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|. Introduction

|. Introduction

Les entreprises industrielles font un grand usage des métdaxearirs dérivés. Depuis la
seconde révolution industrielle, qui a débuté & la fin du®XiXiécle, cette consommation n'a
cessé de progresser et de se diversifier. Ainsi de 35 milliotenhdes (Mt) en 1900 la production
mondiale d’acier, principal produit métallurgique élaboré industrigignest passée a 341 Mt en
1960 jusqu’a atteindre prés de 800 Mt en 1997 [Qui00]. La progression de timlomést encore
plus spectaculaire, passant de 7300 t en 1900 & 3,7 Mt en 1960 pour atteindee32édt a la
fin du vingtieme siécle [Lar82]. D’autres métaux tels que lerreyile zinc ou le plomb ont
également connu des progressions similaires au cours du siecke gass atteindre des
productions comprises entre 5 et 15 Mt en 1997 [Qui00]. L’ajout d’autresests, métalliques
ou non, a des métaux purs permet de créer des alliages avec deésgzrofusage améliorées par
rapport au corps pur dont ils sont issus. Les conditions de solidificatidlusinage des métaux
purs peuvent également étre modifiées de cette maniere.

Le travail de métallurgie qui va permettre de passer du mibardiau produit fini passe
par diverses étapes. Lorsque le métal ou l'alliage métalliqueéttei mis en forme, I'une des
opérations possibles est la coulée du métal liquide. Cette coulésepfaite dans une lingotiére
fermée, pouvant contenir jusqu’a quelques centaines de tonnes de métaawarsaun moule
sans fond (procédé de coulée continue).

Lors du processus de solidification de l'alliage métallique, on obd&pparition de
structures a l'orientation cristallographique déterminée, app&jésns’ qui, en se développant,
vont recouvrir progressivement les domaines encore liquides. Les congiaisulieres de
croissance de ces structures permettent généralement I'eppatiinstabilités a linterface
solide/liquide, formant des structures ramifiées nommées denfthitegrec ‘dendros’ signifiant
‘arbre’). Deux types de grain de structure dendritique sont alorserdables selon leur
morphologie. Ainsi les grains allongés, généralement formés degmiipalois du moule sont
qualifiés de ‘grains colonnaires’ a la différence des grainsalghologie plus isotrope apparus
dans le bain liquide et libres de leur mouvement, nommés ‘grains éguides croissances
compétitives de ces deux types de structures de grains vontafgiegaitre deux zones bien
distinctes dans le volume solide formé, la ‘zone colonnaire’, développésdiiade la paroi de la
lingotiere occupée par les grains colonnaires, et la ‘zone équeésEnte généralement au centre
du volume et regroupant les grains équiaxes. La transition, de étibliée, et permettant une
distinction claire entre les deux domaines est couramment nomanééion colonnaire-équiaxe
ou CET, Columnar-to-Equiaxed Transition). De méme, les hétérogénéités de composition sont
dépendantes des structures formées. Ainsi, le raffinement des g@uiaxes, provoqué par
inoculation, tend a augmenter les écarts de composition a I'intérieur des lingg@4 J.L
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|. Introduction

Un grand nombre de recherches ont été menées depuis une cinquantaine difinrdise
comprendre comment ces deux types de structures se développentgisseat avec le liquide
environnant, jusqu’'a aboutir au métal solidifié. L'une des manifestapoimeipales de ces
recherches au cours des vingt dernieres années a été le dévelopgenuentes de calculs
performants, grace notamment aux progres informatiques, qui ont pétode des phénomenes
de solidification a des échelles spatiales de plus en plus fises des échelles de temps de plus
en plus grandes. Ces travaux ont notamment permis d’améliorerdiatiort du processus de
ségrégation. Celui-ci se manifeste aux différentes échebeactérisant le phénoméne de
solidification. Il débute a I'échelle des bras dendritiques, soustaefde microségrégations, avec
le rejet du soluté dans le domaine liquide, di au changement de phtes. d@ata périphérie des
bras, la composition locale, relativement élevée, diminue, sur unaatisia I'ordre de plusieurs
dizaines de microns, lorsque I'on se rapproche du cceur de la dendrteniveau, on retrouve la
composition de la phase solide formée aux premiers instants dédification. A une échelle
supérieure de 'ordre du millimétre, au niveau des grains, appataégaement des évolutions
de la composition qualifiées de mésoségrégations. Le soluté dajetde milieu liquide hors du
grain, enrichi le liquide extradendritique. Le grain a alors tendarseedévelopper dans un milieu
de composition plus importante, ce qui modifie également la compositiatordaine solide
formé. Enfin, a I'échelle de I'ensemble du procédé, dont la taile wariable, évolue entre
plusieurs centimétres et quelgues meétres, on retrouve égalemenhétawgenéités de
composition qualifiées de macroségrégations. Le transport du solutée daquide ou le
déplacement des grains sont les causes de ce phénomeéne.

