergie de su* liquide - vapeur 

-W, est le travail d'adhésion, c'est à d i  le travail nécesire pour séparer de nouveau les 

surfaces* 



2) Le mouillage d'immersion (chemin b+c sur la figure 1.14.a) : Cette étape correspond 

à l'immersion totaie, sans cfianger l'étendue de surface liquide, d'une surface solide de 1 

an2. Le travail nécessaire a œ processus est donc : 

'4'1 =Y, -Y, (1.25) 

Où est l'énergie de surface en équilibre avec la vapeur liquide 

3) Le mouillage ' extension'( diemin c 4  sur la figure 1.14.a) : Dans cette étape une 

unité d'aire de surface solide disparait et  l'équivalent de surface liquide et d'interiace 

solide - liquide est formé. Le travail impliqué est alors : 

Ws = (7% - YLV )- YN (1.26) 

À l'équilibre (figure 1.14.b) la relation de Young Dupré permet de relier la tension de 

surface des 3 interfaces impliquées dans le prooessus d'incorporation : 

a = yw - ysL = yLVCosO (1.27) 

Où 8 est l'angle de contact entre le liquide et les partkules solides. La quantité a peut être vue 

comme une tension de mouillage du solide par le liquide car celleci 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, l'énergie de 

dispersion peut être évaluée en fonction de l'angle de contact. Dans le cas de particules de 

forme cubique, il vient : 



wdlspeislon = wa + w, + ws = 4 y L V  cose 

cose = Ysv -Y% 
YLV 

(=onclusions : 

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

les angles 0 inférieurs a 180°C 

2) le mouillage d'immersion est spontané quand 0<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 être fourni quelque soit l'angle de contact 

entre le liquide et une particule 

Une autre conclusion importante découle de ces condusions : lorsque 0<90"C, une 

diminution de ou de 15v réduit i'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 ùasées sur ce principe. 

Dans le cas des matériaux composites à matrice métallique renforcés par des particules 

céramiques (cas qui nous intéresse particulièrement), Rohatgi et al [52] ont passé en revue les 

principales méthodes pour arriver à œ résultat. Ils rapportent par exemple que l'addition 

d'agents actifs tels que Mg, Ca, Ti, Zr et P diminue habiillernent et dans certains cas et 



améliore donc le muiliage des particules. L'utilkatjon de revêtements métalliques tels que Ni ou 

Cu améliore également la mouillabilitti car ils permettent d'établir un contact métal - métal entre 

les partkuk et le bain liquide. Cette méthode a été employée avec succès pour disperser b 

grosses particules de graphite dans de l'aluminium liquide (voir fcyre 1.15). 

Un traitement thermique des parücub de renfort, avant leur incorpomtimn, peut 

également améliorer !e mouillage. Knshnan et al [53] ont par exemple démontré qu'on peut 

obtenir une bonne dispersion de particuk de graphite non recouvertes par le procédé dit UPAL 

("Uncoated Particulate Above Liquidus"). Dans ce procédé, les particules de graphite sont 

préchauffées a l'air libre a 400°C pendant 1 heure et sont ensuite introduites dans le mélange 

fondu. II semblerait que ce traitement combiné a l'ajout de 0.5% de Mg assure une bonne 

répartition des particules de graphite dans h mélange. Ceci est attribue au fait que le chauffage 

des partlcuks provaque une désarptian des gaz à la su- des particules. 

Citans enfin que Mehrabian et al 1541 ont montré qu'il est également possible 

d'introduire des partiiules céramiques dans un mebnge semi-solide d'aluminium a l'aide d'un 

brassage vigoureux. 

1.3.2 FLOCUUnON DANS LES SüSP€mONS 

Une fois ies paiacules mouiliées, la qwlii de b suspension dépend du taux de 

dispersion des particules dans le liquide et de la possibilité de maintenir cette dispersion grâce, 

par exempk, à une agitation mécanque, 
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L bain liquide 

Figure 1.14 : Intégrath d'une partieule dans un bain liquid@ 
a ) Les hois &tapes d'intégration 

b) Relations entre les énergies d'interface à l'équilibre 



ANGLE bF IMMERSION w, deg 

Figure 1.15 : Vadation de l'énergie dlmmcRion en fonction de l'angle dlmmersion 
d'une partkuk sphérique de graphite (2Sûpm) dans un bain liquide d'aluminium. 

D'après [SI 



Dans le cas des suspensions colloidak, le maintien de b dispersion est difficile a 

réaliser du fait que les particules ont une tendance naturelle à réduire en nombre avec le temps 

à cause des collisions provoquées par les mouvements browniens. Le paramètre choisi pour 

décrire la qualité de la dispersion est le temps moyen entre deux collisions. Dans le cas des 

suspensions de particules sphériques où seules les forces browniennes sont considérées, Mysels 

[55] a montré que celui-ci vaut : 

Où k ,T,$ et a sont respectivement la constante de Boltzman, la température, la fraction solide 

et le rayon des particules. D'après la rebüon 1.28, la floculation dans les suspensions colloTdales 

est d'autant plus importante que la température et la fradWn solide sont élevées et que le rayon 

des particules est faible. 

Dans le cas des gelées serni-solides, les forces browniennes ont une influence limitée et 

les problèmes de dispersion sont principalement liés a la sédimentation ou à la flottaison des 

partKules due A la gravité. Le paramètre choisi pour décrire la qualité de la dispersion est la 

vitese de déposition ou de flottaisari 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, 

Vu, peut être évaluée par la loi de Stokes : 

Où d, p ,  pf et qf sont respedhement le d i i ,  la densité de la particule sphérique, la densité 

du fluide et la viscosité du fluide. En théorie, ceüe relation n'est valable que pour des nombres 

de Reynolds (Re) inférieurs à 1 (régime de Stokes), en pratique elle reste valable pour des 

nombres de Reyndds compris entre 1 et 10. 



Dans les suspensions concenbées, la vitesse de déposition d'une pati~ule est diminuée 

a cause des interactions entre particules et des effets de "backfîow" (c'est à dire du 

déplacement d'un certain vdume de fluide lors de la descente d'une particule). De nombreux 

modèles théoriques et empiriques tenant compte de ces facteurs ont été proposés dans la 

littérature, on pourra se reporter aux travaux de Darkavitch et al [56] pour une revue complète 

de ce probléme. 

Dans le cadre de cet ex&, on se limitera à citer le modèle de Batchelor [57], 

applicable au cas des suspensions dit& de particules identiques : 

v . V ~ ( I + ~ # + ~ ~ ) )  (1.W 

Où Vo, x et 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 p a m l e s  dans les suspensions a également un effet 

important sur la sédimentatbn. En effet ceux-ci peuvent provoquer des fluctuations locales du 

taux de sedimentatiin a cause de leur différence de densité par rapport à une particule isolée. 

Le régime d'écoulement a un effet important sur la formation de ces agrégats. En 

général, celie-ci est favorisée pour des nombres de Reynolds intermédiaires (1-100) où les 

forces inertielles commencent a jouer un rôle important dans la suspension. En effet lorsque 

deux particules tombent en ligne droite, celk du dessus vient au contact de celle d'en dessous 

du fait qu'elle est accélérée par les Mets & sillage de cette dernière. Pour des nombres de 

Reynolds supérieures a 100, les collisions des partkuks produisent des impacts assez forts pour 

"casser" les agrégats dés qu'ils se forment Notons que lorsque les effets hydrodynamiqws 



prédaminent dans ta suspension, les &ts de sillage ont une influence limitée sur la formation 

des agrégats. 

Comme on l'a déjà souligné, une des façons d'assurer une bonne dispersion de 

particules dans une suspension est d'utiliser un système de brassage effiice. Dans le cas des 

suspensions de particules plus denses que le liquide, on peut trouver de nombreux travaux dans 

la littérature qui pmpasent k configurations géomkûiques, "Réacteur+Agitateur", supposées 

assurer et maintenir une bonne qualité de dispersion, On pourra se reporter aux travaux de 

Zwietering [58] pwr une revue compléte de ce problème. 



1.4 RHÉOLOGIE DES A U G E S  E ï  DES COMPOSITES AUX FRACTIONS SOUDLS 

MOYENNES 

Les appareils les plus couramment utilisés pour caractériser la rhéologie des gelées 

semi-solides d'alliages et de composites sont les rhmmètres de type Couette ou du type 

a plateaux parallèles B. 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 b littérature qui ont fait appel aux méthodes de mesures 

précédemment décrites, 

1.4.1.1 ÉVOLOTION DE LA VXSCOGITi DES GELÉES SEMI-SOUDES D'ALLIAGES EN 

REFROIDISSEMENT CONTINU 

La viscosité des gelées semi-solides brassées mécaniquement en r e f r o i d i n t  

continu dépend foitement de la f i a c h  solide, de la vitesse de cisaillement et de la vitesse de 

refioiiissement. Les résultats obtenus par loiy et Mehiabiin [59] sur des gelées semi-sdi i  

Sn-Pb illustre bien ce fait (figurel.16). 



L'effet de la fiadion solide sur la viscosité a été décrit au paragraphe 1.2.2.2. Comme on 

l'a déjà souligné, celui-ci est en général bien décrit par le troisième 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 où I'on a vu que le fait d'augmenter la vitesse de cisaillement et 

de diminuer la vitesse de refroidissement lorsqu'on brasse un alliage qui se solidifie, a pour 

conséquence de générer des parücules primaires de plus en plus denses (contenant moins de 

liquide piégé) et de plus en plus sphériques. En effet, d'un côté une grande vitesse de 

cisaillement favorise le transport convectif et d'un autre côté une faibie vitesse de 

refroidissement augmente le temps de résiince de la gelée dans la zone s e m i - d i ,  ces deux 

phénomènes favorisant la sphéroidisation de la strochire par maturation. La faible quantité de 

liquide piégé réduit la concentration effective de solide et la sphéricité des particules permet un 

glissement plus ficile 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 la variation de la viscosité avec la vitesse 

de cisaillement, a savoir : la formation d'aggkdrats de particules. On a déjà fait mention de ce 

phénomène au paragraphe 1.2.2.2 ou I'on décrit la viscosité des suspensions de particules 

dures. On a vu que ces agglamerats se forment par collision et peuvent faire augmenter de 

manière significative la viscosité. Ced reste vrai dans le cas des gelées semi-solides, à la seule 

diiérenœ qu'un phénomène de coalescence entre parlicules favorablement orientées peut être 

aussi possible. Le cisailiement a tendance à détruire ces agglomérats et donc a faire chuter la 

viscosité. 
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Figure 1.16 : Évolution de la vi#odté Ion d'essais de brassage en nfroidissemmt 
continu. 



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 l'a 

déjà souligné ce phénomène est caractéristique des fluides thixotropes et  peut être évalué en 

condition stationnaire ou dynamique. 

La fgure 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 

après "step change" sur des gelées semi-solides d'alliages AI-6.5%Si [60]. 

On peut voir clairement, sur la courbe b de la figure 1.17, que les viscosités d'équilibre 

des alliages semi-solides sont typiques d'un comportement pseudoplastique et réversible. II 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 déjà dense et globulaire. La diminution de la 

viscosité d'équilibre est seulement due au fait qu'à basse vitesse de cisalement le degré 

d'agglomération est plus important ( voir dessin, audessus de la courbe b, illustrant l'évolution 

de la mkrostructure). 

La courbe c montre que si après avoir atteint l'équilibre, on opère un changement brutal 

de vitesse de cisailkment, la viscosité enregi&e (viscosité instantanée) est plus faible que 

dans le régime régulier. Ce phénomène est lypique d'un comportement thixotropque et est dû 

au fait que la structure n'est pas capable de s'ajuster immédiatement à la nouvelle vitesse de 



cisaillement. En effet, les agglamérats doivent se reformer à basse vitesse de cisaillement pour 

redonner à la viscosité sa valeur d'équilibre, cette reconstitution se fait a vitesse finie et ne peut 

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

t STEAOY STATE 
* O .VISC05itv IMMEDiATELY *FTER 

SHEAR RATE ABRUPXY CXANGEO 
FROM 900 s-' TO VALUE SHOWN 

Figure 1.17 : Évolution de la viscosité et de la micrortruaure dts g d h  semi- 
soiides en fonction da la vitesse dc dsaillcmcnt. 

D'après [60] 



Comme on l'a vu, la viscosité apparente en régime permanent est typique d'un 

comportement pudoplastique. Celie-ci peut donc être décrite par une loi de puissance : 

rl, =mj"-' (1.31) 

Où m, la consistance du fluide dépend de la fraction solide, suivant une loi du type de celle 

proposée par Thomas (relation 1.18) : 

m = ~ e x p ( ~ ~ )  (1.32) 

B et A sont des constantes qui dépendent respaAivement de la quantité de liquide piégé dans 

les agrégats et du matériau. Pour les matériaux pseudopbstiqws, n-1 est compris entre -1 et O, 

la valeur O correspondant à un fluide parfaitement newtonien et la valeur -1 correspond a un 

fluide parfaitement pseudoplasüque. 

McLelland et al 1611 ont rassemblé un grand nombre de valeurs de viscosité d'équilibre de 

différentes études auxquelles ils ont appliqué la relation 1.31. Ils ont trouvé qu'une valeur de n- 

1 de l'ordre de -1.2 à -1.4 décrit assez bien la viscosité à î'équilibre des gelées des alliages Sn- 

15%Pb et des gelées d'alliages Mi évaluées a basse vitesse de cisaillement. Ce résultat est 

apparemment en contradiction wec un comportement pseudoplasüque. En effet une valeur de 

n-1 plus petite que -1 mespond à une démissance de la contrainte de cisaillement loque la 

vitesse de asaillement augmente. Mdelland et al [61] ont suggéré que ce résultat provenait de 

l'effet de glissement sur les parois des gyrccouleurs. En effet, celui-ci diminue la conœntrati6n 

en particule près des parois et du même coup la contrainte de cisaillement qui est g é n é m t  

mesurée sur celleci. Dans une étude plus &ente, Mclelland [62] a attribué k même 



phénurnène a un effet de structure et a proposé un madéle pour expliquer la décroissance de la 

contrainte de asailiement aux faibies vitesses de cisaillement (fgurel.18). Dans ce modéle, 

McLelbnd consicière qu'aux basses vitesses de cisaillement la structure des gelées serni-solides 

se dégrade très rapidement sous l'effet du~cisailiement, ce qui provoque une chute de la 

contrainte de cisaillement. Lorsque la vitesse de cisaillement est suffisamment élevée la 

structure est dégradée au point où l'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 Fiemings (631 ont montré qu'il existe une diintinuité entre la vixosité 

d'équilibre mesurée par vismimétrie de Couette et celle cakulée selon la ki de puissance 

dont les paramètres sont identifiés par l'essai de compression entre plateaux paralléles (fqure 

1.19). Ceà peut s'expliquer par le fait que le régime de vitesse de cisaillement n'est pas le 

même dans les deux cas, le visasimètre de Couette produisant de grande vitesse de 

déformation par rapport à l'essai de compression. De plus dans I'essai de compression, la 

defomtion s'accompagne d'une ségrégation de la phase liquide et il est peu probable que l'on 

attekJne un régime stationnaire comme c'est le cas dans les essais de viscasimetrie. L'kquatian 

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



Figure 1.18: Modèle de Mcbiland pour expliquer le c o m w m e n t  anormal des 
viscositk d'équilibre aux faibles vbsms âe cisaillement 

Vaprès [62] 



vitesse de cisaillement, $ r 

Figure 1.19: Comparaison des viscosités d'équilibre obtenues en viswsimétrie et 
identifiées par la loi de puissance. 

D'après 1631 



l.dZ2.i APPROCHE GLOBALE. 

Comme on l'a vu dans les s e c t h  prkédentes, un certain nombre de variables 

gouvernent le cornpartement rtiéolagque des gelées semi-solides. On peut diviser ces v a r i a b  

en deux parties : 

- Les variables internes (ou variables de structure) qui incluent : la mesure du degré 

d'agglomération entre les particules, la viscosité de la phase fluide, b taille des particules 

primaires, la morphologie des particules, la distributian granuludtrique des particules. 

- Les variables externes qui induent : la température (ou la fradion solide) et la vitesse 

de cisaillement. 

Les variabies externes peuvent être i r n p w k  par l'expérimentateur tandis que !es 

variables internes ne peuvent être imposées directement et évoluent d o n  une certaine 

cineüque. Cependant, si i'on veut modéliser le comportement rhéologique des gelées serni- 

solides, il faut intégrer aux bis d'écoulement des lois capables de déaire l'évolution de ces 

variabk internes. 

En général, la modélisation consisb? en une série d'équations différentielks non Iinhires qui 

peuwnt être associées à I'hiiire t h e d n i q u e  du matériau. Dans ce qui suit, on se 

propose de présenter qudqws fwdèies basés sur ce concept 



Dans le cas des suspensions de particules sphériques et inertes, Quemada [64] a proposé un 

modèle 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 particuies,A, qui est contenu dans les agrégats : 

Quemada définit alors une fraction eKecüve de solide par 

cPen =s9 (1.34) 

Où cp est la fraction solide et S est une constante inférieure ou égale à 1 qui décrit la structure 

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

Partant de ce point Qwmada caractérise l'évolution de la structure avec le temps par 

les relations suivantes : 

Où %est la fraction solide à l'intérieur des agrégats. 

Où 6 et t, sont respedivement les temps caractéristiques pour la formation et la ciesttudion des 

asrésats. 

Ces deux relations permettent de déterminer la taille des agrégats à l'équilibre: 



Ainsi que la réponse de la suspension à un "step change" : 

Ou noe est l'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 complètement déterminé par 

les relations 1.37 et 1.38. 

L'approche de Qwmada, même si  elle est intéressante, ne peut être appliquée aux 

gelées semi-solii. En effet, Quemada considère des " clusters " de particules sphériques. Or 

on a vu qu'en grande partie, le régime transitoire dans les gelées semi-solides est dû à b 

sphéroïdisation des particules au cours du cisaillement. Le régime transitoire décrit par Quemada 

est seulement associé à la libération du liquide piégé entre les particules solides et ne tient pas 

compte de I'évdution de S,, en fonction du temps, Ce modèle peut néanmoins être utile 

lonqu'on étudie la rhéologie des composites avec une matrice complètement à I'état liquide. En 

effet, dans ce cas on se retrouve avec des particules de renforts, la plupart du temps non 

déforniables, dans une matrice liquide. 

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

a été pro& par Kumar et al [65l. D'après ces auteurs, la résistance à I'écoulement dans les 



gdées mi-solides provient de deux mécanismes diff&ents. Le premier mécanisme est associé 

à la dissipation d'énergie dû a la destnicti-on des liaisons (par &ormatim plastique) 

interparticulaires dans les agrégats tandis que le second est associé à la perturbatoan de 

I'huiement 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 : 

Où Cp et Vb e t  t =nt respectivement la concentration volumique des liaisons interparticulaires 

le volume du solide soumis à la déformatbn et  la contrainte de cisaillement Oans le cas des 

g e k  semisolides, cette dernière a été évaluée a partir des travaux d'Aber et Qverbeek [66] 

qui ont déwloppé une expresbn pour fa force transmise au travers d'une paire de particules 

soumise à un cisaitlement : 

qui peut s'&re : 

Ou qf est ta viscosité du fluide 

n est une constante 

al est un facteur géométrlgue 

a2 est une constante algébrique 

hl est un paramètre géométrique qui dépend de la hrme des agrégats 

A a r )  est un para- ghm&Que qui relie la su- des agrégats a la 



surface des joints interpartialaires. 

S est la variable interne de structure 

f, est la fraction solide 

T est la température 

L'énergie assoCrée au deuxième mécanisme a été évaluée en utilisant î'expression 

dérivée par Frankel et Acrivos (dation 1.14) à laquelle a été incorporé un facteur, A(S), tenant 

compte du phénomène d'agglomération: 

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

morphologie et de leur arrangement g&m&rique et f,, est la densité maximale de compactage. 

En dérivant i'énergie totale de dissipation E= E,+E,,,, l'évolution de la contrainte de 

cisaillement avec le temps a été trouvée : 

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

différentielle suivante : 

Ou H(T,fJ est la fonction d'agglomération et R(T,fs) est la fonction de destruction des 

asrésats. 



Le madéle de Kumar, même s'il est intéressant, est difficile à utiliser car il fait appel à de 

nombreuses variables. Brown et al [67] ont dérivé une expression pair la viscosité des gelées 

semi-solides en se basant sur la même formulation que Kumar mais en ne considérant que des 

paires de particules, ce qui allège fortement l'expression 1.43: 

Où f5,etl, D, K+ et Ko 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 e t  Piccone [68] ont également dérivé un modèle dont la formulation 

s'apparente à celle des madéles de Kumar et al 1651 et de Brown et al [67]. Ces derniers ont 

proposé de décrire la viscosité relative des gelées semi-solides par la relation suivante : 

Où Su et dm sont respectivement la surface spécifique volumique et le diamètre moyen 

des particules solides. 

Comme le montre la relation 1.46, contrairement aux modèles de Kumar et al [65l et 

Brown et al [673, le modèle de Kattamis et Pbne [68] penet de tenir compte de l'évolution 

de la forme et de la taille cies particules au murs du asaillement. Notons que ce modèle a 

permis d'évaluer la viscosité de gelées semi-solides de l'alliage AI4.5%Cu-1.5%Mg [68] : 



Où ÇVD, dm et &, & sont respectivement la surface spécifique et le diamètre moyen avant le 

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

II faut noter que le modèle de Kattamis et Pkcone [68] permet de modéliser non 

seulement le régime transitoire via et d mais aussi le régime permanent, avec l'avantage sur 

la 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. 

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 modèle anétique 

ayant la forme suivante : 

Où I(D et KA 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 paramètre strudural qui 

décrit l'état de la structure au cours du cisaillement. La valeur de celui-ci est fixée arbitrairement 

à 1 avant le cisaillement et a O pour un cisaillement infini. 

Il a été démontré que la cinétique de dégradation des gelées semi-sdides est d'ordre 1 

et que la cinétique de reconstitution au repos est négligeable devant la anétique de dégradation 

qui se fait lors de cisaillement. Autrement dit h constante K A  du modéle est négligeable devant 

b et la valeur de p est égale à 1. Avec ces considérations, l'intégration de la relation 1.48 

donne: 



A = A, + (1 - ~,)exp(- K, @)t) (1.49) 

Où b est la valeur du paramètre strwtural dans le régirne d'équilibre dynamique. Celle-ci varie 

avec la vitesse de cisaillement. 

Cette approche permet donc de relier le paramètre structural au temps tout au long du 

cisaillement. Le paramètre 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 l'approche proposée par Lapasin : 

4 =nq0 =q,+bo -$~XP(-K,(Y)~) (1.50) 

Ou qe et qo sont respectivement la viscosité en début de cisaillement et a l'équilibre. 

Afin de tenir compte de I'évdution morphologique des particules, Mada et Ajersch [70j 

ont intégré l'approche de Mori-Ototake [45] aux relations précédentes et ont dérivé les 

expressions suivantes : 

- Dans k cas d'un alliage sans renfort : 

Sv et dm sont respectivement la sutface spéafique et le diamètre moyen à un instant t au murs 

du cisaillement. L'indice O réfère a l'instant juste avant le cisaillement. 



- Dans le cas d'un alliage avec renforts : 

q* étant la vixosité de la suspension composée des particules de renforts et du métal liquide 

(sans les particules primaires). 

Le modèle de Mada et Ajendi s'apparente, dans une certaine mesure, au modèle de Qwmada 

mais a i'avantage de tenir compte de l'évolution de la morphologie des particules solides iors du 

cisaillement, œ qui est primordial lorsqu'on étudie la rhéologie des gelées semi-solides. Ce 

modèle 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 modèle de Kumar et 

al [65]. 



1.4.3 RHEOLOGIE DES GEIAES SEMI-SOUDES DE MATÉRIAUX COMPOSITES 

Moon et al [71], Quaak et al [72], Mada et Ajerschl [73] ont étudié séparément la 

rhéologie des gelées semi-solides de composites à base d'aluminium renforcés par des particules 

de Sic. Ces auteurs rapportent que le comportement rhéabgique de ces gelées est similaire a 

celui des gelées semi-solides de l'alliage de base sans renfort, a savoir : un a i m e  transitaire 

thiiotropique et un régime permanent pseudoplasüque. 

La figure 1.20 présente les résultats de vixosité de Moon et al [71]. Ceux-ci montrent 

que pour une même fraction solide, la viscosité des gelées semi-solides des composites a base 

Sic est plus faible que celle des alliages. D'après Quaak et al [72], ce phénomène est dû au fait 

que b présence des particules de renfort diminue les interactions entre les particules primaires 

et donc défavorise la formation des agrégats et du même coup fait baisser la vixosité. Dans les 

alliages Al-Si hypoeuctecüques (alliages étudiés par les auteurs cités plus haut) renforcés de 

partKules céramiques, ce phénomène peut être attribué au fait qu'au cours de la solidification, 

Bes particules de renfort sont repoussées par le front de solidification et se retrouvent dotu entre 

les particules primaires 1741. Moon et al pl] rapportent également que la présence de 

particuis céramiques accélère la globularisation des particules primaires et contribue donc à la 

baisse de la viscosité par rapport à i'alliage sans renfort. 

Quaak et al r/2] ont montré que la présence de particules SC n'a pas d'effet significatif 

sur la cinétique de dégradation. Mada et Ajersch [73], de kur côté, ont montré que celle-ci tend 

a augmenter le temps de reconstitution des agglomérats. Ce résultat est similaire à d u i  qui a 

été bouvé pour les gelées semi-solides d'alliages sans renfw et semble indiquer que la 

anétique d'agglomération est contrôlée par un processus de diffision tandis que la cinetique de 

dégradation est contrôlée par les forces de cisaillement. 



TOTAL VOLUME FRACTION 
OF (PRIMARY SOLID +Sic) 

Figure 1.20: E f k t  de la présence de particules âe renfort sur la viscosité dcs g e t b  
semi-solfdes. 



Comme on l'a vu dans les sections précédentes, a basses et moyennes fractions solides 

(fs<0.6), le comportement d'un alliage semi-solide soumis a un état de contrainte purement 

déviatoire peut être évalué à l'aide d'essais simples de type vixosimétrie de Couette. 

L'écoulement 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 modèles 

rhéologiques qui déaivent les suspensions newtoniennes a des approches qui tiennent compte 

des phénomènes d'agrégation, la viscosité peut être prédite avec relativement de succès. 

Ce type d'approche est important pour comprendre les mécanismes physiques qui 

opèrent (à i'écheile des ag-ts) dans les gelées semi-solides mais reste néanmoins insuffisant 

au niveau des applkations industrielles. En effet, dans des applications telles que le 

thixoforgeage ou le thixomoubge, les mélanges semi-solides mt soumis à un état de 

contrainte dont la pa- hydrastatkque a un effet non nul. Comme on I'a déjà souligné, ceci se 

traduit par un comportement fortement hétérogène caractérisé par une ségrégation importante 

de la phase liquide. En laboratoiref ce problème peut être simulé en réalisant des essais de 

compression uniaxiaie (ou même biaxiale). Dans le cas des gelées semi-solides moyennement 

concentrées, l'application d'une pression génère une hétérogénéité de déformation entre le 

liquide et le solide et provoque ainsi une densification de b 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 I'appiiiation d'une pression extérieure génère une 

densification de œlui-a e t  l'apparition d'une pression dans le liquide. II en résulte une 



combinaison entre un écoulement de la phase liquide et une déformation de la phase solide. II 

devient alors possible de regarder la gelée semi-solide comme un matériau poreux saturé de 

liquide. Les rodéles de la mécanique des milieux poreux (ou des sols) ou les modèles 

vixoplasüqws de la mécanique des milieux continus peuvent alors constituer une piste 

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

II existe deux types d'approche pour modéliir l'écoulement des gelées semi-solides aux 

hautes fractions solides. La première consiste à considérer la gelée semi-solide comme un 

mélange homogène (en tenant compte cependant d'un effet viscoplastique) tandis que la 

seconde considère celle-ci comme un mélange biphasé. Dans les deux cas l'écoulement de la 

gelée semi-solide est caractdrisé par une contrainte d'écoulement. 

1.5.2 MODÈLE RHÉOLOGIQUE A UNE PHASE 

En dépouillant les résultats de compression obtenus par Loué [751 sur des gelées semi- 

solides d'alliages AI-6%Si (figure 1.21), Sigworth [76] a montré que pour des fractions solides 

inférieures a 60°h, la contrainte d'écoulement proposée par Dabak et Yuœl p7], pour les fluides 

a limite d'écoulement, rend m p t e  du seuil d'écoulement de la majorité des gelées mi- 

s a r i  : 

Où Cf pw pot g et sont respecthmnt une constante ajustable, la densité des 

particules, la densité du fluide, l'accélération de h pesanteur et la fracüon solide. 



Comme souligné, dans i'artkie original de Siiworth 1761, ce résultat est important car 

pour des vitesses de déformation é k v k  (ce qui peut être 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 l'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 vixosimétrie, Ceci tient 

au fait que l'histoire t h e d n i q u e  des gelées s e m i - d i  est différente selon les deux 

procédures. En effet, lors des esais de compresslan, les gelées sont complètement sdidlfk 

puis sont partiellement refondues tandis que dans les essais de vixosimétrie les gelées ne 

passent jamais compléternent par un état soiii. 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 visCosiniétrie. 

Il est important de souligner que l'approche de Siiorth, malgré son caractère 

intéressant, devient i n e f k t e  lorsque ta fraction soiide dépasse 60%. Au-delà de cette valeur, la 

contrainte d'écoulement doit être modélisée par analogie avec celle proposée par la mécanique 

des milieux poreux. Un modèle à deux phases est abrs nécessaire pour décrire de manière 

compiète le campMtement rhédogique d'un mélange semi-solide. On peut trouver dans la 

liérature un certain nombre de travaux utilisant œ type d'approche pour caractériser 

l'écoulement des gelées semi-solides aux hautes fradions solides. On pourra se référer aux 

travaux de Charreyron [78] et Gunasekera pour les structures semi-solides ciendritiques et 

à ceux de Nguyen [80] et Zavaliangas [81] pour ies structures non dendritiques. 



Figure 1.21: Infîuence da la hactlon d i d a  sur la contrainte dVCcoukment d'un 
alliage AI-SI déformé entre plateaux parallèles 

D'après [76] 

- Relation 1.53 (K=%15,&=0.6) 

Points expérimentaux 



2.1.1 PROPRIÉTÉS, ÉLABORATXON ET COMPOSITION DES COMPOSITES GTA-W 

G~A-N~@ est un composite hybride à base d'aluminium renforcé par des partkuk de 

carbure de silicium (Sic) ou d'alumine (A1203) et de graphite. Ces types de matériaux sont 

appelés matériaux "autolubrifiants" car le solide lubrifiant est inséré à l'intérieur même du 

matériau et non déposé sur la surface. Les propriétés lubrifiantes de tels composites sont dues à 

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

1821 : k graphite dans le cas du G~A-N~@ . 

Le renforcement graphitique est obtenu à paitir d'une poudre de graphite lamellaire 

(diamètre moyen des particules 85pm) recouvert par du nKkel. Le revêtement de nickel est b 

solution que la société INCO a adoptée pour remédier à la non muillabilité du graphite par 

i'aluminium. En effet, il a été démontré (vair figure 1.15) qu'un revêtement continu de nicket sur 

les particules de graphite abaisse la valeur de l'angle de contact entre le graphite et l'aluminium 

prés de son point de fusion d'une valeur de 1SP à une valeur de 5P et rend donc possible la 

rétention du graphite par I'aluminium fondu. Le revêtement de nickel est réalisé dans les 

raffmeries d'MC0 à Clydach, par déromposition thermique selon la réaction : 



L'ajout de nickel seul, ne garantie cependant pas la stabilité de la suspension. En effet, 

après l'injection des particules de graphite, le nickel tend à se dissoudre dans le bain liquide et 

les particules de graphite qui sont moins denses que l'aluminium ont tendance à remonter a la 

surface du bain. 

Dans le cas des composites a base de carbure de silicium, ce phénomène 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 paitkules de Sic de densité plus importante. Ainsi, en 

ajustant la composition du composite de manière a obtenir des particules de densité moyenne 

égale à la densité du métal liquide, la suspension peut être stabilisée [83]. En se basant sur œ 

principe, le composite peut être fabriqué des fractions volumiques variables, a partir du 

moment où la relation suivante est satisfa'i : 

Où msa Vsic, m~,, VGr sont respectivement ies masses et les volumes des particules de carbure 

de silicium et de graphite et pr est la densité du métal liquide. 

En remplaçant par les valeurs approprh de densité de I'aluminium, du Sic et du 

graphite on peut montrer que la configuration la plus favorable correspond à : 

D'après INCO, les compositions qui offrent le plus d'avantages (prix de revient, 

performances..) sont les compositions dites 1054G et  653G (10 e t  6% Vol Sic + 4 et 3% Vol 



Graphite). Un composite à base de panicules d'alumine, le composite dit 5A3G (5Ohvol AI&, 

3Ohvol Gr), a également été développé du fait que dans certaines applications, Le caractère très 

abrasif des particules de carbures de silicium peut être néfaste. 

La composition des alliages de base de tous les composites (sans renforcement 

graphitique) est obtenue par dilution du Duralcan F35.205, produit par la société Alcan, et de 

l'alliage A356. Les compositions des difirents 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. Celleci 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 déteminé par balance et que le silicium étant sensible au 

pH Ion de la dissolution, les valeurs de composition de ces éléments données dans le tableau 1 

peuvent être sujettes à caution. 

TaMeau 2.1 : ComposMon chimique âes camposites 10546, bS4G et 5A3G. ND=nan 
dCkrniln6 



Les microstructures des composites 10S4G et  5A3G sont données aux figures 2.1 et 2.4. 

Elles ont été obtenues par solidification, a partir de l'état liquide (7500C), dans des moules en 

graphite. Le polissage des composites se fait selon une procédure spkiale mise au point par 

INCO. Cette procédure est essentiellement destinée a éviter l'arrachement des particuk de 

graphite brs du polissage. 

Le composite 10S4G consiste en une matrice Al-Si dans laquelle on retrouve une 

dispersion de particules de S i  (taille moyenne 1Mm) et de parücules de graphite & tailles 

supérieures (lûüpm). les différentes phases dans k 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 

W o n  et à b 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 î'eutecüque est localisé dans les zones 

interciendritiques ou on retrouve également les parücules de graphite et de Sic. Le composite 

6S3G posséde les mêmes caractéristiqws que le 10S4Gt à la seule différence que le 

pourcentage volumique de renrorl de celui-a est plus faible. 

Compte tenu de la présence non négliigeabte de nkkel et de magnésium, la matrite de ces 

compsiks caMtitue un systélme quaternaire: Al-Si-Ni-Mg. En théone (étant donné les valeurs 

de composition reportées dans le tabîeau 2.1) hrsqu'on refioidit un td spthe depuis i'état 

liquide, on devrait, d r a M  avoir, dépôt d'une solution solide d'aluminium Ai-Si, puis d'un 

eutedique brnaire de composition variable le long de la valiée assoaée a I'eutecaque binaire Al- 

Si (ou AI-Nia3 voir figure 2.8), ensuk d'un eutedique ternaire de composition -riable le long 



de la vallée associée à l'un des q u e s  ternaires Al-Si-NiAI3 ou Al-Si-MgSi et enfin d'un 

eutectique quaternaire Al-Si-NiA13-Mg2Si a température constante (voir les diagrammes de 

phases des systèmes Al-Si-Ni et AI-Si-Mg : fgures 2.6 et 2.8). Il est difficile de déterminer la 

nature de I'eutectique ternaire a se former du fait que les systèmes Al-Si-Ni et AI-Si-Mg 

possèdent des températures de transfamatii eutectiques très proches, entre 560°C et %SOC 

pour le premier et environ 55g°C pur  le second (voir plus loin). Cependant, à cause de la faible 

quantité de magnésium dans la matrice, on p u t  supposer que I'eutectique ternaire qui se forme 

est I'eutectiqw AI-Si-NiAl,. Les obsetvaüons microstructurales de I'eutectique (figures 2.1 et 2.4) 

confirment cette hypothèse. 

Des essais de DSC ("Differential Scanning Calorimeter") et de refroidissement sur le 

composite 10% ont montre 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 AI-8,6%Si [84]) à une valeur de 

592°C. Lors du chauffage, La fusion de I'eutectique binaire débute environ a 555°C (au lieu de 

5 7 X  pour le système AI-Si) et s'achève a 568OC. La fusion de I'eutectique ternaire AI-Si-Nil3 

débute autour 550°C (au lieu de 5WC pour te systhme AI-Si-Ni) et s'achève autour de 55Z0C. 11 

est difficile de détecter en DSC I'eutectique quaternaire du fait de la faible quantité de 

magnésium dans la matrice. On a cependant détecté un pic dans le pk  de fusion de I'eutectique 

ternaire (figure 2.2). Il est probable que œ pic soit associé a I'eutectiqw quaternaire Al-Si-NiA13- 

Mg2Si. Les enthalpies des différentes trarisformations ont été évaluées en mesurant l'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 eutecüques sont environ 10°C inférieures à 

celles enregistrées en réchauffement (voir figure 2.2). Cette surfusion est a-& au fait que 

les eutediques AI-Si sont des eutectiqws irréguliers. Le composite 6S3G a un comportement 

sembiable mais pobséde une valeur & Iiquidw plus élevée (6ûû°C au lieu de 592°C) que celle 



du composite lOS4G a cause de la plus faible quantité d'éléments d'additions dans la matrice 

(fgure 2.3). 

Le cumposite SA3G consiste, quant à lui, en une matrice d'aluminium dans laquelle on 

retrouve une dispersion de particules d'alumine (taille moyenne 10 à 15pm) et de particules de 

graphite de taille supérieure (100pm) (voir fqure 2.4). Les essais de DSC (figure 2.5) indiquent 

que le comportement à la fusion et au refroidissement du composite 5A3G est un peu différent 

de celui des composites 10% et 6S3G (la valeur du liquidus étant cependant très proche de 

celle du 10S4G). En effet, on peut remarquer que le degré de surfusion est moins important : le 

début de formation de I'eutecüque binaire, au refroidissement, est de 56S°C au lieu de 56O0C 

pour le 10S4G. De plus, le pic associé a la formation de I'eutectique ternaire semble avoir 

disparu. Les analyses microstnicturales du composite M G  semble indiquer néanmoins la 

présence d'un eutedique ternaire Al-Si-Nial3. Sur les courbes de DSC, an a associé celui-ci à la 

présence d'un épaulement (de 560°C a 548OC) dans le pic de lteutectique binaire. Notons enfin 

que, compte tenu du faible pourcentage de nickel et de la qwntité relativement importante de 

siliium dans la matrice (respectivement 2.4 et 9.5%), I'eutectique binaire qui se forme dans le 

cas du composite SAK; est I'eutecüque Al-Si (voir figure 2.8)A Dans le cas du composite 10S4G, 

c'est probablement I'euùxüque binaire AI-Nil, qui se forme. Ce dernier point explique 

probablement la diffërenœ d'allure des courbes de DSC des composites 5A3G et 1054G. Le 

composite 6536 contknt à peu près le même pourcentage de nidiel que le composite SUC, 

mais renferme moins de silicium (environ 7.S%), œ qui explique qu'il cristallise de la même 

f-n que le campaite 10S4G. 
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Figure 2.1 : Mtcrodrunure du cmmpoJite lm. 
a) Vue d'ensemble (G=X 2W), b) Aspect de l'eutecüque (G= X 1000) 
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Figure 2.2 : Résuîtats de DSC (a) et de courbe de reftddisscment (b) obtenus sur le 
composite 1OS4G 
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Figure 2.3 : ~bultats de DSC sur le Composite obtenus sur le composite 6530 

Remarque : la courbe de DSC est donnée sans soustraction de la ligne de base 
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Figure 2.4 : Mkrostruehin du camposite SA3G. 
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21.3 DUGRAMMES DE PHASE DES SYSÈMES AI-SENI Al-Si-Ni-Mg DANS LE COIN 

RICHE EN AUMINIUM 

Dans cette partie, on se propose de présenter un travail de modélisation portant sur les 

diagrammes de phase de la matrice des composites a l'étude. Comme on l'a déjà souligrtsi, la 

matrice de ces derniers correspond au système quaternaire AI-Si-Nt-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 Ion de la modélisation. Les 

diagrammes calculés nous permettront d'évaluer la fraction soii i  dans la zone semi-solide. 

2.1.3.1.1 LE TERNAIRE AI-Si-Mg 

Le diagramme de phase expérimental du système ternaire AI-Si-Mg est assez bien établi. 

Les températures du IiquMus de la zone riche en aluminium du diagramme de phase AI-Si-Mg 

[85] ainsi que les réactions euteaiques et leurs températures de transformation sont données 

sur la fqure 2.6(a). Une coupe verticale a 1% de Mg 1861, domaine d7ntérêt de la présente 

étude, est également reportée sur la fgure 2.6(b). 

Lon de la solidiition d'un alliage de ce type, on a d'abord dépôt d'une solution solide 

d'aluminium puis d'un eutedique binaire le long de la vallée associée au binaire Al-Si et enfin 

d'un eutectique ternaire, a 55%, cornposé d'aluminium, de siiiiurn et du composé Mg& Cet 

eutectique contient environ 4.97% de Mg et 12.95% de Si, Notons enfin que i'aluminium et le 

composé binaire MgzSi f o m  un système quasi-binaire. 



a61 - - - 1.17 8 6 1  - - - 
ao - - - 1-10 a61 - - 1.6s 
IZI - - - 1.m a ~ i  aiil 1.06 IJO 
IOQ - - - aas k47 0.6 0.8 - 
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Figure 2.6 : a) Pmjecüon du liquidus dans la zone ridie en aludnium, b) Coup 
wrtkale 2L 1% (masdque) de Mg du systhe  AI-Si-Mg 

a : D'aprés [8q, b : Drap& 1861 



La partie riche en aluminium du sy?eme Al-Si-Ni a été étudiée par plusieurs auteurs. D'aprés 

Fuss [87], un eutecüque ternaire entre la phase aluminium, la phase silicium et le composé NiAI3 

contenant 84.3% d'Al, 3.9% de nickel et 11.8% de silicium se forme à 568OC. D'après ce même 

auteur, la phase NiA13 et la phase Si forment un système quasi-binaire. Pratt et Raynor [88] 

indiquent une solubilité maximale du silicium dans la phase NiA13 de 0.6% atomique. Phillips 

1891 donne, à partir d'essais de calorimétrie, une température eutectique à 567 O C  et une 

composition eutectique de 4.9%Ni et 10.98%Si. Des coupes verticales à 2?40 massique de Si et 

2% massique de Ni sont également données par ce même auteur (fgure 2.8). Weiss [90] 

rapporte des résultats similaires à ceux de Phillips et donne des coupes à 2Oh et 4% mauiqw 

de Ni (figure 2.9). Dans une étude plus récente Trespaillé et Suéry [91] rapportent une 

tempémture eutectique de 565% Martynova et al [92] ont mesuré, par des essais 

calorimétriqws, l'enthalpie de fusion de la réacüon eutedique et rapporte une valeur de 12.22 

kj/mol. Des isothermes à 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 forme. Par contre, dans la partie riche en Ni, Les phases salides ternaires NifiI&i,, 

NiI,,AI1.$iW, Ni&& NiiLSi2-a, Ni2(Ali.Si)3, NiSSAIl7Sil7, Ni2AISi, Ni3(All-xSix)7 sont rapportées. 

Leurs caractéristiques sont &umées en 1941. 

ûans 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 à i'étude se situent dans le 

champ 5 de la figure 2.7. Le chemin de aistalliition de ceux-ci débute par le dépôt d'une 

sdution s o i i i  d'aluminium puis d'un eutectique binaire Al-Si (ou Nil,) et enfin de i'eutedique 

ternaire AI-Ni-Si. 



Figura 2.7 : l a  zone rkha en slumlnium du diagmmnis de phase Ai-SI-Ni. 

D'apk [8q 
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Figure 2.8 : Coupe verücak à 2- (a) et 2%Ni (b) (% massique) 

Systùne :ACSI-Mi. 

D'après [89] 



Figure 29  : Coupe vertkala =Ni (a] et 49bNi (b) (% massiqwe) 
: AI-SI-Ni 

D'après [W] 



PARTIE RICHE EN ALUMINIUM 

21.3.2.1 FONDEMENTS THERMODYNAMIQUES DE 

DIAGRAMMES DE PHASE 

U CONSTRUCnON DES 

Le but de cette partie est de présenter brièvement la modélisation des fonctions 

thennoâynamiques 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*CT 

[%] développi par le groupe CRCT de l'Université de Montréal. 

2.1.3.2.1.1 DESCRIPTION DES ÉL~MENTS 

L'énergie libre de Gibbs d'un élément pur i, Gi(T), est cakulée par rapport a l'enthalpie 

de l'élément dans son état standard (T=298.15°ClP=labn), OHX298.15 OC). Cette quantité est 

dénotée GHSER,. Elle dépend de la température et peut être décrite par une fonction ayant la 

forme suivante : 

Dans le cas ou l'élément entre en solution avec un élément de structure cristalline 

différente, l'énergie libre de celui-ci doit être cakulée en définissant un éiément hypothétique 

ayant la structure cristalline du &nt. Ce point est âécrit en détail par Pekon [97]. 



Pour les éléments qui présentent un ordre magnéaque, un terme additionnel doit être 

ajouté à la relation 2.3 : 

Où Tc est température de Curie et p est le moment magnétique moyen par atome. 

2.1.3.2.1.2 DESCRIPTION DES COMWSÉS BINAIRES 

L'énergie libre & formation d'un composé Mnaire A,& est donnée par : 

Où f(l) est une fonction de la température ayant la même forme que celle donnée par la 

relation 2.3. 

2.1.3.2.1.2 DEXRïPTION DES SOLUTIONS 

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

On se contentera de décrire Mèvement les modèles a d a m  à la desuipüon des solutions 

solides et liquides des alliages. 

Pour simplifier I'expd, on considèrera des alliages binaires A-B. Lorsqu'on mélange XA 

moles de A et & de BI I'énergië libre du !jysthe passe d'une valeur G,, correspondant aux 



composants non mélangés à une valeur Gz correspondant au mélange. La différence entre ces 

deux valeurs est appelée énergie libre de mélange : 

A&= Gz - Gi = AH, -TAS,,, (2-6) 

Où AH, et AS, sont l'enthalpie et l'entropie de mélange. Quand l'énergie libre de mélange est 

négative, il y a possibilité de mélange. 

Dans le cas des solutions idéales, AH, est nulle et l'entropie de mélange est équivalente 

à i'entropie de configuration. Celleci est déterminée en supposant que les atomes A et B sont 

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

 AS,,,^ = -R (X,,ln(X,,) + XBln(XB)) 

x,, +Xe =1 

A l'exception des solutions substitutionelles d'atomes ayant des dimensions très proches, 

le comportement de b majorité des solutions est non idéal. L'énergie libre d'excés donne la 

différence entre l'énergie libre de mélange de la solution et celle d'une solution idéale, AGmM : 

Dans le cas des solutions substitutionelles ne s'écartant pas trop de I ' i i l i té  (cas d'une 

bonne partie des alliages métalliques binaires peu concentrés) l'enthalpie d'excès peut être 

déaite par le développement de Redlkh-Kister [98] : 



Où A', et E',, sont deux coefficients dépendant de la température 

Si on ne considère que le premier terme, cette relation peut être vue comme une 

extension de la théorie des solutions régulières. 

Dans la partie riche en aluminium, la modélisation des phases A l  liquide, Al dc 

et Si diamant ainsi que des composés Mg2Si et NiAI3 est nécessaire a la modélisation des 

diagrammes de phase des systèmes AI-Si-Ni et AI-Si-Ni-Mg. Les énergies libres des composés 

MgSi et NiAl, ont été modélisées en utilisant la relation 2.5 trouvée dans la banque de donnée 

'7hemochemical Database for Light Metals" [99]. Les phases solides et liquides ont été 

m o d é l i i  a partir des données binaires. Les binaires AI-Si, AI-Mg, Mg-Si et Mg-Ni ont 

également été pris d'après 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 AI-Ni et Ni-Si ont été pris 

respectivement d'après les travaux de Ansara et Dupin [IO11 et de Mey [lOZj. Notons que, le 

diagramme Ni-Si de Mey [102] ne tenant pas compte des phénomènes magnétiques associés au 

nickel, les coeff~ients thermodynamiques donnés par cet auteur ne sont valables qu'entre 

298.15 et 450K et entre 800 et 3200K. Dans le caâre de notre étude, I'objedif étant de 

modéliser le système AI-Ni-Si-Mg pour des quantités relativement faibles de nickel, ceci n'est pas 

très problématique. Des données plus récentes [103] tenant compte des phénoménes 

magnétiques dans le système Ni-Si, sont également disponibles. Cependant tes données 

relatives aux phases Ni liquide et Ni (cfc), seules phases d'intérêt dans la présente étude, ne 

sont pas conduantes. 



Pour nous assurer de I'exacütude cies données ttiemiodynamiques utilisées, nous avons 

reproduit les diagrammes binaires -6s au système ternaire Al-Si-Ni (voir annexe A) en 

insérant les données optimiséesl trou* dans la littérature, dans les programmes Soluüon.Dos 

et Compound du logKiel PA*FT. Tous les diagrammes ont été reproduits fidèlement, a 

l'exception du diagramme AI-Ni, ou nous avons considéré tous les composés comme 

stœchiométriques. Le liquidus ainsi que la phase cfc de ce système, phase d'intérèt pour notre 

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

Nous avons également utilisé te programme Solution pour décrire le liquidw et la phase 

cfc du système ternaire AI-Si-Ni. Les résultats obtenus pour 2% de Ni et 2Oh de Si sont donnés 

sur la fgure 2.10 a et b. Le liquidus est en bon accord avec les résultats expérimentaux. La 

température et la composition cte l ' q u e  prédites sont respectivement de 569.PC et 

86OhAl, 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 -ée a la phase NiAI3. 

Afin de vér i f~r  la partie du diagramme expérimental en désaccord avec la modélisation, 

nous avons élaboré des alliages AI+%Si-Z%Ni (%massique) sur lesquels nous avons réalisé des 

essais de DSC Un résultat représentatif des essais réiilisés est donné sur la fqure 2.11. Les 

courbes de DSC obtenues au chauffage indiquent la présence d'un eutedique ternaire autour de 

57S°C1 d'un eutedique binaire à 582°C et d'un liquidus à 616°C. Ce dernier est en très bon 

accord avec le liquidus du diagranme expérimental (voir fgure 2.8.b). La température de 

I'eutectique binaire mesurée est s u w r e  a la température de I'eutectique du binaire AI-Si 

(577°C). Ce résultat sem& indiquer que I'eutectique binaire qui se forme est I'eutectique 

associé à la phase NW3, œ qui est aussi en accord avec le diagramme modélisé. En effet, celui- 



c i  indique la présence d'un eutecüque binaire AI-NIAI3 à 586°C (voir figure 2.11). II est 

cependant difficile de condure car le comportement enregistré au refroidissement est très 

différent de celui enregistré au chauffage. 

Plusieurs sources d'erreurs peuvent expliquer la déviation enregistrée. Celle-ci peut être 

due au fait que nous n'avons pas intégré de termes ternaires dans les termes d'enthalpies 

d'excès. Une autre source d'erreur peut être liée au fait que nous avons utilisé des données 

relatives au système Ni-Si dans la partie rKhe en nickel pour modéliser le s y d h e  AI-Ni-% dans 

la partie riche en aluminium. II est évident qu'au vu de ces remarques, une optimisation plus 

poussée des données utilisées est nécessaire. Notons néanmoins que l'écart que nous avans 

enregistré est de l'ordre des incertitudes expérimentales. Notons également, que nous avons été 

en mesure de reproduire les valeurs expérimentales correspondant à 2% de nickel (ligure 2.12), 

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

Nous avons également utilisé le programme Solution pour décrire le système Al-Ni-Si- 

Mg. Les valeurs de liquidus prédiies, correspondant aux compositions des composites, sont en 

très baii accord avec les valeurs mesurées en DSC. Par contre les valeurs correspondant a la 

précipitation binaire et ternaire diffèrent légèrement, Aucun diagramme expérimental n'est 

disponible pour comparer de manière sCgnMcathre les résultats de la d l i çaadn .  Nous avons 

cependant reporté, a titre d'exemple, sur la figure 2.13 ks résultats de modélisation a 1%Ni et 

0.4WMg. On peut retrouver sur celied, les &quenœs de cristalliiüan décrites en 2.13, ta 

température de I'eutechique quaternaire est d'environ 560°C. 

La modélisation du diagramme de phase de la matrice des composk à I'éhide nous a 

permis de déterminer la relation entre la fraction solide et  la température dans la zone semi- 



solide. Les résultats sont reportés sur la figure 2.14. Pwr fin de comparaison, nous avons 

également reporté la fraction solide calculée a partir de l'équation de Scheil [IO41 : 

Ou TF est la température du métal pur (l'aluminium dans notre cas) 

TL est la température du liquidus 

K est le coeffdent de partage (K=Cç /CL) 

Cs est la camposition du solide 

est la composition du solide 

II est bien connu que cette équation, qui considère le cas limite d'une diffusion 

négligeable a I'état solide et complète a l'état liquide, fournit une approximation raisonnable de 

la fracüon solide à l'intérieur de la zone semi-solide. Dans le cas présent, la fraction solide selon 

l'équation de Weil a été calculée en considérant k coeffiient de partage du diagramme binaire 

AI-Si (K=0.14) et les températures des liquidus expérimentaux (tableau 2.2). 



Figure 2.10 : Comparaison ô a  diagrammes de phases cakulb avec PrA*C8T et des 
données ~ m c l l t a l c s  (figures 2.8.a et 2.9.a). 

a) diagramme AI-9-Ni pour 2%S, b) diagramme AI-Si-Ni pour 2%Ni 



Figure 2.11: Essai de DSC : Alliage AI-6%SI-2%Ni 

Courbe supérieure : Comportement au chauffage 
Courbe inférieure : Comportement au refroidissement 

(TL=Température du liquidus, TII=tempéra&re de I'eutectique binaire, TIII=Température de 
I'eutectique ternaire) 



figure 2.12 : Modélisation du diagramme expérimental Al-SI-ZO/oNi à partir 
diagramma cakulC avec 1%Ni 



Figure 2.13 : Diagramme de phase AI-Si-Ni-Mg calcul4 pour l%Ni et 0.4%Mg 

- - - -  - -  

Tableau 2.2 : Comparaison dcr températures dcs liquidus mesud$ et calculés 

Matériaux TL 
(-W 

n 
(calculce) 



Figure 2.14 : Détermination âe la fadion dide de phase primaire dans la zone 
semi-rolide 

Composite 6S3G : Règle cles bras de M n  (diagramme  modélisé),^ Équation de Scheil 
Composite 10S4G :+ Règle des kas de leviers (diagramme modélisé),O Équation de Scheit 
Composite 5A3G :i Règle des bras de leviers (diagramme Wlisé),O Équation de Sdieil 



Comme on t'a déjà souligné, les appareils les plus couramment utilisés pour caractériser 

la rhéologie des g e k  semi-solides des alliages et des composites sont les viscosidtres. ûans 

la partie qui suit, on se pro- de présenter les viscosimèûes utilisés dans la présente étude 

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

Les mesures de viscosité à l'état liquide ainsi qu'une partie des mesures à l'état semi- 

solide ont été réalisées par l'intermédiaire d'un viscosimétre de marque Haake RV12 (figure 

2.13). Celui-ci est composé essentiellement de deux éléments. Le premier élément est le 

contrôleur de vitesse qui permet d'atteindre des vitesses de rotation de 0.01 à 512 toursjmin. la 

vitesse peut être maintenue constante ou peut être variée grâce a un programmeur (PG142) 

assodé au mntrôleur de vitesse. Le deuxième élément est composé du moteur qui entraine t'axe 

de l'agitateur, et du capteur de couple qui permet une mesure de couple allant de O à 4.9 N.m. 

La mesure du couple se fa% par l'intermédiaire d'un ressort de torsion calibré dont l'angle 

maximum de torsion est de 0.9 lorsqull est soumis au couple maximum. L'angle de torsion est 

direetement p r o m n n e l  au couple et est transformé par un capteur magnétique en un signal 

électrique pmpMtionnel variant de O à S volk. Celui-ci peut être acheminé a t'unité de contrôle 

du visaisimètre ou à un système extériwr. 

Les matériaux dont on veut mesurer la viscosité sont pkés a l'intérieur d'un creuset en 



graphite et sant chauffés par I~interméiaire d'un four à résisiance composé âe trois zones 

indépendants. Le contrale de température se fait g r k e  à trois themouples insérés 

respectivement au milieu de la zone centrale du four, au bas de la zone sugérieure du four et en 

haut de la zone inférieure du four. La prise de température se fait par l'intermédiaire de deux 

themw~oupies p k é s  dans ta paroi du creuset trés prés du fond et de la surface du bain, Le 

creuset est logé dans un support contenant une encoche de manière a être maintenu 

stationnaire lors du cisaillement. La longueur "creuset + support" a été déterminée de f w n  a 

œ que l'échantillon se trouve dans ia zone centrale du four où la température est hom&ne. 

Dans cette configuration, les themwonuptes de mesure indiquent un accord en température de 

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

Pendant un essai, le mélange liquide ou serni-solkle ainsi que les creusets en graphite 

sont protégés de l'oxydation par un flux d'argon introduit par le bas du four, lequel est fermé 4 

sa surface. 

La vitesse de rotation, le couple de torsion ainsi que la température sont enregistrés en 

continu gr& a un système de contrôîe et d''acquisition de données ('Wb-workmate") couplé a 

un micro-ordinateur. Ce système, couplé au logiciel W&nchN a également servi a contrôler 

la température du four trois zones. 

Comme on l'a déjà souligné, une banne dispersion des parnies  au sein des suspensions 

est primordiale laque i'on &lie des mesures Moloqiques. 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 f o m  cylindrique avec une rainure hélicokdale (voir figure 

2.16). Ce type d'agitateur a déjà été utilisé pour caractériser la rhéologie de composites a 

matrice d'aluminium renforcés par des particules de carbure de siliaum [72,75] et s'est avéré 

efficace pour minimiser les effets de glissement et de sédimentation des particules de renfort. 

Les matériaux à l'étude ont été brassés avec cet agitateur dans des creusets en graphite dant 

les dimensions sont données sur la figure 2.16. La configuration géométrique "Creuset + 

Agitateur" a été choisie de façon a maximiser la vitesse de cisaillement Comme on le verra plus 

loin, celle-ci est d'autant plus élevée que l'espace annulaire entre l'agitateur et le creuset est 

faible. Dans le cas des composites, un compromis doit être néanmoins réalisé a ause 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 &té 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 hélicoïdal (figure 2.17) a é g a h n t  été utilisé. Cet agitateur a été 

conçu essenbiellement pour élaborer des billettes héocoutées. En Met, il permet d'assurer une 

banne qualité de suspension, à cause d'un pompage axial, en plus de minimiser les pertes de 

matières iorsqu'on retire ceiuki. Notons cependant que nous wons été limités à âes billettes 

méocdulées à 35% & fraction sdkle primaire du fait qu'au-delà, nous avons atteint les limites 

du vimsimètre. Nous avons également utilisé cet agitateur paur mesurer les viscosités a I'état 

liquide. Cette démarche mit pour but d'évaluer l'influence de la configuration géométrique du 

viscosi&tre sur la viscosité des suspensions a l'étude. 



Notons enfin que les deux types d'agitateurs sont en acier inoxydable et ont été oxydés 

de manière à les protéger de l'attaque par l'aluminium fondu. 

Pour alléger les notations, dans tout l'exposé, les configurations "Creuset sans chicane + 

Agitateur rainuré", "Creuset avec chicane + Agitateur rainuré" et "Creuset sans chicane + 

Agitateur a ruban hélicoïdaln sont dénotk respectivement Viscosimetre 1, II et III. 



Thermocou ples 

r *  

Figure 2.15 : Reprhnbtion rdrbnatiqua dtt viscosidtres 



Surface du 
ICI' bain liquide ou 

1 semi-solide 

Chicane 

Figure 2.16 : Agitateur cylindrique 

d=25mm, D=4lmm 
hc=8mml uD=O.l 

h=50mm, H=58mm 
( c=O pour les mesures a l'état semi-solide) 



2.2.1.3 M ~ O D E S  D'EXPLOïrAliON DES RÉSULTATS 

2.2.1.3.1 M ~ O D E  DE CAUBRAnON 

La calibrath consiste à mettre en corrélation le couple mesuré par le viscosimètre a la 

viscosité du matériau à l'étude. Ceci est rendu possible en utilisant les nombres adimensionnels 

de puissance Po et de Reynolds Re, définis par : 

Ou P, Q, ra, r, et p sont respectivement la puissance nécessaire pour cisailler le fluide, la vitesse 

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

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

PO = 

Ou K et a sont des constantes qui dépendent de la géométrie de l'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, la relation 2.12 donne le nombre de Reyndds, œ 

qui nous permet de déterminer la relation 2.13. Une fois l'appareillage calibré, les valeurs de 

viscosité sont détermin& grâce aux relations 2.11 et 2.13. En effet la relation 2.11, tout 

comme prkédemrnent, permet de déterminer expérimentalement le nombre de puissanœ, b 



relation 2.13 donne le nombre de Reynolds ce qui permet de cakuler la viscosité par la relation 

2.12. 

L'appareillage a été calibré à partir driuiles standards de viscosités et de densités connues 

(voir tableau 2.3). Ces huiles ont été choisies de manière à couvrir l'étendue des viscosités 

généralement rencontrées quand on étudie la rhéologie des gelées semi-solides de composites à 

matrice métallique. Les résultats de la calibration sont donnés sur les figures 2.18 et 2.19. Les 

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

Tableau 2.3 : Caractéiisüquas des huiles de calibrath 

(les symboles correspondent aux symboles don& sur les graphiques 2.16 et 2.17) 



Figure 2.18 : Courbe de calibratioci du viseoslmètm à agitateur cylindrique 

a) Creuset sans chicane (Vixosimétre 1) 

b) Creuset avec chicanes ( V ï ï i m é t r e  II) 



Figure 2.19 : Courbe de calibmtion du vircosimètre agitateur i niban héliddal 

(Vtscwimètre III) 

TaMeau 2.4 : Corréiation entre les nombras de Puissance et la nombre da Rtyndds 



2.21.3.2 DÉTERMINATION DE LA VITESSE DE USNUEMENT DANS L'ESPACE 

ANNULAfRE D U  WSCOSIM~ES 

2.2.1.3.2.1 CAS DE L'AGITATEUR CYUNDMQUE 

Dans le cas des viscosimetres 1 et Hl nous avons déterminé la vitesse de cisaillement en 

supposant que l'agitateur est cylindrique et lisse: 

Cylindre tournant 
\ . .  R vitesse de rotation 

1 C couple de réaction 

Cylindre stationnaire 
I 

Figure 2.20 : RepdsmtaaOn KhCmatique du principe de calcul de la vit- de 
cisaillement dans l'espace annulaire des vir#osim&m 1 et Ii 

Ceci est justifié par le fait que l'exposant de Re est très proche de -1. Dans ce casl pour 

déterminer l'évolution de la vitesse de cisaillement dans l'espace annulaire, il faut cunmenœr 

par établir la relation qui existe entre la vitesse de rotation R et le couple de réaction C. Pwr 

cela, cakulons la force de cisaillement iQ) qui s'exerce sur une enveloppe cylindrique de rayon r 

(voir figure 2.20). La fore de cisaillement Kr) est reliée au couple C et a b contrainte 

tangentîelle T(r) par la relation : 



soit : 

Au rayon r la v i t e  linéaire est reliée à la vitesse angulaire par fa relation u=rw et la vitesse 

de dsaillement est donc donnée par : 

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

La relation 2.14 peut être réarrangée de la façon suivante : 

Et est résolu en supposant une adhérence parfaii aux parois, c'est à dire les conditions aux 

limites suivantes : 

r= ra u=r& 

t= ara U= O 

En supposant un fluide newtonien, c'est à dire une loi d'écoulement du type f(t)=?iq où 

q est la vixosié du fluide, on peut montrer que la vitesse de cisaillement apparente au niveau 

de i'agitateur est donnée par : 



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 fa relation : 

Ou N est la vitesse de rotation en tourslmin. En remplaçant par les valeurs de ta et r, données 

sur la fgure 2.15 et avec Nmax=512 tourslmin, la vitesse de cisaillement moyenne maximak 

est de 104 s-' pour le viscosimétre 1 et de 191 s-' pour le viscosimetre II. 

2.2.1.3.2.1 CAS DE L'AGïïAïEUR A RUBAN HÉUCO~DAL 

Dans le cas des viscosimètres à agitateurs non cylindriques, Metzner et Otto [lm ont 

proposé une méthode pour déteminer la vitesse de cisaillement effective. D'aprk le concept de 

Mener et Otto, la vitesse de cisaillement effective est proportionnelle à la vitesse de rotation 

de i'agitateur en régime d'écoulement laminaire : 

YM =KsN (2.16) 

Nous avons déterminé la constante de proportionnalité Ks de la relation 2.16 de manière 

expérimentale. Le prindpe de détermination consiste a évaluer la bi de comportement d'un 

fluide pseudoplastique a l'aide d'un vixosimetre m i a l  à agitateur cylindrique. Nous avons 

choisi une solution de Xanthan. La Loi de comportement q =f(y) de cette substance a 6té 

déterminée en évaluant les relations q = f ( ~ )  et y = g ( ~ )  par les mêmes 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 

(l%rnassique) obtenue avec un vismimètre coaxial identique au viscosimèûe 1 est reportée sur 



la figure 2.21.a. En déterminant la loi de comportement Q = f ( ~ )  a l'aide du viscosimétre a 

ruban h é l i d a l  par la même méthode qu'en 2.1.3.1, on peut déterminer la relation : 

où m et n' (nD=n-1) sont les indices de la lai de puissance déterminés par le viscosimétre coaxial 

à agitateur cylindrique. II suffit alors de tracer la courbe y = f ( ~ )  pour déterminer la constante 

Ks. 

Les rbultats sont report& sur la figure 2.21.b. Nous pouvons remarquer que l'on 

obtient une droite pour des viteses de rotation allant jusqu'à 400 RPM. Au-delà de cette valeur 

le régime n'est plus laminaire, Dans le régime laminaire, La pente de la droite y = f ( ~ )  danne Ks. 

Une valeur de K, égale a 26 ( ou 0.42 pour avoir y en sï) a été trouvée. Ceci est en bés bon 

accord avec b relation de Shambu et Edwards [IO61 : 

IG, = 3+114(c/d) 

qui donne K=27.16 pour c=3rnrn et d=50mm. 



1 O 1 O0 

vitesse de cisaillement(s4) 

Régime 

a) Loi de camportement de b gomme Xanthan (donnée sur la figure) 

b) Relation 2.16 



La rhéologie du composite G~A-N? 10% a été étudiée à l'état liquide et à l'état semi- 

solide en refroidissement continu et en condition isotherme. Le composite SA3G nia 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 à chaque type d'expérience sont schématisés 

sur la fiure 2.22. 

Dans le cas de l'expérience à l'état liquide, le composite est porté a une température 

supérieure a la température du Iiquidus, puis II est brassé en condition isotherme à vitesse de 

rotation maximum (512 toursjmin) pendant 10 minutes pour s'assurer d'une bonne mise en 

suspension des patticules, i'échantillon est alors laissé au repos pendant 5 minutes et est brassé 

à différentes vitesses de cisaillement. Quatre vitesses de cisaillement (104~-',52s~', 26S1, 136') 

et deux températures (650°C, 73PC) ont été sélectionnées. Chaque essai a été réalisé avec un 

nouvel échantillon et à la fin de diaque essai, l'échantillon a été trempé pour analyse 

microstructurale. 

Dans le cas de l'expérience à I'état semi-solide en refroidissement continu, le composite 

est porté à une température ui@rieure a celle du liquidus où il est brassé en condition 

isotherme à vitesse de rotation maximum pendant 10 minutes pour les mêmes raisons que 

celles citées précédemment L'échantillon est abrs refroidi à taux wnstant (fixé à 1°C/min pour 

la majorité des essais) du Ilquidus jusqulà la température de l'eutectique et est brassé à vitesse 

constante. Quatre vitesses de cisaillement (104s'',52s~', 2K1, 13s') ont été sélectionnées, 

chaque essai a été réalisé avec un nouvel échantillon e t  certains essais ont été interrompus dans 

la zone semi-sdii de & o n  a tremper I'échantlllon pour analyse miaostrueturale. 



Deux types d'essais en condition isathemie ont été réalisés : 

Dans la première série d'essais, dit essais en condition isotherme et stationnaire s, 

i'échantillon est d'abord brassé en refroidissement continu ( taux ck refroidissement Z°C/min) et 

à une vitesse de cisaillement de 64 tours/minute jusqu'à une température choisie dans 

Ilntervalle semi-solide puis if et brassé en condiin isotherme et a une vitesse de cisaillement 

constante. Pour chaque essai le matériau est laissé au repos 10 minutes avant le cisaillement 

isotherme de fqon a fixer un état de référence. Quatre vitesses de cisaillement (104s",5X1, 

26s-', 13s-') et trois fractions solides primaires (16%,22%, 30%) ont été sélectionnées. Chaque 

essai a été réalisé avec un nouvel écfiantillon et a la fin de chaque essais i'échantillon a été 

trempé pour fin d'analyse miaostructurale. 

Dans la deuxième série d'essais, dit oc essais en condition isotherme et transitaire n, 

I'échantilbn est d'abord brassé en continu depuis le liquida a une vitesse de cisaillement 

constante jusqu'a la température d'essai, ou la vitesse de cisallement varie soit selon un cycle 

partant de réro et revenant a zéro en un temps variable (cycles d'hystérésis) soit brutalement 

par saut ("Step change"). Dans h cas des essais de 5tep change", avant le saut brutal de 

vitesse de cisaillemen& les &hanhiIlans sant brassés en condiin isotherme jusqu'à ce qu'un 

équilibre soit atteint. 

Les variables durant un cycle d- sont : la vitesse initiale de cisaillement y,, ( v i k s e  de 

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

de cisaillement maximk y,, , la vitesse de cisailhent y,, atteinte lors d'un cycle, le 



temps de maintien t, à y,, , le temps de dexente 6 pour revenir à zéro et le temps de repos 

t à zéro. 

Les variables durant un essai de "Step changem sont la vitesse de cisaillement initiale y, , b 

vitesse de cisaillement en condition isotherme et la vitesse de cisaillement aprb  ie saut 

b ~ W , , ,  . 
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Figure 2.22 : Représentation schématique du moâe opératoire 

a) essai a i'élat liquide, b) essai en refroidissement continu 

c) essai isotherme et stationnaire, d) essai isotherme et transitoire : - cyde d'hystétésis - 



2.2.2 LE V I S C O ~ M ~ E  A PUTEAUX PARAUELES 

2.2.2.1 M~~RIPTIOH ou WSCOSIM~RE 

Le viscosimètre à plateaux parallèles utilisé dans la présente étude est schémaüsé sur ta 

T iun  2.23. Dans un tel appareillage, les alliages et composites partiellement refondus sont 

écrasés entre deux plaques. ûans le cas prisent, celles-ci sont faites d'un alliage de rnolyùdène 

poddant de très bonnes propriétés mécaniques et de conductibilii thermique. Nous avons 

profité de ces caractéristiques pour utiliser les plaques de compression comme système de 

chauffage. Sur chacune des plaques, le chauffage est assuré par trois résistances chauffantes 

insérées a même celles-ci. Une bonne isoiation des plaques combinée à une imnne disposithn 

des cartouches de chauffage a permis d'assurer une température homogène sur toute b surface 

occupée par les éprouvettes & compression. La température de chacune des plaques est 

contrôlée (par l'intermédiaire du système de contrôle précédemment cité) par un UiemwKouple 

situé au niveau de fa cartouche chauffante centrale. l a  mesure de la ternpirahire des 

éprouvettes de compression est assurée par deux thermocouptes situés très près des surfaces 

de compression et d'un themxicoupie inséré a &me les éprouvettes de compression. Ce 

dernier est retiré loque b compression débute. 

Les essais de compression ont été réalisés à charge constante, en appliquant des poids 

calibrés sur un plateau relié, par un axe, au plateau de compression supérieur. L'ensemble 

"piateau + axe + plateau supérieur" est mobile tandis que le plateau de compression inférieur 

est fore. L'axe mobile est guidé par huit roulements à bille. linéaires assurant un ûépiaœment 

sans fndion. Au cours de i'essai de mpressbn, le dépfaement est mesuré par un capteur 

linéaire de déplacement dont le signal kûQue est acheminé au système d'acquisition de 



données. A la fin de chaque essai, les plaques sont refroidies par un circuit d'eau usiné à la 

surface de ces dernières. Le refroidissement est suffisamment rapide pour tremper les 

échantillons en dessous de I'intervalk de sdidification. 

Les essais de compression ont été réalisés sur des éprouvettes cylindriques (1$25xlOmm) 

des alliages et composites a l'étit dendritique et rhéocouié. Les éprouvettes dendritiques des 

composites ont été prélevées sur les billettes fournies ($S6x60mm) par la société INCO. Les 

éprouvettes rhéocoulées des composites ont été prélevées sur des billettes rhéocouiées 

(56x60mm) dans le réacteur à agitateur hélicoïdal. 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 à cinq températures différentes (T= 575,580,585,590,595°C) et ont été 

écrasées sous des charges allant de 1 a 1Okg. L'influence de la fraction solide et de la charge 

sur le comportement rhéologique a pu ainsi être étudiée. Notons enfin qu'au cours d'un essai, 

les éprouvettes de compression ainsi que tes plaques sont revêtues d'une couche fine de 

graphite. 

Dans cette section, nous présenterons la résolution du problème de l'écoulement des 

fluides pseudoplastiques et  newtoniens amprimés entre deux plateaux paralléles, tel que 

présenté dans la référence [631. Notons que Maela [10;fl a également résalu œ probléme, en 

indwnt en plus une démarche qui permet de prendre en compte les fluides de Herschel- 

Bulkeiey. 



a) Vue de face, b) Vue de côté 

1 : Plateau Poids 
2 : Contre-Poids 
3 : Guide (roulements à billes) 

4 et 5: Piaques chauffantes et plateaux de compression 
6 : Arrivé d'eau 
7 : Isolant 
8 : Système de levier 



Le problème de l'écoulement d'un échantillon cylindrique de hauteur h, et de rayon R,, 

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

hypothéses suivantes : 

1) La vitesse sebn I'axe de compression Z (voir fgure 2.24) ainsi que toutes ses dérivées 

sont négligeables devant La vitesse selon I'axe radiale r ainsi que toutes ses dérivées 

(conditions de lubrification hydrodynamique) 

2) L'écoulement est radid (Ve=O) et  laminaire 

3) Le fluide est incompressible 

Et les conditions aux frontières : 

. . 
1) Z = h/2: 

y , ( - I ~ ) =  -E (vitesse du pistm de compression) 
dt 

2) 2 = 0: = O, V, = O (Le probléme est symétrique) 

3) r = O: v,(o,z)=o 

4) r = R : P(R)= Po (R est b rayon de I'échntillon au temps t) 

Figure 2.24 : R- rdrbnatiqut du test de compression 



R.2.3.2 R É ~ ~ L ~ o N  

Avec les hypothèses cidessus, les équations de mouvement et de continuité pour un 

fluide pseudoplastique, de loi de comportement : 

ont la forme suivante : 

1 a avz - Équation de continuité : --(r v,)+ - = O 
c a r  a2 

ap  - Équation de mouvement : - = -m 
ar 

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

La relation 2.20 rmtre que la pression est indépendante de Z. Donc en l'intégrant deux 

fois par rapport à Z, il vient : 

En intégrant h relation 2.18 par rapport a z, on a : 

En intégrant 222 par rapport à r, on obtient : 



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

Où R(t) e t  h sont respectivement le myon et la hauteur de l'échantillon au temps t 

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

sur l'échantillon : 

En écrivant la conservation du vdurne (R2 h = R: h ) et en posant : 

I I  vient : 

Pour des essais a charge constante, IWqration de la relation 2.26 donne : 



la relation 2.27 peut être réécrite de la f w n  suivante : 

ou encore lorsque t tend vers t'infini : 

Le comportement rhéologiqw des fluides pseudoplastiqws est déterminé à partir de la 

relation 2.29. En effet celle-ci montre qu'en portant ln(1-e) en fonction de Int, il est possible de 

déterminer les paramètres n et m de la loi de puissance. Les indices n et m sont obtenus 

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

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

Où V et Po sont respectivement le volume & l'échantillon et  la pression initiale sur l'échantillon. 

La vixosité d'un fluide newtonien peut donc être déterminée en portant (11 h' -11 h: ) en 

fonction du temps. Au cours d'un essai, la v b s e  de Mailiement est déterminée à partir de la 

relation : 



qui s'écrit pour un fluide newtonien : 

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

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



3.1 COMPORTEMENï DES COMPOSITES A L'ÉTAT UQUIM 

Le comportement des composites a l'état liquide a été évalué à 615 et 635°C à l'aide des 

viscosimetres II et In. Les résultats sont reportés sur les figures 3.1 à 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 rhédogique des composites à l'étude 

est du type pseudoplastique et peut être décrit par une loi de puissance dont les paramètres 

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. II semblerait que le plateau newtonien suit atteint d'autant plus vite 

que le pourcentage de particule SIC est faible et que la température est élevée (voir figures 3.1 

et 3.2). Il semblerait également que la valeur du plateau dépende de la nature des p a m l e s  de 

renfort. En effet, celui-ci est plus faible pour le composite 5A3G que pour le composite 6S3G 

alors que le pourcentage de particules de renfort est sensibkment identique. 

On peut essayer d'expliquer œ résultat en se reportant à la relation de Mori-Ototake 

(relation 1.17). En effet, celleci mon t .  qu'a fraction s d i i  égale, la viscosité dépend de la 

viscosité qo de la matrice et des paramètres stéréologiques des partkules de renfort. Cbmpte 

tenu de la teneur plus élevée en silicium dans la matrice du amipasite 5A3G, on peut s'attendre 

a une viscosffé qo plus faible que celle du composite 6536. Néanmoins, la viscosité des matrices 

métalliques a L'étal liquide étant très faible (=O.OlPas), la contribution de cette variable est 



négligeable devant la contribution des partkules de renfoh C'est donc plut6t une différence de 

forme, de tailte et de répartition des particules qui expliquerait la différence de viscosité entre 

les composites SA36 et 6536. 

Pour un agitateur donné, mus 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 memes conditions de température 

et de vitesse de cisaillement, la nature de l'agitateur a une influence marquée sur le régime 

pseudoplastique ( figures 3.3 e t  3.4). Le plateau newtonien, quant a lui, est insensible a la 

forme de l'agitateur. Td que souligné en 1.2.3.1.1, le caractère pseudoplastque des 

suspensions est généralement attribué au bit que la structure interne de dle-ci est détruite 

xws l'action du cisaillement. Les analyses des microstructures (voir figure 3.5) des échantillons 

trempés après brassage a l'état liquide montrent qu'il y a redistribution des particules de Sic 

après brassage. En effet, ies particules de graphite ne sont plus entourées de particules de Sic, 

comme c'est le o s  dans la mkrostnicture initiale (figure 2.1). On peut donc penser que la 

diminution initiale de la viscosité est assoek à la destrucaon des agrégats de graphite et de 

Sic. La nature de I'écaulement &nt dwférente selon l'agitateur, cette destruction se fait a 

vitesses différentes. 

Afin d'évaluer l'influence des partmiles de graphii sur le comportement rhéologique 

des mpasites a î'état liquide, nous avons réalisé des mesures de v W C  sur le composite 

A356-15%-SiC En &et, te composite 10% correspond au compaite A356-15%-Sic auquel on 

aurait substitué des particules de graphite aux particules de Sic. Sur la figure 3.1, an peut voir 

que les v i s c w k  obtenues pour le composite 1ûS4G sont iégèremnt plus faibles que c e l k  du 

composite A356-15%-Sic 



À notre connaissance, il n'y a pas de référence dans les systèmes métalliques qui 

pourrait nous aider à expliquer ce résultat. Par contre, dans le cas des suspensions bimodales 

très amcentrées de polymère, Chang et Powell[l08] rapportent que la viscosité peut être 

diminuée comparativement a une suspension unimodale avec le même pourcentage volumique 

de renfort. Leurs résultats ont montré que, dans le cas où le pourcentage de grosses patücules 

est supérieur a celui des petites, la viscosité des suspensions bimodales dépend essentiellement 

de trois paramètres : la fraction volumique totale des particules cp, le rapport entre la fracibn 

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 5. Dans le cas des suspensions bimodaies de 

particules sphériques, il a été montré que pour cp et A fixés, la viscosité est minimum pour une 

valeur optimum de 6. Cette dernière correspond au maximum que peut atteindre la densité 

maximale de compactage, rpm. Les auteurs cités plus haut ont donc conclu que la viscosité des 

suspensions bimodaks est étroitement reliée a ce paramètre. Dans le cas présent, ie 

pourcentage volumique de petites particules est supérieur a celui des grosses, malgré b u t  la 

densité maximale de cornpactage de la suspension bimodale est augmentée par rapport a une 

suspension unimodale ne contenant que des petites particules. Ce dernier point pourrait 

expliquer nas résultats expérimentaux. II faudrait évaluer la densité maximale de compactage 

pour la suspension lOS4G et l'intégrer dans une des relations faisant appel a celle-ci (vair revue 

de la liérature) pour vérifier ce point. 

Une autre approche a été proposée par Filderis et Whitmo~109] pour évaluer la 

viscosité des suspensions birnadales. Nous nous sommes appuyés sur celleci pour essayer 

d'expliquer nos résultats expérimentaux. En effet d'après ces auteurs, on peut vair une 

suspension bimodale, dans laquelle le rapport entre le diamètre des plus grandes particules sur 

celui des plus petites est supérieur à 10 (ce qui est le cas de la suspension 1054G), comme une 



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-NP (10546) comme une suspension de particule de 

graphite (4%vol) dans un liquide de viscosité égale à 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 : 

OU q,,,,,, est la viscosité d'un liquide contenant 10% de particules de Sic et (9 est la fraction 

volumique des particules de graphite soit : 4%. Il vient donc pour le composite 10S4G : 

qIwG = qsam (Srni) 

L''utilisation 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 pourral à partir de la relation 3.1 déterminer la viscosité de la suspension bimadale 

en mesurant la viscosité de la suspension unimodale contenant 10% de Sic. Notre démarche 

étant de relier b viscosiié de la suspension bimodale à la viscosité de la suspension unimodale 

contenant le même pourcentage de renfort, nous avons relié la viscosité du liquide contenant 

10% de particule de Sic a celk du liquide en contenant 15%. Les effets de taille étant 

importants dans les suspensions de petites particules, nous avons utilisé la relation de Mon et 

ûtotake. II vient : 



avec : 

Où & dm (P~CI (PM% sont respectivement la surface spécifique (surface par unité de 

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

des particules & Sic. 

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

Filement on peut relier la vixosité de la suspension bimodale a la viscosité de la 

suspension unimodale contenant le même pourcentage volumique de particule. 

Nous wons déterminé la surface spécifique intervenant dans la relation 3.3, en 

considérant les particules de carbure de silicium comme des ellipsoïï de révolution, bel que 



L'observation des microstnictures des composites abonde dans ce sens. 

Dans le cas d'un ellipso*RJe d'axe majeur 2a et  faxe mineur 2b, on peut montrer que : 

Les paramètres a et b ont été évalués par analyse d'image (voir tableau3.2). le 

diamètre d a été pris égal au diamètre équivalent au d i i d e  de la sphère de volume égal a 

celui de l'ellipsoïde, soit : d=(ab2)033. Une valeur de $=0.55pm-' 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 s i k h  soit :q,,,=O.52. Avec ces considérations la relatjon 

2.37 s'écrit : 

' 1 0 5 4 ~  = 0'9qSiC15% 

Par cette approche, on arrive donc a prédire une diminution de viscosité lorsqu'on 

substitue à la suspension unimodale contenant 15% de petites particules de Sic des particules 

au moins dix fois plus grosses. Pour qSia546=0.08 Pas, il vient qGmI=0.072 Pas, ce qui est dans 

l'ordre de grandeur de ia valeur du piateau boude pour le composite 10S4G. 
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Fiqure 3.1: Évduoion da la visabsité en fonction de la vitesse de cisaillement 



Figure 3.3: Ellet de la forme de l'agitateur sur la viswsité l'état liquide (composite 
1ûS4G8 T=63S°C). 

O Viscosimètre II, A Vixosimètre Uï 

Figure 3.1: Eltet de % forme de l'agitateur sur la ukodté P l'état liquide (compdb 
SMG,  T=63SoC). 
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Tableau 3.1 : Paramètres âe la Id ck puissance et plateaux newtoniens (T=635'C) 

COMPO9TES 

TaMeau 3.2 : Paramètres rtCrédogiques des particules de carbures k silidum 

n'= n-1 

Moyenne 

Déviation 

m 

Axe 
mineur(2b) 

(pm) 

9.4 

3.68 

Viscosité 
Plateau(Pa.s) 

Aire(A) 
i ~ m 3  

119.17 

69.8 

Facteur de 
forme 

F=(4ilA/L*L) 

0.5 1 

0.15 

Diamètre 
équivalent 

(pm) 

1 1.79 

359 

pénmetR(L) 
( ~ m )  

55.26 

23.75 

Axe 
majeur(2a) 

( W )  

17.24 

5.96 



Figure 3.5: Microstnietura tvprque obtenue après brassage A l'état liquide suMe 
d'ma trempe à l'eau 

a) dispersion des partiailes de graphite dans une fine matrice dendntique (X 50) 
b) €xempk de redistribution des particules de carbure de sikium (X 200). On peut noter que les 
particules & graphites ne sont pas entourtks par les parthles de Sic mais sont plutôt des sites 

de germination pour la phase d'aluminium 



3.2 COMPûRTEMENT M S  COMPOSITES ET ALLIAGES À L ' ~ T  SEMI-SOUDE 

Les mesures de viscosité présentées dans cette seaion ont été obtenues a l'aide du viscosimétre 

1. Les valeurs des variables u t i l i i  brs des expéraences en refroidissement continu et en 

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

Les résultats expérimentaux montrent que la viscosité des gelées semi-solides des 

composites 10S4G, 6 s  et 5A3G brassées en re f ro id i i en t  continu dépend de la fraction 

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

refroidissement (E). 

La mure 3.6 montre que î'on peut délimiter différents régimes de viscosité en fonction de 

la température. Des que la tempérahm passe en dessous de la température du Iiquidus 

(environ 592T gaw les composites S A X  et 10% et 600 "C pour le composite 6S3G) et que 

l'on entre dans la zone s e m i - d i ,  la vismité augmente de manière significative par rappat à 

l'état liquide. Cette augmentation se fait d'abord à un taux assez faible jusqu'a une température 

correspondant à une fractjon solide de i'ordre de 0.10 puis à un tau plus rapide jusqu'à une 

température proche de la température de I'eutecüque et enfin de manière très brutale lorsqu'on 

s'approche de la température de î'eutectique. Comme on I'a vu dans le chapitre 1 en 1.5.1.1, Ce 

comportement est typique des ge l th  semi-solides brassées en refiuiiissernent continu. Comme 

on l'a d4jà signalé, a l'expression de niamas rn est toute indiquée pour prendre en compte les 

différents régimes de viscosité en fandion de la fraction solide. En suivant l'approche pmpctsée 

par Laxmanan et Flemnigs [63], nous avons d l i s é  l'flet de la fraction solide sur la viscosité 

par une équation d'état similaire au t r o M Î  terme de l'expression de Thomas (relation 1.18): 



Où n' est l'exposant de sensibilité à la vitesse de cisaillement, B est le coefficient de 

sensibilité à la fraction solide (B dépend de la vitesse de cisaillement) et A est une constante qui 

doit être déterminée expérimentalement de manière 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 don& expérimentales représentées en terne de fraction solide 

primaire (fgures 3.7 a 3.10). Les résultats sont colligés dans le tableau 3.3. Des valeurs de nt 

égales respectivement a -0.8 et -0.7, ce qui est caractéristique d'un comportement 

pseudoplastiqw, semblent bien décrire les résultats expérimentaux des deux composites 10% 

et 5A3G. Le coefficient 8, quant a lui, varie selon les deux composites et peut être décrit par une 

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

B = 27.1 y-"-'= pour le composite 10S4G 

B = 23.37ya3' pour le composite SA3G 

Le fait que le coefRcint B puisse être décrit par une loi de puissance n'est pas 

surprenant. En effet, comme on l'a déjà signalé, œ coefficient est représentatif de la quantité de 

liquide piégé dans ies aggMrats et diminue donc lorsque la vitesse de cisaillement augmente. 



Dans les mêmes canditians expérimentales, le comportement en refroidissement continu 

des composites 6S3G 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 8 trouvées pour le composite 10S4G sont 

également valable pour le composite 6S3G. Contrairement à i'état liquide, la présence 

supplémentaire de 4% en volume de particules de carbure de silicium dans le composite 10S4G 

ne modifie pas la viscosité. Ce résultat inchque que, dans l'état semi-solide, la viscosité des 

(lelées semi-soli* 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 l'on représente les résultats expérimentaux en terme de fraction solide totale (voir 

Figure 3,13.b), on s'aperçoit que la viscosité des composites est moins importante que celle de 

l'alliage de base pour une même fraction solMe. Comme on l'a déjà 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 empêche l'agglomération de la phase primaire. Les obsenrations 

des mkrostructures rhéacouk (voir 3.2.2.2) des composites G ~ A - N ~  indiquent que les 

particules de graphite ant un effet semblable. Ce résultat appui le fit que la phase primaire 

d'aluminium contrôk la viscosité des gelées semi-solides des composites à i'éhide. 

Nos résultats montrent que M e t  de La vitesse de cisaillement et du taux de 

refrddissernent va dans le sens des résuîtak déjà obtenus sur les gelées semi-solides des 

alliages et annposites étudiés à œ four (voir revue de la littérature), à savoir: une 

augmentation de la viscosii lorsque le taux de refroidissement augmente et la vitesse de 

cisaillement diminue. 



La vitesse de cisaillement a un @et important sur la viscosité mesurée en 

refraidissement continu cornme le montre les figures 3.7 à 3.10. On peut voir par exemple que : 

dans le cas du composite 10S4G, la viscasité maximale atteinte est de 2OPas 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 lM1 et pour un même taux de refraidissement. Rappelons 

que bon nombre d'auteurs attribue cet effet fluidifint au fait que le degré d'agglomération des 

structures rhéoeoulées et la taille des parücuk 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 

dernières est plus faible aux hautes vitesses de cisaillement. On peut donc prévoir une 

diminution supplémentaire de la viscosité liée à une diminution de la taille des particules pour 

des vitesses de cisaillement plus élevées. II est très probable néanmoins, qu'à partir d'une 

vitesse de cisaillement critique, la viscosité atteigne une valeur limite correspondant à un degré 

d'agglomération et une taille limite des particules primaires. 

L'effet de la vitesse de refroidissement est illustré sur les fgures 3.14 et 3.15. Il est 

intéressant de noter que l'augmentation de viscosité suite a une augmentation de la v i t e  de 

rehidissement est plus prononcée pour les grands vitesses de cisaillement. Nous pensons que 

résultat est dû au fait qu'aux hautes vksses de cisaillement, un taux de r e f m i d ' i n t  

important a tendance a contrebaiancer la chute de viscosité due à la convection. 



Figure 3.6 : Essai de refroidissement continu (y=13s': &=ioC/min) : viSCObjfC en 
fonction de la température 

Courbe 1 : composite 10S4G 
Courbe 2 : composite 5A3G 

O 0.1 0.2 0.3 0.4 

fracîion solide primaire 

Figure 3.7 : Essai dt refroîdissemtnt continu (y=13s'', &=l°Clmin) : V/SeOB/fd CII 
tonctiondalatrscofonrdidc 

Courbe supérieure : camposite lOS4G 
Courbe inférieure : composite 5A3G 
- : Relation 3.4 



I Fraction solide primaire 

Figure 3.8 : Essai de nfrddissement continu (y=26s-', &=l%/min) 

Composite lOS4G 
Composite SA3G 
- : Relation 3.4 

O 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25 0.3 0.35 0.4 

fracîion solide primaire 

Figure 3.9: Essai da rcfmidissemcnt continu (~52s-', €=i0C/min) 

Composite 10% 
Composite SA3G 
- : Relation 3.4 
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Figure 3.10 : Essai de nfrddisscment continu (p104s': e=l°C/min) 

Composite lOS4G 
Campasite 5A3G 
- : Relation 3.4 

Vitesse de 
Composites cisaillement A n' B 

Tableau 3 3  : Campilation der paramètres comrpondant à la relation 3.4 



Figure 3.11: Cornparah du comportement en refroidissement continu 
des cornpsita (810 et 10946 (-y=ild4e=I0C/min) 

Visadté en fonction de la tempérshire 
Courbe supérieure : composite 6S3G 
Caurûe inférieure : composite 10S4G 

O 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 

fiaction solide primaire 

Figure 3.12: Comp#aison du comport#nent en tetmidissemmt continu 
des composites 6S3G et 1- (yc13s't~=10C/min) 

üïseositécnfoncakndelaltactionrdide 
Composite 10546 
Composite 6S3G 



b) 

Figure 3.13: Comparaison de la viscositd dcs composites et de l'alliage de base 
(~26s%=i0C/ min) 

a) évolution de la viscosité en fonction de la température 
b)évol&n de la v-i en fonction de la W o n  solide totale (renforts+particules primaires) 



Figure 3.14 : Influence de la vitesse de refroidissement (y=13s'1) 

Courbe supérieure : vitesse de refro'dissement Z°C/min 
Courbe inférieure : vitesse de refroidissement 1°C/min 

Figure 3.15: Influence de la vitesse de refroidissement (y=104s'') 

Courbe supérieure : vitesse de refra'iissement 3OC/min 
Gmbe inférieure : vitesse de refroidissement l0C/min 



3.2.2 COMPORTEMENT EN CONDITION ISûTHERME 

Dans cette paitie, nous présentons des résultats obtenus sur les composites 6S3G, 

10S4G et l'alliage A356. 

3.221 W S C ~  EN CONDITION ISOTHERME ET STATIONNAIRE 

Les résultats expérimentaux (figures 3.16 à 3.31) montrent que la viscosité des gelées 

semi-solides des composites 10S4G et 6S3G et de l'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 première 

étape la vixosité diminue assez rapidement, dans la deuxième étape la viscosité diminue de 

manière plus lente pour atteindre une valeur d'équilibre dans la troisième étape. Ce 

comportement est typique d'un comportement thixotropiqw et a été largement déait dans la 

revue de la littérature. La première étape est généralement associée à la destruction des liaisons 

Faibles au sein des agglomérats. La d e u x i i  étape quant à elle, est associée à la destrucüon 

des liaisons plus fortes dans les agglomérats et entre agglomérats ainsi qu'au changement de 

morpholagie des particules primaires. Le régime stationnaire, quant à lui, est assodé à un 

équilibre dynamique entre la destruction et la formation des agglomérats. 

Le modèle cinétique donné par la relation 1.50 décrit assez bien nos résuitats 

expérimentaux. La constante anétique du modèle dépend de la fraction solide et de la vitesse 

de cisaillement. On peut voir sur la figure 3.28 que la vakur & la constante de la cin&que de 

dégradation diminue en fonction de la fraction salide et augmente en fonction de la vitesse de 



cisaillement: passant d'environ 9*1u3 pour une fradion solsde de 16% a 2*lV3 pour une 

Won solide de 30%. La variation de la constante cinétique de dégradation peut s'expliquer 

par le fait qu'aux hautes fmcüons solïâes ou aux basses vitesses de cisaillement, le degré 

d'agglomération de la structure est plus important et par conséquent la cinétique est lente. Dans 

la gamme de vitesse de cisaillement étudiée, fa constante cinétique va* linéairement en 

fonction de la vitesse de cisaillement. tes relations entre KD et la vitesse de cisaillement pour les 

différentes M o n s  solides étudiées sont reportées sur la figure 3.28. On peut voir sur cette 

dernière, que pour des fractions solides primai= supérieures a 20%, la pente de la droite 

K, =f(i) est relativement constante. Pour des fractions solides inférieures, la pente est 

beaucoup plus importante indiquant une cinétique beaucoup plus rapide. Ce ku l ta t  met en 

relief la relation entre la cinétique de dégradation et le degré d'agglomération des gelées serni- 

Aides 

La viscosité d'équilibre du modéle dépend également de la fraction soiide et de la vitesse 

de cisaillement. La variation de la viscosité d'équilibre en foncüon de b fraction solide est 

identique à celle de b viscosité instantanée obtenue en refroidissement continu. La variation de 

la viscosité d'équilibre en fonction de la vitesse de cisaillement peut être décrite par une loi de 

puissance sur bute la gamme des fractions soliides étudiée. Les para- de la loi de 

puissance, obtenus par migression wr les points expérimentaux, sont dorinés sur la figure 3.29. 

Les résultats montrent que toutes les riadians solides étudiées sont caractérisées par un 

d ~ i e n t  de sensibilité à la vitesse de cisaiüement inférieur à -1. Comme indique dans la revue 

de la i i i h i r e  en 1.5.2.1, œ résultat est contraire a un mportement pseudoplastique et 

semble être caracténdique des gelées semi-sofii évaluées a faibie vitesse de cisaillement (cas 

de h présente étude). 



t 

La Fgure 3.30 montre que dans les mêmes condibns initiales, le comportement des 

composites 6536 et 10S4G est semblable. Par contre, on peut voir sur la Figure 3.31 que b 

constante cinétique de l'alliage A356 est un peu plus lente que celle du composite mais que les 

valeurs d'équilibres sont du même ordre de grandeur (figures 3.29 et 3.31). Ce résultat a été 

également observé par d'autres auteurs [7S1106] et est attribué au fait que la présence de 

particules de renforts empêdie la reforrnation 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 (fgure 3.30). Ce 

résultat est encore une fois en accord avec les résultats trouvés dans la littérature et s'explique 

par le fait que les conditions initiales fixent l'état d'agglomération de la 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 la structure 

ce qui augmente les viscosités initiales et  le temps nécessaire pour atteindre le plateau 

d'équilibre, Ce résultat montre l'importance de fixer les mêmes conditions initiales pour tous les 

euais et valide le mode opératoire utilisé dans la présente étude. 
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Figure 3.16 : Essai en condition isotherme et stationnaire (composite 1ûS4G) 
(f,=l6%, y =13s") 

O points expérimentaux 
-relation 1.50 



tem ps(sec) 

Figure 3.17 : Essai en conditton isotherme et stationnaire (Composite IO-) 
(f*=lO%, f =26s1) 

O points expérimentaux 
- relation 1.50 



Figure 3.18 : Essai en condîtion lsotherma et stationnaira (Composite 1OS4G) 
(fs=16%, y =52s") 

O points expérimentaux -* 1.50 



flgure 3.19 : Essai en condition isotherme et stationnaire (Composite 1OS4G) 
(f,=lbO/o, y =104s-') 

O points expérimentaux 
- relation 1.50 



Tem ps(sec) 

Figure 3.20 : Esrai en condition isotherme et stationnaire (Composite 1OS4G) 
(fs=22%, =13s*') 

O points expérimentaux 
- relation 1.50 



Figure 3.21 : Essai en condition isotherme et stationnaire (Composite 10S4G) 
(f,=22%, y =26a") 

O points expérimentaux 
-relation 1.50 



Figura 3.22 : Essai en condition isotherme et stationnaire (Composite 1OS4G) 
(f,=22%, y =5x1) 

O points expérimentaux 
-relation 1.50 



Figure 3.23 : Essai en condition isotherme et stationnaire (CompositelOSQG) 
(fs=22%, p =104s-') 

O points expérimentaux 
- relation 1.50 
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figure 3.24 : Essai en condition isotherme et stationnaire (Cornpsite 10S4G) 
(fs=30%, y =130') 

O points expérimentaux 
- relation 1.50 
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Figure 3.26 : Essai en condition isotherme et stationnaire (Composite 1OS4G) 
(f*=30%, f =sa-') 

O points expérimentaux 
-relation 1.50 



Figure 3.27 : Essai en condition isotherme et stationnaire (Composite 1OS46) 
(f*=30%, y =104s-l) 

O points expérimentaux 
-relation 1.50 
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Figure 3.28 : Évolution des constantes de dissociation en fonction de la v i tese  de 
cisaillement 

O, A,O Composites 10S4G 

1 10 100 1000 

Vitesse do cisaillehent(s'') 

Figure 3.29 : holution des vi#odtCI d'équilibre en l h c ü a  de la vitesse de 
dsailkment 

O, A,O Composites 10% 
rn Allîage A356 d'après m] 



Figura 3.30 : Efibt d'un temps de rcpor sur la visaidté en condition stationnaire 

( f s = r n ,  y =~04s-~) 
Courbe 1: Composite 10S4G, t=3(hninutes 
Courbe 2: Composite 6536, &=3ûminutes 
Courbe 3: Cornpite 10S4G, ?=lOminutes 



Figure 3.31 : Effet âe la prCocnca da partkuk de renfort sur la cinétique de 
dcgradatfm 

p =104s-l 
Courbe supérieure: A356 (fs=30%) 
Courbe inférieure: 10% (fs=30%) 



3.2.2.2 M I C R O S ï R ~ R E  DES COMFOSIES UHÉOCOULÉS EN CONDITION 

ISOTHERME ET STATIONNAIRE 

Certains échantillons, bras& en condition isotherme, ont été trempés après que leur 

viscosité ait atteint le plateau d'équilibre, et ont été examinés. La fgure 3.32 montre une 

microstructure typique obtenue après brassage à une fraction solide de 30% pour une vitesse 

de cisaillement de 104s*'. On peut voir clairement sur cette micmgraphii, la globularisation de la 

phase primaire d'aluminium. Le diamètre moyen des particules sphériques a été déterminé a 

partir de micrographies obtenues au microscope optique (telle que sur la figure 3.33) et au 

microxope électronique à balayage à faible gmsskement (figure 3.34). Pour les essais réalisés 

sous une vitesse de cisaillement de 104s*', un diamétre moyen de 110pm a été trouvé. Notons 

que les miaostiuctures rhéocoulées ont été obtenues à partir de billettes denclritiques 
. . 

caractérisées par une distance interdendritique moyenne de 45pm au centre (voir figure 3.32) et 

30pm sur les bords des billettes. 

On peut voir sur les miaostructures rtiéocoulées que les particules de graphite sont 

repoussées par le front de soMikatiin et se retrouvent dans le liquide existant au moment de 

la trempe. Par contre, bien que la majorité des particules de SIC se retrouve également dans le 

liquide, une parüe de celles-ci sont "engouffrées" dans la phase primaire. Les interactions entre 

une particule insolubie et  un front de soiMification sont toujours mal comprises à œ pur. Nous 

avons néanmoins identifié, à partir de i'obseivation des mhosùuctures rhéocoulées, diiérents 

mécanismes pouvant expliquer la présenae des particules de carbure de siliaum à l'intérieur de 

la phase primaire. 



Le premier mécanisme correspond a une agglomération de la phase primaire, 

accompagnée d'un emprisonnement & liquide contenant des particules de carbure de silicium. 

Une bonne parth des particules de Sic se retrouve piégées dans la phase primaire suite à œ 

phénomène, Cependant, des profils de concentration réalisés le h g  de l'interface des partkules 

de Sic (figure 3.35) ont montré que certaines particules de S i  ne sont pas entourées de liquide. 

On ne peut donc expliquer leur présence à l'intérieur de la phase primaire par le mécanisme 

précédent. L'explication la plus probable de la présence de ces partiailes à l'intérieur de la phase 

primaire est un engouffrement suite à une acüon mécanique résultant du brassage. On peut 

également penser qw certaines parücules de Sic sont piégées dans la phase primaire à cause 

d'un grossissement accéléré de cette dernière dû au cisaillement isotherme. En effet, 

localement, à cause du brassage, la vitesse du front de solidif~abn peut être suffisante pour 

piéger les partKules de Sic. II semblerait également que certaines particules de Sic soient 

piégées car elles se retrouvent dans des zones OU se produit une ségrégation de magnésium. En 

effet, comme le montre les cartographies X (Figure 3.36 a et b), dans certaines régions de fa 

microstructure des composites rhéocoulés, une ségrégation de magnésium se produit en avant 

du front de solidification. Lonqu'une particule de Sic se retrouve dans ces zones (figure 3.36.b), 

celleci est piégée plus faciiement par le front de solidifkation car le magnésium joue le rôle 

d'agent mouillant. 

II est évident que ces observations sont iain d'êîre suffisantes pour expliquer le 

comportemit des particules de Sic face au front de s o l i d i f i n  de la phase primaire 

d'aluminium. Une étude plus approfondie des microstructures rhéoc6ulées et en paiticuiïkr de 

I'interfim entre les partkules de S i i  st de la phase aluminium est nécessaire. Des techniques 

telle que la spedm&e Auger pourraient êtres utiies à œt égard. 



Figure 3.32 : Structure Dcndritique initiale 

(Centre des billettes telles que reçues) 

Figure 3.33 : Structure rîtkoulée 

(f,=30% Composite lOS4G) 



figure 3.34 : Microstructure rhéacoulh :Vus d'ensemôie au MEB 

(composite 653G, f,=30%) 



Figure 3.35 : Profil de concentration le long d'um particule de S C  à l'intérieur de la 
phase @maire 

(la zone ou le profil a été réalisé est kkn t i f i  sur la Figure 3.34 par la lettre X) 



a) bmpie  de ségrégation du magnésium en avant du front de solidifieaaOn 
b) Engwffmmt d'une partic& SIC se trouvant dans une zone de ségrégatii 



3.2.2.2 COMPORTEMENT RHEOLOGIQUE EN C O N D ~ O N  ISOTHERME n 

TRANSITOIRE 

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

La Figure 3.37 montre qu'après avoir aWnt 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 à la nouvelle vitesse de 

cisaillement. La vixosité instantanée enregistrée juste après le saut est caractéristique de la 

structure d'équilibre établie sous b de cisaillement iniüale, 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, œ qui n'est pas le cas des essais en condition isotherme et 

stationnaire. Ce type d'essais est donc un complément nécessaire aux essais en conditions 

isothermes et stationnaires. 

La figure 3.38 résume l'ensemble des essais de "step change" que nous avons réalisé 

dans la présente étude. L'éwlutlon de la vixosité instantanée en fonction de la vitesse de 

cisaillement pour les composites 6S3G, 10S4G et i'alliage A356 peut être décrite par une loi de 

puissance dont l'indice n' est égal a environ 4.7. Le cmpMtement rhéologique en condition 

isotherme et transitoire est donc caradéristique d'un comportement pseudoplatique. Ce résultat 

soutient le fait que le comportement héokgiqw anormal enregistré en condition isotherme et 

stationnaire est relié à des efWs de structure. 

L'ensemble des essais a été réalisé pour une vitesse de cisaillement iniüale de 104s-' e t  

pour une fraction solide primaire de 30%. Bien que œ point n'ait pas été vérifië, on peut penser 



qu'à plus hautes vitesses de cisaillement ou à plus faible fraction solide, l'effet pseudoplastique 

devrait être 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 oondiin 

isostructurale devrait tendre vers un comportement newtonien. Notons qu'un tel comportement 

a été enregistré par McLelland et al [62]. 



Figure 3.37 : Courbe typique de %tep change" Alliage A356 (fs=30%) 

Figure 3.38 : WKiOdtCI ins&ntanées versus vitesse de cisaillement 

O : A356, O : 10S4G,O 6S3G (fS=30%),6 : A356 (fs=400/0) 



3.2.2.2.2 COMPORTEMENT LORS DWWE VARIAlïON CONTINUE DE VIffSSE M 

Cf  SAILLEMENT 

3.22.2.2.1 COMPORTEMENT EXP~R~MENTM 

Lorsqu'on cisaille un fluide thixotrope, on a vu qu'on peut générer des boucles 

driystérésis en faisant varier de manière continue et  en boucle la vitesse ûe cisaillement. La 

forme des bauctes driysté&is dépend du temps de montée t,, pour atteindre la vitesse de 

cisaillement maximum, de la vitesse de cisaillement maximum ym., du temps de maintien t, a, 

du temps de descente td pour revenir à zéro, du temps de repos t, avant asaillement et enfin de 

la vitesse initiale de cisaillement avant Iiessaif0 (voir chapitre U en 11.1.4). 

Dans la présente étude, mus avons fixéy,, a 1 ~ s "  et nous avons considéré des 

boucles symétriques (t= b). Ce denier point st im* par l'appareillage a notre disposition. 

Nous avons étudié : l'effet de b vitesse de cisaillement initiale avant genération des boudes, 

liefiet du temps de montée et d'un temps de maintien a y,, l'effet d'un temps de reps et 

enfin l'effet du nombre de cycles sur b forme des boudes d'hystérbis. Ou fait que les temps de 

montée peuvent être faibles, l'échantillonnage des points expérimentaux s'est fait a une 

fréquence de 10 points par semndes pour s'assurer de la rephtaavi té  des cour& 

enregistrées. 

L'efkt de la vitesse initiale de cisaillement est reporté sur la figure 3.39. Ce dernier a été 

étuâié en hant  le temps de repos à zéro et le temps de monté a 18 wndes.  On voit 

dairement sur cette courbe que fa vitesse initiale de cisaillement a un efkt important sur l'aire 



de la boude diîystérésis ainsi que sur Ta valeur de la contrainte maximale obtenue lors d'un 

cycle. Ces dernières sont d'autant plus importantes que la vitesse initiale de cisaillement est 

faibk, Q résultat va dans le même sens que les résuitab obtenus en condition isotherme et en 

refmidissernent continu et est lié au fait qu'a haute vitesse de cisaillement le degré 

d'agglomération initial de la structure est fiibte œ qui limite l'effet thixotropque. Nous n'avons 

observé d'effet ttiixotropique significatif que dans le cas de l'essai avec la plus faible vitesse 

initiale de cisaillement : y, = 1 3s-' . Pwr ce h i e r ,  que ce soit pour le composite 6S3G et 

l'alliage A356, on enregistre une diminution de contrainte au cours de la partie montante du 

cycle de vitesse de cisaillement ainsi qu'une aire impartante de la boucle d'hystérésis. Par 

contre, pour les vitesses initiales de cisaillement plus élevées, très peu d'effet thhotropique a 

été enregistre. 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 cyde. 

CPmme on peut le voir, la contrainte en fin de cycle est d'autant plus élevée que la vitesse 

initiale de cisaillement est faible. Notons cependant que celle-ci tend à se stabiliser a haute 

vitesse de cisaillement. Ce résultat a également été observé par Loué [751. Ce mportement a 

étk attribué à une reconstitution des structures rh~ouîées  au cours du cycle de cisaillement. 

L'effet du temps de montée sur la forme des boucles d'hystérésis est présenté sur la 

Figure 3.40. Ce dernier a été étudie sur le cornpite 6S3G, en fwnt  le temps de repos a zéro 

e t  la vitesse de cisaillement a f, = 13s-' , On peut voir que cet effet est identique a celui de la 

vitesse initiale de cisaillement, à savoir : une fermeture cies baudes et une diminution de la 

contrainte maximale atteinte lors du cyde pour les temps langs. La seule différence. est que 

dans le os OU b vitesse c& montée est importante, la struchjre se c&mit au cours du cycle et 

non avant le cyde. Ainsi, cette derniire a le temps de s'adapter à la vitesse de asaillement et 

présente donc un comportement réversible. On notera que pour des temps de montée 



importants, la contrainte de cisaillement ne dépend pas de la vitesse de cisaillement. II 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 6S3G et de l'alliage A356. On peut voir sur cette 

dernière qu'après un temps de repos, la réponse immédiate a la mise sous cisaillement est une 

augmentation de contrainte (portimn OA des boucles) puis une réponse thixotropique (portion 

AB des boucles) à partir d'une vitesse de cisaillement aiüque. 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 dedrudion de la structure sous le cisaillement est moins importante. Notons 

également que le pic ûe contrainte enregistré aprh un temps de repos est d'autant plus 

important que la fraction solide est importante (figure 3.42). Ce dernier point s'explique par le 

fait que pour un même temps de repos, l'agglomération st favorisée par la présence d'une plus 

grande quantité de solide. 

Les figures 3.43 et 3.44 montrent qu'un temps de maintien à ymx influence fortement fa 

forme des bouck d'hystérésis. Comme on peut le constater, celui-ci génère une diminution de 

contrainte similaire a celle que l'on a enregistrée brs des essais en condition stationnaire. Ainsi 

lorsqu'on fait subir des cydes de cisaillements supplémentaires a la gelée, on observe une 

diminution de la largeur des boucles à cause de la destrucüon de la structure dans les cycles 

pkédents. La diminuhlan de contrainte est de plus en plus faiùie à chaque cycle et on finit par 

atteindre un régime régulier. Lorsque œ dernier est atteint, les boudes sont camplétement 

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 &cessaire p u r  atteindre le régime 

régulier est d'autant plus long que le temps de maintien est faible. Afin d'évaluer l'état de b 



structure avant chaque cycle, nous avons imposé un temps de repas avant cisaillement. On peut 

voir sur les fuures 3.43 et 3.44 que la contrainte atteinte à la fin de la montée de chaque cyde 

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 à chaque cyde la différence 

entre la contrainte maximum et la contrainte minimum diminue (même pour les essais ou t,,,=t, 

voir fgure 3.44), œ 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 même 

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

En résumé, il ressort de nos résultats que : lonqu'on fait subir un cycle de cisaillement 

aux gelées semi-solides de l'alliage A356 et du composite 6S3G, on enregistre un comportement 

réversible lorsque la structure de celles-ci est dégradée avant la mise sous cisaillement. La 

dégradation de la structure peut être le résultat d'un cisaillement initial élevé, d'un asaillement 

stationnaire (temps de maintien) ou d'un grand nombre de cycles. D'un autre côté, lorsque la 

structure est dans un état aggloméré, on enregistre un comportement thixotropique d'autant 

plus élevé que le degré d'agglomération est important. Ce dernier est favorisé pour un temps de 

reps élevé ou une faible vitesse initiale de cisaillement. II semblerait que, dans les mêmes 

conditions initiales, le degré de thixotropie soit similaire pour le composite 6S3G et l'alliage 

A356. Notons que, comme on l'a déjà indiqué, les structures agglomérées présentent un 

comportement réversible lorsque les temps de montée sont longs. 



Dans le cas des essais en conditions stationnaires, nos résuitab ont montré que le 

régime transitoire associé à la dégradation de la structure interne des gelées semi-solides peut 

être décrit par la relation (voir 3.2.2.1 et 1.4.2.2.2.3): 

Nous avons donc décidé de reprendre cette équation d'état et de l'intégrer dans le cas 

où la vitesse de cisaillement dépend du temps (cas des essais d'hystérésis). Rappelons que dans 

la relation 3.5, & et KD sont respectivement le paramètre structural d'équilibre et la constante 

cinétique de dissociation. Comme on l'a vu (relation 1.49 et figure 3.28) ces deux variables 

dépendent de la vitesse de cisaillement. Ainsi, dans le cas où la vitesse de asaillement dépend 

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

ou y([)  correspond au profil de la vitesse de cisaillement 

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

cisaillement similaire à celui des essais d'hystérésis présentés cidessus : 

Où t est le temps de montée pour atteindre la vitesse de Usaiîlement maximale y, 

Nous avons résolu l'équation diirentielle donnée par la relation 3.6 en multipliant les 

deux membres de cette dernière par une fonction intégrative F : 



En posant : 

II vient : 

Llntégration des relations 3.9 et 3.10 donne : 

n=jFKDhedt+A 

OÙ A est une constante d'intégraüon 

En combinant ies relations 3.11 et 3.12, il vient 

Où L-, est la valeur du paramétre structural au temps t égale à 0. 

Notons que la relation 3.13 pemiet de suivre I'bohition du paramètre sbuctural en fonction du 

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

toujours de solution analytique. 



Dans le cas d'un profil de v i t e  de cisaillement du même type que celui donné par la 

relation 3.7, Cheng et Evans [Il01 ont intégré la relation 1.48 en se basant sur les h y p o t h k  

du modèle thixotropique de Moore [Ill] : 

K D  = a + b j  

KDAt =a 

Où a et b sont deux constantes 

La première hypothèse va dans le sens de nos résultats expérimentaux (voir fqure 

3.28). Afin de vérifier la validité de la seconde hypothèse, nous avons évalué a parür des essais 

en condition isotherme la variation du produit Koh, en fonction de la vitesse de cisaillement. 

Comme on l'a déjà mentionné, la grandeur du paramètre structurai d'équilibre ne peut pas être 

évaluée expérimentalement. Néanmoins, la relation 1.50 montre que œllea peut être obtenue 

indirectement par le rapport :&=qdq,. La figure 3.45 montre que pour une fraction solide de 

30%, l'hypothèse de Koh, indépendant de la vitesse de cisaillement est relativement bien fond& 

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 a nt 

déterminée expérimentalement. 

Notons que l'hypothèse KDA, =a revient à supposer que la variable interne d'équilibre 

est inversement proportionnelle à la constante de dissociation et donc est prapoitionnelle au 

temps kcessaire pour dégrader la structure. Cette hypothèse revient donc à considérer une 

anétique du premier ordre ce qui semble être justifié dans le cas des gelées semi-solii. 

Nous avons résolu la relation 3.13 en considérant une valeur du produit Koh, égale a 

une constante K diirente de la constante a. Cet5 nous permet d'avoir une constante 



indépendante et ajustable. Pour décrire la variable interne de structure lors de la montée et de 

b descente, nous avons résolu la relation 3.13 à l'aide des parties appropriées de la relation 3.7. 

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

Avec : 

U 

exp(-uz)~exp(tl t')dt = Intégralede Dawson 

-- exp(- t' )lt = Fonction erreur ..y-;[ 



et besct sont les grandeurs des paramètres 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 être fixée de maniére a ce que A,,,,,,,&)= 7beumte(t,,). 

À chaque cycle, la procédure de cakul est b même mais les constantes d'intégration 

changent de façon a ce que les relations suivantes soient satisfaites : 

4, mNinik(t,)= hn deuwitdL) 

k, m"~(o l=  L, a,&) 

Où n est le nombre de cyctes 

Tout comme dans les essais en condition isotherme, on n'a pas accès 

expérimentalement au paramètre structural. II faut donc relier celui-ci à une grandeur 

mesurable, par exemple la contrainte de cisaillement. Par analogie avec le modèle de Lapasin 

[69], nous avons choisi une relation du type : 

r = y(?>+ f & ~ >  

Où f l  et f2 sont deux fonctions de la vitesse de cisaillement. 

Nos résultats ayant montré que les structures dégradées présentent un comportement 

du type pseudopbstique et réversible, nous avons choisi fi et f2 de façon à ce que : 

t=fn(~+131) (3.16) 

Où A et B sont des constantes qui dépendent de fa fraction solide et du degré 

d'agglomération de la structure et n est le coefficient de sensibilii à la vitesse de cisaillement 

de la contrainte. Ce dernier peut être relié au coefficient de sensibilité à la vitesse de la viscosité 

par la relation: n=n'+l. 



Le modèle présenté ci-dessus prend en compte toutes les variables qui influencent la 

forme des boucles d'hystérésis, c'est à dire : le temps de montée, la vitesse de cisaillement 

maximale, l'état de référence (au travers de la vakur initiale de la variable interne de structure) 

et le nombre de cycles. II reste néanmoins à déterminer dans quelle mesure il est possible de 

reproduire le comportement expérimental. 

Nous avons réalisé des simulations afin d'évaluer la validité du modèle. L'ensemble de 

ces dernières a été réalisé pour une fiaction solide de 30°h, Comme le montre les relations 3,14 

et 3.16, pour conduire les simulations, un certain nombre de variables doit être fixé dans le 

modèle. Deux types de variables sont à considérer : les variables fixées par les conditions 

expérimentales, à savoir : t ,, et?- e t  les constantes intervenant dans le modèle: ho, Ko, K&, 

m, A et B. Comme Iront montré nos résultats expérimentaux, la forme des boucles d'hystérésis 

dépend en grande partie de l'état initial des gelées semi-solides. Le problème est donc d'évaluer 

dans quelle mesure on peut reproduire les boucles expérimentales en ne jouant que sur la 

variable de structure A,-,. 

Nous avons donc fixé les constantes du madéle. La grandeur du produit KDA+ a été prise 

égale à la valeur moyenne expérimentale, à savdr : 0.001 (voir Figure 3.45). Les constantes a 

et b inteivenant dans KD ont été prises d'après les résultats des essais en condition stationnaire 

(Fgure 3.28). Le coeff~ient n a été fixé a 0.2, œ qui correspond au coefficient de sensibilité à h 

vitesse de cisaillement trouvé dans les essais en refroidissement continu et en condiin 

isostnicturale (n'=-0.8). Les valeurs de A et  B ont &e fixées de manière à accorder les résultats 

expérimentaux. Des valeurs de A et B 4gak -ment à 110 et 30 représentent assez bien 

les valeurs des contraintes de cisaillement enregisûées pour une fraction solide de 30%. 



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 b. 

La valeur & cette dernière a été f ~ é e  en fonction du niveau d'agglomémtion présume des 

structures rhéucoulées, Nous avons fixé, de façon arbitraire, 7ca a 1 dans le cas des essais 

caractérisés par les conditions initiales y, = 13s-' et c=10 minutes. On justifie cette démarche 

par le fait que l'observation des microstructures rhhu lées  a montré que dans la gamme des 

conditions étudiées, ces dernières correspondent au niveau d'agglomération de la phase 

primaire le plus éleve. 

Deux types de simulations ont été réalisés. Les premières, sur des essais pour lesquels 

les gelées semi-solides sont caractérisées par un état de structures identique donc par la même 

valeur de )b. Ces simulations correspondent à des wais réalisés avec une vitesse initiale de 

cisaillement et un temps de repas avant cisaillement identiques, Le deuxième type de simulation 

a été réalisé sur des essais pour lesquels l'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 ?=O, on 

peut rendre compte de la diminution de la contrainte et de la largeur des boucles que L'on 

enregistre en augmentant la vitesse de asaillement de 13 à 104s" en diminuant la valeur de b 

de 0.6 à 0.1. La figure 3.47 montre, quant a elle, que pour les essais caractérisés par b=l (voir 

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

Le problème majeur de cette approche est i'évaluation du paramètre b. Dans le cas 

présent, celui-ci a été fixé de manière arûi i i re (en respectant néanmoins les tendances 



expérimentales) de façon à décrire au mieux k résultats expérimentaux. II est évident que pour 

vérifier de manière plus précise la validité du modèle, une approche expérimentale doit être 

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 être réalisée à cet effet. 

tes simulations réalisées dans les conditions expérimentales de la présente étude sont 

assez éloignk 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 100M1. 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 à 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 fgure 3.49, quant a elle, montre qu'avec nos valeurs de Ko, 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 

évaIuéS, les effets de structures deviennent importants même dans les conditions extrêmes que 

nous avons f i é  (figure 3.49). Ceci montre qu'une démarche raisonnée est importante quand on 

choisit k modèles rtiéalogiqws supposés rendre compte de la mise en forme a l'état serni- 

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 i'utilisation d'une loi de puissance simple pour rendre compte du comportement 

rhéologique de ces g e k  semi-solides devrait être suffisante. Par contre pour les matériaux à 

cinétique rapide, les modèles rhéolagiques doivent intégrer les effets thixotropiques. 



Vitesm de cisaillement(s1) 

Figure 3.39 : Effet âe la vitesse initïak âe cisaillement sur la forme des boudes 
d ' h m  (f,=30%) 

a) Profil expérimental de vitesse & usaillement lors du qde 
b) Bwcle d'hystérésis correspondante: O : y, = 13s-' , A : y, = 52SA' , O : y, = LWS-' (6S3G) 

O : y, = 13s-' (A356) 
( tu  =18s,t, =r ,  = O )  



f Mun 3.40 : E f k t  du temps de mont& sur les baudcs d'hyst6Ws (fs=30%) 

O : b=18s,O : b=1 minute,+ : b=2 min- (6S3G) 

( y. = 13~- ' ,  tl. = tnt =O ) 



A a.... 0.. . 8 

Vitesse de cisaillement(s") 

Figure 3.41: E f h t  d'un temps de repos sur les boucko d'hystérésis (f,=Ul%) 

A : ?=IO minutes (6S3G) O : ?= O (6SX) O : ?=IO minutes(A356) 
(y, = 1 3 ~ " , t ,  =18s,t, = O )  

0 : ?=IO minutes (6S3G) ( y o  = 13s-',t,  =6s,t, = O  ) 
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Vitesse de cisaillement 

Figure 3.42 : Effet d'un temps de repas sur tes boudes d'hystérésis 

* ( f a % )  6536 

O (fs=35%) 6536 

( y ,  = 13~-',&, = 18s,t, = 0,t, = IOmintues ) 



Figure 3.43 : Eflet combiné A un temps de maintien et  un temps de repos 
(fs==,-) 

a) contrainte en famo6n du temps b) boude d'hyst&sis correspondante 
+ Cycle nOl 
O Cilden02 
n Cyckn03 
a w n a 4  - Cyde nos 



Figure 3.44 : E f h t  combiné à un temps da maintien et un temps de repos 
(fs=30%,6S3G) 

a) conbainteen fonction du temps 
b) boucie d'hystérésis correspondante 
- Cyde nO1 (non ampiet) 
O Cyâe n02 
R Cyckn03 -.- Qck n04 
A Cyde n06 



Figure 3.45 : Évolution du produit KDA, en fonction k la vitesse ck draillement 
(fs=30%,10S46) 



Vitesse & cisaillement(sl) 

Figure 3.46 : Madélisaüon des boudes d%-s (efkt & la vitesse initiale de 
dsailkment, fS=3ô?%) 

O : Points expérimentaux correspondants a la courbe 3.39 : 
courbe supérieure : y,, =US-'. , Courbe inférieure : y,, = 1 0 4 ~ - '  

- Relation 3.16 :a=0.00003, b=0.0006, t=l8, K=O.OO1,Tm =104s-', A=110, B=30 
Cowbe supérieure : &,=0.6, Courbe inférieure : A,,=O.l 



20 40 60 80 100 

Vitesse de cisaillement(sl) 

flgure 3.47 : Modélisation des boudes d'hy&é&is (efïet du temps de montée, 
fp300m) 

O Points expérimentaux correspondants à ia courbe 3.41 : 
Courbe supérieure : b=6S, Courbe inférieure : 4J=18S 

- : Relation 3.16 : a=0.00003, b=0.0006, b=1, K=0.001, y,, =1045', A=110, B=M 
Courbe supérieure : b=6SI Courbe niférieure : t,,=18S 



flgum 3.- : Modéiisatian des boudes d'hystddds (effet de la vitesse de 
dsiiilltmcnt maximum, fr=3û%) 

- : Relation 3.16 : a=0.00003, b=0.0006, b=l, K=O.Wl, t,,=18s, A=110, B=30 
Cou* 1 : +, =800s-L 

Courbe 2: 9 ,  =5W s-l 
Courbe3: 9- =250 s-l 
Cou* 4: y, =Io4 s-1 



Figure 3.49 : Rédiction de I'4voluüon da la structure des @Ces semi-sdides lors 
d'un cyde de montée ài hauk vitesse k dsailkment f~=30%) 

Courbe supérieure : a=0.00003, b=0.0006, h=1, K=0.001, h=O. 1s 
Courbe inférieure : a=0.0003, b=0.006, b=1, K=0.001. h=O.ls 



3.3.1 RIÉSULTATS BRUTS 

Le comportement rhéologique de l'alliage A356 et du composite 6S3G a l'état 

dendritique et rhéocoulé a été évalué par compression entre plateaux paralléles. La matrice du 

composite 6S3G à l'état dendritique a été refondue partiellement à des températures de 

575,580,585,590 et 595°C conduisant à 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 composite 6S3G 

à l'état rhéocoulé ont servi de référence et ont été évalués respectivement a des températures 

de 585 et 57S°C, correspondant dans les deux cas à une hacaon solide de 0.42. Notons que la 

fraction initiale de phase primaire globulaire dans le composite 6S3G et l'alliage A356 sont 

respectivement de 30 et 50°h. 

La figure 3.50 montre le profil typique de température lors de la refusion partielle du 

composite 6S3G dans l'intervalle semi-solide. On peut observer que le temps nécessaire a la 

fision des eutectiques binaires et ternaires est d'environ 6 minutes. Après la fusion des 

eutecüques, la température rejoint très rapidement le plateau auquel on désire réaliser les teds 

de compression. Après avoir atteint la température désirée, nous avons fait subir un temps de 

maintien de 1 minute aux éprouvettes avant de procéder à 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 e t  30 minutes. 



La figure 3.51 montre l'évolution de la microstructure du composite 6S3G dendritique et 

globulaire après refusion partielle à la température de 575°C. On peut o b s e m  que les 

échantillons dendritiques maintenus une minute à la température sont toujours caractérisés par 

une microstructure dendritique. Des analyses dmages ont montré que l'espace inter-dendritique 

moyen de cette dernière est de 70pm comparativement à 45pm pour la microstructure initiale. 

Le temps de maintien à la température d'essai étant faible, on peut supposer que la majeure 

partie du grossissement s'est fait au cours de la fusion de i'eutectiqw. Par contre après un 

temps de maintien de 10 minutes, on observe une globularisation acxompagnée d'un 

grossissement suite à la diffusion à haute température. Dans cet état, la microstructure 

s'apparente à celle des éprouvettes rhéocoulées. II est à 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 

obsewer que la phase primaire des échantillons rhéocoulés maintenus une minute a également 

subi un Iéger grossissement. II est intéressant de noter que de& la phase dendritique fine qui a 

subi le grossissement le plus significatif. A toute fin pratique, celle-ci a perdu son caractère 

dendritique et s'est transformée en une phase globulaire très fine. Toutes les obsewations faites 

sur les échantilbns théocoulés partiellement refondus ont révélé que la refusion de la phase 

primaire se fait sur la phase qui éiait liquide au moment de I'elaboiritron de ces derniers. 

Les figures 3.52 a 3.59 montrent les courbes de déformation en foncüon du temps 

réalisées sur toutes les microstructures étudiées. On peut voir sur ces dernières que pour 

chaque fraction solide, une augmentation de la pression initiale pmvoque une augmentation de 

la déformation. Contrairement aux résultats de Laxmanan et Remings 1641, on peut voir que 

l'allure des courbes de déformation der éprouvettes dendriüqws est similaire a celle des 

éprouvettes rhéocoulées. Nous n'avons pas observe d'augmentation rapide de déformation I i i  



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 œ sens. Cette difference est certainement due au fait que le caractère 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 échantilbns 

dendritiques. Il est à noter que les éprouvettes ayant subi un temps de maintien supérieur a 10 

minutes ont un comportement en compression proche de celui des éprouvettes rhkoulées. 

Comme on l'a déjà indiqué cidessus, ce résultat est lié au fait que la microstructure de ces 

éprouvettes s'apparente à une microstructure rhéocoulée. Notons que même après 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 dernières 

sont constituées d'une quantité non négligeable d'une phase globulaire très fine. Cette dernière 

résulte du grossissement de la partie de la phase dendritique secondaire non refondue à la 

température de l'essai. Notons également que dans les mêmes conditions de compression 

l'alliage A356 rhéocoulé s'écoule plus rapidement que le composite rhéocwlé. II est très 

probable que ce résultat sait lié a la différence de taille et de forme des particules primaires de 

ces deux microstructures. En effet, rappelons que la microstructure du A356 r h h u l é  a été 

obtenue par brassage électromagnétique. Celleci est caractérisée par une taille moyenne de 

gbbule de I'ordre de 50pm comparativement à 110pm pour le G~A-NP. Après refusion, b taille 

de la phase primaire du A356 est de l'ordre de 70pm et est paaitement globulaire, alors que 

des rosettes sont toujours présentes dans la microstnicture du composite rhéocoulé par 

brasage mécanique dans les condiins de la présente étude. 



Figure 3. Sû : Profil de température au cours de la refusion partleile du composite 
6S36 

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



Figure 3.51 : les différentes miaodruchinr du compodte 6S3G étudiées en 
mpnrsion 

: M i r e  dendritique après refusion partielle à 575°C et temps de 
maintien de 1 minute. 
: Microstructure denciritique après refusion partielle à 575°C et temps de 

maintien de 10 minutes. 
: MKrostructure rhéonilée après refusion partielle à 575°C et temps & 

maintien de 1 minute. 



Figure 3.52 : Comparaison des courbes da compression pour les différentes 
mkrostruchinr étudiées. 

(Pression initiale : Po=60kPa, T=575"C, (p(totale)=0.42, Composite 6S3G) 

Courbe 1 : Éprouvette dendritique maintenue 1 minute à 575°C avant l'essai 

Courbe 2 : Éprouvette dendritique maintenue 10 minutes à 575°C avant l'essai 

Courbe 3 : Éprouvette ciendritique maintenue 30 minutes à 95°C avant i'essai 

Courbe 4 : Éprouvette rhéocoulée maintenue 1 minute à 575°C avant i'essai 



r , , , , , , , , , , , , , , , ,  1 

Courbe 1 : P0=20 kPa 

h r b e  2 : P0=42 kPa 

Courbe 3 : Po=60 kPa 

Courbe 4 : Po=120 kPa 

Courbe 5 : P0=200 kPa 



Figure 3.54: Courbes da compression des &pmuvettes dendritiques 
(T=siui.C, q=0.37 ( M e ) ,  Compadte 6S3G). 

Courbe 1 : Po=20 kPa 
Courbe 2 : Po=60 kPa 
Courbe 3 : Po=120 kPa 
Courbe 4 : Po=200 kPa 



Figure 3.55 : Courbas ôe c o m ~ o n  des Cpnnivettes dmdriüques 
(l=585%, q=0,32 (totale), Composite 6536). 

Courbe 1 : Po=20 kPa 

Courbe 2 : P0=42 kPa 

Courbe 3 : P0=120 kPa 

Courbe 4 : P0=2W kPa 
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Figure 3.56 : Courbes de compression des éproMetttJ dendritiqws 
(T=59WC, 9=0.26 (totale), Composite 6S3G). 

Courbe 1 : P0=20 kPa 

Courbe 2 : P0=30 kPa 

Courbe 3 : Po=42 kPa 

Courbe 4 : Po=60 kPa 

Courbe 5 : P0=120 kpa 



Figure 3.57 : Courbes de compression des 4pmuvetks dendritiques 

(i=59S0C, q(totale)=O.l7, Po=20kPa, Composite 6S3G) 



Figure 3.58: Caurbcs de wmprwslon des éprouvettes rhkoulées 
(T=57S°C, q(totale)=0.42, Composite 6S3G). 

Courbe 1 : Po=42 kPa 

Courbe 2 : P0=60 kPa 

Courbe 3 : Po=2ûû kPa 



Figure 3.59 : Comparaison des courbes de compression des éprouvettes rhéocoulées 
de l'alliage A356 et du composite 6S3G 

Courbe 1 : Composite 6S3G1 Po=20 kPa, T=57S°C, cp(totale)=0.42. 

Courbe 2 : Alliage A356, Po=20 kPa, T=58S°C, cp(totale)=0.42. 



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

les modèles newtoniens et à loi de puissance présentés dans le chapitre II en 2.2.2.3.1. 

La figure 3.60 est un exemple de dépouillement der résultats bruts à l'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 modèle newtonien rend compte du comportement rhéologique 

des gelées semi-solides à l'étude. Pour toutes les charges imposées, la vitesse de cisaillement 

moyenne a été évaluée à partir de la relation 2.33. Les essais étant réalisés à charge constante, 

la pression appliquée sur l'échantillon diminue (P=Po(l-e)) au coun d'un essai et par 

conséquent la vitesse de cisaillement moyenne diminue également. La mure 3.61 montre un 

exemple de profil de vitesse de cisaillement au cours d'un essai. Pour tenir compte de cet effet, 

b v i t e  de cisaillement moyenne a été prise égale à la moyenne du profil de vitesse de 

cisaillement sur l'intervalle de temps où l'on calcule la viscosité (600s). Les résultats sont 

reportés sur la figure 3.62. On peut voir que pour toutes les fiactions solides étudiées, la 

viscosité évaluée par le madele newtonien varie lorsque la vitesse de cisaillement moyenne 

varie. Ce résultat indique que I'hypothése selon laquelle les gelées semidides ont un 

comportement newtonien n'est pas fondée. Notons que Laxmanan et Flemings 1631 sont arrivés 

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

L'observation des courbes de viscosités newtoniennes it'dqw clairement un 

comportement de type pseudoplasaque. Nous avons donc évalué les lois de comportement des 

gelées semi-solides pour les différentes fractians M i  étudiées à I'aide du modèle a loi & 

puissane. 



La figure 3.63 est un exemple de dépouillement des résultats à l'aide de ce modèle. On 

peut voir que l'hypothèse In(1-e)+= quand t+ est fondée. Notons que par cette méthode 

nous avons accès aux coefficients n et m lorsque l'échantillon a déjà atteint un niveau de 

déformation important. II a été montré [751 cependant que le coefficient n peut varier 

légèrement avec la déformation. La variation des coefficients n et m de la loi de puissance en 

fonction de la fraction solide pour les diffërentes microstructures étudiées est résumée sur les 

fuures 3.64 et 3.65. On peut voir sur ces dernières 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 Flemings [Hl. Nous pouvons néanmoins dégager des tendances à 

partir des résultats obtenus, Pour les échantilbns dendritiques, on peut voir qu'une variation 

logarithmique du coefficient m en fonction de la fraction solide décrit assez bien nos résultats 

expérimentaux. Une régression linéaire sur les points expérimentaux a conduit a la relation 

suivante : 

m = 29.5 exp(30fs ) (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 2S%, cette dernière varie rapidement avec la fraction 

solide. En réalisant une régression Pnéaire, la relaaori suivante a été déterminée : 

n = 3.6fs - 0.56 pour 0.26 z f, 1 0.42 (3.18) 

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

suivantes : 

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

la précision de la présente ehide. 



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 rfiéocoulés étudiés dans la présente étude sont du 

même ordre que celles de l'alliage Sn-Pb rhéocoulé. On observe cependant des valeurs 

importantes pour le G~A-NP 6S3G. Les valeurs de n et m reportées pour les alliages A356 et 

Sn-Pb correspondent à des structures dont la taille de la phase primaire est de l'ordre de SOpm 

alon que, comme on I'a déja indiqué, la taille des globules dans le composite est de l'ordre de 

1Wpm. II en résulte une viscosité plus importante et donc des valeurs de n et m plus 

importantes ( q = m y"-' ). 

L'évolution de la viscosité en fonction de la vitesse de cisaillement, dans la gamme de 

vitesse de cisaillement étudiée, a été évaluée à partir du modéle a loi de puissance. Un exemple, 

pour une fracüon 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 I'aide du viscosimètre à 

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 lu2 s". 

Autrement dit les essais réalisés à faible vitesse de cisaillement à I'aide du viscosimètre a 

plateaux paralléles ne peuvent être extrapdés à un autre régime de cisaillement. II en est de 

même pour les essais réalisés à vitesse de cisaillement moyenne a I'aide du vismsimètre de 

Cauette. M m e  on I'a déja indiqué, œ résultat est dû au fait que l'histoire thermomécanique 

des gelées semi-solides est différente selon les deux techniques u t i l i i .  



Figure 3.60 : Dépouillement dcr résultats à l'aida du modèle newtonien (6S3G 
dendritiqua, T=S7S°C, q(totale)=0.42) 



Figure 3.61 : Exemple de profil de vitesse de dsaillement au cours d'un essai de 
compnssion (Po=60 kPa, T=575°C,cp(totale)=0.42) 



log(vitesse de cisaillement s") 

Figure 3.62 : Éwlution de l a  viscosité en f d o n  de l a  vitesse de cisaillement 
( d i e  newtonien) 

O :q(totale)=0.42,0 : cp(totale)=O.32, : <p(totale)=0.26 (éprouvettes dendnüques) 

O : cp(totale)=O.42 (éprouvettes méocouiées) 
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ïigure 3.63 : Exemple de dépouillement des résultats à l'aide du modèle à Id de 
puissance (Po=2ôkPa, T=585OC, cp(totale)=0.32) 



fraction solide totale 

Figure 3.64 : kvdution du coeïfidmt n en fonction de la fraction solide 

O : Composite 6536 ciendritique 

O : Composite 6S3G rhéocoulé 

A: Alliage Sn-Pb [64] relation 2.54 

: Alliage A356 rhéocoulé 
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Figure 3.65 : Évduokn du cmflïdcrrt m en fonction de la fraction soiide 

O : Compwite 6S3G demiritique 

0 : ~ ~ 6 S 3 G ~ u l é  

A: A l i i i  Sn-Pb théocoulé [64l relation 2.54 

: Alliage A356 rhéocoulé 



Figure 3.66 : kroiuthn de la viseOdM en fonetlon d4 la v l w  da dsailkment 
(modélsBIddepuissa~e: q = m j " ' )  

O : Composite 6536 denclritique ((p(totak)=0.42) 

(notons que pour donner une idée ck la dispersion mus avons w r t é  pur chaque îbctbn 
wlkie, toutes les valeurs de n et m trouvées) 
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Figure 3.67 : Campanbon entre les viscosités d'équilibre obtenues avec le 
viscadmètre 3L agitateur et les vi- obtenues avec le viscosimètre 3L plateaux 

parallékr par le modüe i loi da puissance 

: Composite 6536 rhéorriuié (cp(totale)=0.42) viscosimètre à plateaux paralléles 

: Composite 10S4G rhéocouié (ip(btaie)=0.44) viscosirnètre à agitateur (Fgure 3.28) 



3.3.3 MïCRûSlRUCl'üRE DES E P R O W ~ S  DE COMPRESSION 

Les microstructures des éprouvettes dendritiqws et rhéocoulées ont été examinées a 

différents niveaux de déformation et pour différentes vitesses de cisaillement. La mure 3.68 

montre l'évolution de la forme des éprouvettes dendritiques au cours d'un essai de compression. 

Malgré le caractère dendritique des éprouvettes, on peut voir que Iqntégrité de la forme de 

celles-ci est maintenue tout au long de l'essai de compression. La figure 3.69 montre qu'a faible 

niveau de déformation, la m~mstructure des échantillons dendritiques est homogène. Lorsque 

la déformation augmente, on observe une ségrégation de la phase liquide sur leç bords des 

échantillons. La figure 3.70 illustre ce phénomène pour une déformation de 37%. Lonqu'on 

examine cette figure, il est clair que comparé à la microstructure obtenue pour une déformation 

de 12016, 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 phénodne de s6grégation. Ce résultat va 

dans le même sens que celui de Suéry et Flemings [26], qui ont montré qu'a faible vitesse de 

déformation et hautes fractions solldes, un réseau dendritique perd son intégrité pour une 

défomtiin supérieure a 30%. À plus haute fraction solide, les liaisons solides étant faibles, ce 

phénomène est limité. Notons que, comme déjà indiqué, on rapporte que plus la friction entre 

l'échantillon et les plateaux de compression st importante, plus la ségrégation est impottante. 

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

On peut vair sur les fgures 3.71 et 3.72, que plus la déhrmatïon augmente, plus la 

ségrégaüan augmente. Dans le cas des éprouvettes dendriüques, nous a m  obsenré une 

ségrégation totale pour une défomaOn de 50%. Cepenâant, contrairement aux alliages 

dendritiques, dans les composites, le liquide ne peut être expulsé totalement du entre des 

éprouvettes à cause de la présence des particules de renfort. Au-delà d'une déformation de 



501, 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 dépeuplée en particule de renfort sur les bords des éprouvettes. Occasionnellement, on 

peut encore trouver des particules de Sic à cause de leur petite taille. Ce phénomène a été 

observé pour toutes ies fractions solides. 

Dans le cas du composite 6S3G et de l'alliage A356 rhéocoulés, nous n'avons pas 

observé de ségrégation significative jusqu'à des niveaux de déformation de 60%. Les figures 

353 et 3.74 montrent les microstructures du composite 6S3G et de l'alliage A356 après 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. 



Billette initiale Billettes écrasées sous une charge de 
1 

Billette écrasee sous une 
lkg et une température de 57S0C charge de lOkg et une 

A différents niveaux de défornation température de 575% 

Figure 3.68 : Évolution das éprouvettes deridritiques au cours d'un essai dc 
camprrwdon 



Figure 3.69 : Micmdnicnire dct 6 p w v e t b  6S3G denciritiques en début de 
compression 



Fîgure 3.70 : Mkm5tnichim âes Cprwvettes 6S3G ciendritiques (e=037) 



Figure 3.71 : Mkrortructun dcr Cprauvettes 6S3G demiritiques (e=0.5) 
-4 -1 a):e=0.5,8 = 3 10 s , T=!i75"C, Po=20kPa 

b) e=0.5 , E = 2l0-~ s-' , T=575OCI F=60kPa 



Figure 3.72 : MkmsüucWre des @mmtWs 6S3G dciidritiques (e=0.62) 





Figure 3.74 : Micro6buaure des Cpmuvettrr A356 rhéocoulées (ei0.5) 

e=0,5, É = IO" s-' , T=S85"C, Po=42kPa 



Ce travail est une contribution à la meilleure compréhension des mécanismes impliqués 

bn de l'élaboration et la mise en forme des gelées semi-solides des alliages e t  particulièrement 

des composites. Deux techniques de viscosidtrie ont été utilisées pour mener à bien cet 

objectif. Une première technique de type viscosimètre de Couette, s'apparentant aux dispositifs 

d'élaboration des gelées semi-solides, nous a permis d'évaluer les propriétés rhblogiques, à 

I'état liquide et à I'état semi-solide des matériaux à l'étude. Dans la deuxième tedinique, qui 

s'apparente au thixoforgeage, le comportement théologique des alliages et des composites 

patiillement refondus a été évalué par compression entre plateaux parallèles. 

À I'état liquide, la viscosité des composites a été mesurée pour différentes températures 

et  vitesses de cisaillement à l'aide de viscosimètres à agitateurs. Deux types d'agitateurs ont été 

sélectionnés pour leur capacité à 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 être 

décrite par une loi de puissance. A vitesse de cisaillement plus élevée, la viscosité atteint un 

plateau newtonien. La valeur de ce dernier dépend de la nature ainsi que de la fraction des 

particules de renfort. Les résultats ont montré que la viscosité de la suspension bimadale 

correspondant aux composites &A-Na est plus faible que celle de la suspension unimodaie 

A356-15%SiC contenant le même pourcentage volumique de renfort. Nous avons été en mesure 

d'expliquer ce résultat en combinant l'approche de Filderis aux relatians de Thomas et & Mo+ 

ûtotake. 



Les expériences en refroidissement continu ont montré que dans i'état semi-solide, la 

viscosité des composites et des alliages est contrôlée par la phase primaire. Le caractère 

thixotropique des gelées semi-sdides a été mis en évidence en faisant varier la vitesse de 

cisaillement et la vitesse de refroidissement. Les résuftats ont montré qu'à fraction s o l i  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 égaie. Cet effet fluidifiant a été attribué au fait que 

dans les composites, le degré d'agglomération de la phase primaire est plus faible à cause de la 

présence des particules de renfort dans le liquide. Comme dans bon nombre de travaux, la 

viscosit= en refroidissement continu a été décrite avec succès par la relation de Thomas. 

Les expériences en condition isotherme et stationnaire ont permis de mettre en 

évidence la chute de visai te associée à la dégradation des gelées semi-solides sous i'action du 

cisaillement. La chute de viscosité a été décrite avec succès à l'aide du modèle cinétique de 

Mada et Ajersch. Pour toutes les fractions solides éhidiées, les résultats ont montré que b 

constante cinétique de dégradation augmente avec la vitesse de cisaillement. Une variation 

linéaire avec la vitesse de cisaillement décrit assez bien nos résultats expérimentaux. Pour des 

fractions solides primaires supérieures à 20%, la pente de la droite KD = f (y) est relativement 

constante. Pour des fractions s o i i i  infé&ures, 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. Dans le régime de 

vitesse de cisaillement étudié, les vixosit& d'équilibre peuvent être décrites par une loi de 

puissance dont le coefficient de sensibiîii à la vitesse de cisaillement est de l'ordre -1.2. Ce 

résultat apparemment contradiire a été enregistré par de nombreux auteurs dans le même 

régime de vitesse de cisaillement. Celui-ci a été attribué à une dégradation rapide de la 



structure à basse vitesse de clsailhient Cette hypothèse a été confirmée par les essais de 

"Step diange" où un coeffident de sensibilité a la vitese de cisaillement de 4 . 7  a été trouvé. 

Ce résultat montre qu'a structure constante, les gelées semi-solides ont un comportement 

pseudopîastique. Nous pensons que œlui-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 caractère thixotropiqw des gelées serni-solides a également été mis en évidence par 

l'intermédiaire d'expériences en condition isotherme et pour une variation continue et en boucle 

de la vitesse de cisaillement. Les rhitats ont montré que : lorsqu'on fait subir un cycle de 

cisaillement aux gelées semi-soiides, on enregistre un comportement réversible lorsque la 

structure de celles-ci est dégradée avant la mise sous cisaillement. La dégradation de la 

structure p t  êûe le résultat d'un cisaillement initial élevé, d'un cisaillement stationnaire (temps 

de maintien) au d'un grand nombre de qcle. D'un autre &té, lorsque la structure est dans un 

état aggloméré, on enregistre un comportement thixotropique d'autant plus élevé que le degré 

d'agglomération est important. L'agglomération de la structure est favorisée pour un long temps 

de qms où une fable vitesse iniüak de cisaillement. Un modèk basé: sur les hypothèses du 

madéle thixatrapique de Maure a été dtkloppé pour déaire nos résultats expérimentaux. Celui- 

ci prend en compte toutes les variabies qui influencent la fanne des boucles d'hystédsis, c'est à 

dire : le temps de montée, la vitesse de dsaillement maximale, l'état de réfërence (au travers de 

la valeur initiak de la variable inteme de structure) et le nombre de cycles. Les résuitats des 

simulations ont montré qu'à partir d'un seul ensemble de constantes déterminées 

exp&imentalement, nous sommes en mesure de reproduire les résultats expérimentaux dans 

diierentes condiüons en ne jouant que sur la valeur initiale de la variable de structure. 



Les résultats de compression ont montré que contrairement aux alliages, les composites 

solidifiés conventionnellement se déforment sans formation de Mure. Ce résultat a été attribué 

au fait que le caractère dendritique de la phase primaire des composites est atténué par la 

présence des particules de renfort. Après réchauffage, celui-ci peut même être éliminé par un 

temps de maintien a une température comprise dans l'intervalle de solidification. Nous avons 

cependant observé que les éprouvettes rhéocoulées s'écoulent plus rapidement que les 

éprouvettes denddtiques dans les mêmes conditions de pression et de température. Le 

cornpottement rhéologique, dans la gamme de vitesse de cisaillement étudiée, a été évalué avec 

succés par un modèle à loi de puissance. Pour les alliages rhéocoulés, les coefficients de cette 

dernière 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 l'effet de l'histoire thermomécanique des gelées semi- 

dides sur leur viscosité. Celle-ci étant plus importante lorsque les microstructures rhéocoulées 

sont évaluées après refusion partielle. Les analyses m~rostructuraies ont montré que, tout 

comme pour les alliages, l'homogénéité de la microstructure des composites évalués en 

compression dépend fortement du niveau de déformation. Pour des déformations importantes, 

nous avons oùsenk une dégradation du réseau dendritique et une ségrégation imprtante du 

liquide sur les bords des échantillons. Cette ségrégation s'accompagne d'une ségrégation des 

particuk de renforts. Dans le cas des alliages ihéocouiés, œ phénomène de ségrégation 

apparak pour des niveaux de déformations plus importants. 

Tous les résultats obtenus dans œ travail sont présentés sous la forme de relations 

analytiques simples pouvant être intégrées à des logiciels de modélisation de la mise en fonne à 

I'état semi-solide. Ces relations ont été u t i l i i  pour modéliser le remplissage de moules de 

géométries complexes lors du moulage sous pression semi-solide de l'alliage A356 [ll2]. 



Afin de poursuivre ce travail, nous recommandons : 

1) D'étendre le modèle dévebppé pour décrire le comportement des gelées semi-solides 

soumis à une variation de vitesse de cisaillement, à d'autres alliages afin de vér i f~r  la 

validité de l'approche considérée dans la présente étude. Une méthode expérimentale, 

basée sur des observations microstruchirales, devraient être mise au point afin d'évaluer 

la valeur initiale du paramètre de structure pour différentes conditions de cisailkment et 

de temps de repos. 

2) D'étudier l'effet d'un brassage dans llntervalle 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 être réalisée à cet effet. Compte tenu du peu 

de dannées sur ce problème et de son imporbnce sur le plan industriel, nous pensons 

que cette étude est primordiale. 

3) D'évaluer h comportement rhéologique des alliages et  des composites à des vitesses de 

asaillement plus proche des condiins industrielles de mise en forme des gelées semi- 

solides, II serait intéressant de montrer dans quelle mesure les effets de structures 

influencent le comportement rhéologique des geks  serni-solides a hautes vitesses de 

cisaillement. Compte tenu de l'importance industrieîle du hhixoforgeage, il serait utile de 

réaliser des essais de compression a hautes vitesses de cisaillement. D'un point de vue 

pratique, ceux-ci auraient î'avantage & s'appliquer aussi bien sur ies alliages que sur les 

composites contrairement aux essais de type vixosimétre de Couette ou capillaire ou la 

présence de partieules de renforts peut être problématkpe. 
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ANNEXE A 

Les diagrammes binaires optimisés du système AI-Si-NI 

Diagramme de phase optimisé du système Al-Si 

D'après [99] 

MorKlisabion 

Phase liquide : Subsiinnelle , Redllkh-Kier 

Phase Diamand-A4: Subsitutiannelle , Redllich-Kister 

Phase fcc-Al : Subsiutibnnelle , Redllich-Kister 



Diagramme de phase optimisé du système Al-Mg 

Al b-@ rn 
D'après [99] 

Mod6ticstlon 

Phase liquide : SubsiMionnelle , Redllich-Kir 

Phase fcc-Al : Subsitutionnelle , Redll idi-Ki 

Phase hcp-A3 : Subsihitionnelle , R e d l l i - K i r  

AhMg17 : Modèle des SOUS réseau, M~z4NlMg)ifllM9)n 

AI-Mg-p : Composé Stochiométrïque, Ab.6 rsMg~~  

AI-Mg-€ : Composé U o c h ' i t r i q ~ e ~  Alos6M%m 

AI-Mg7 : Composé Sto~hiométrique~ Ab525Mgo.,~ 



Diagramme de phase optimisé du s y s t h x  Mg-Si 

ModQisatian 

Phase liquide : Subsi inel le  , Redllkh-Kister 

Phase hcp-A3 : Subsitutionnek , Redllïch-Kïster 

Mg=: Composé Sbchlamé~e,  MgzSi 



Diagramme de phase opamisé du système Mg-Ni 

I I I 1 I I I I L I ~  

D'après [99] 

Mdéîisation 

Phase liquide : Subsitutlonnelle , Redllkh-Klstw 

Phase fcc-Al : SufAMhnnelle , Redllkh-Kister 

Mg2Ni : Composé Sbchimétrique, MgzNi 

Laves436 : Composé Stochiométrique, Mg& 



Diagramme de phase optimisé du système Ni-Si 

D'après [IO21 

Modélisation 

Phase Ni-Liquide : Subsitutionnelie , Redllich-KÏster 

Phase Ni-fcc : Subsitutionnelle , Redllich-Ki 

Ni$i : Composé Stochbmétrique 

Ni& : Composé Stochiométrique 

NizSi : Camposé Stochiométrique 

Ni& : Cornposé Stochiométrique 

NiSi : Composé Stochiométrique 

NiSiz : Composé Stochiométrique 



Diagramme de phase optimisé du système AI-Ni 

A l  xni- 

D'après [IO11 

Modélisation : 

Phase liquide : Subsitutionnelle , Redllich-Kiier 

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

Phase AbNi : Cornposé stochiornétriqw ,Al~.~Nio.~~ 

Phase A13Ni5 : Cornposé stochiitrique , A ~ J E N ~ ~ . ~ ~ ~  

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

Phase U2(n : M d l e  des sous réseaux, (AI,Ni)o.E(AI,Ni)oz 

Phase Al3Niz : Modèle des sous réseaux, (A1)3(Ai,Ni)2(Ni, ) 

=lacune 



lem 
1800 =l 

0.0 0.1 0 2  0.3 0.4 0.5 0.6 0.7 

moles, *A> 

Diagramme Al-Ni optimisé en supposant tous les composés comme stoechiométrique (cas âe la 

présente étude) 



ANNEXE 6 

d'ou 

en posant : pe2 = 6 

Et en effectuant le changement de variable : u = pO.'(t + 8) -+ ~-O.~du = dt 

II vient : 

~ ( t )  = @ - o - ~ K ~ &  u2 )f05eexp(iZ~~ +  ex^(&^^(- u2) 

en posant : y (u) = exp&u2~ex@)lt =~ntégrale de Damon 

D'ou : 



D'où : 

Avec : A,, = A,(tu) 

en effectuant le changement de variable : V = $05(t - X) -, dt = P ~ * ~ ~ v  

Il vient : 

2 -05 AM= ~a.ex~Pb~k $(tu XY )+ K W ~ V  b [a(tu-xl a~(- v2h 

D'où : 



A. (t) = A,exp(V2 bp(- v.')-$K~~(v' ) V O ~ ~ ( V .  )-ert(v)] 

2 Avec : erf(x) = xi exp(- t2 )it et : Vu = v(tU)= ks(tu - x) 