Le travail de recherche que nous avons mené dtirdans le cadre du projet CETSOL
(Columnar to Equiaxed Transition in SOLidification processing) dont le but est I'étude de la
formation des structures dendritiques dans leagalf métalliques et de la transition entre les
structures équiaxes et colonnaires. Dans ce batrégroupé plusieurs laboratoires et industriels
européens. L'une des particularités de ce projeredberche a été de travailler sur plusieurs
échelles, a la fois microscopique et macroscop&usur des aspects tant expérimentaux que de
modélisation, avec pour ambition de mener une oatdtion des simulations avec les observations.

Dans le cadre de ce projet, nous nous sommes notamment intérekéiglea du
déplacement des cristaux équiaxes qui, dans le bain liquide, sontdéEsdimenter ou d’étre
transportés par le mouvement du liquide. Nous avons ainsi étendu a lasatamélde ce
déplacement la méthode des automates cellulaires. Le modéle déwsddpgse sur un couplage
entre les deux approches, a la fois microscopique, ou nous nous intéresdémslappement et
aux déplacements possibles des grains, et macroscopique, ou sont rksolégaations de
conservations moyenneées de la chaleur, de la masse, du soluté quaetil® de mouvement du
liquide. Ce modele nous a permis d’étudier I'influence du déplacemewgraies sur I'évolution
temporelle de la composition moyenne, de la température et désrnfsade solide. Le principal
objectif de ce travail était notamment I'étude de I'influence ldesédimentation sur la
mésoségrégation.



|. Introduction

Dans une premiere partie, nous présenterons différentes considégati@ales sur la
solidification des alliages dendritiques métalliques, notammenmtriesipes physiques guidant le
phénoméne de transformation de phase. Nous nous intéresserons ensuite dedctoissance
d’une pointe de dendrite dans un liquide en surfusion et a l'influence du mouvéimgntide sur
celles-ci. Cela nous permettra d’étudier la formation des stegctle grains, leur développement
et les moyens de déterminer la position de la CET. Nous décrigafesréent les lois qui guident
le déplacement des cristaux équiaxes. Enfin, une derniere partittdeevue bibliographique
sera consacrée a I'étude du phénomene de ségrégation et desitddférehelles spatiales
auxquelles il se produit.

En seconde partie, nous détaillerons le modéle microscopique que nous avtogdéve
afin de prédire le développement des grains équiaxes et colonnaitgscdba, nous ferons
d’abord une description de l'utilisation que nous faisons de la technigaeiesates cellulaires.
Nous présenterons ensuite les algorithmes de capture des agliufEErmettent la modélisation
des processus de germination, de croissance des structures dendeitigeedéplacement des
grains équiaxes. Nous nous intéresserons ensuite au calcul diegiesde capture utilisées par
ces algorithmes. Ainsi, nous décrirons les lois de germinatiorséatili Nous détaillerons
également le modele de cinétique de croissance des pointes deedgunelnibus avons développé,
en utilisant une méthode en couches limites solutales, et sa iealidat’aide d’expériences
menées sur des matériaux transparents [Gli82]. Le modéle de atéptacdes grains équiaxes
sera aussi présenté. Enfin, nous étudierons et préciserons le dmltathelle temporelle a
laquelle sera réalisée cette modélisation en automates cellulaires.

Aprés cette étude menée a I'échelle de la structure, dansoisientie partie, nous avons
choisi de présenter l'aspect ‘couplage’ de notre travail. Les nidtons recueillies de la
modélisation microscopique sont utilisées a une échelle spatialeesupécorrespondant au
maillage en éléments finis. Afin de différencier le couplageneroségrégation de celui propre a
la modélisation de la macroségrégation, nous avons successivemeét eftwdiidé les deux
aspects de facon indépendante, en en donnant parallelement des algodiétaiiEss. Nous
présenterons ainsi I'amélioration apportée, par l'introduction d’uneblargupplémentaire, au
modéle de couplage en microségrégation qui existait au début el@tcete pour la prédiction de
courbes de refroidissement [Gan94]. En ce qui concerne la macradiégregelle-ci se
produisant notamment par le déplacement relatif des phases soligigide en présence, nous
étudierons ces déplacements et les interactions qui existesvediasr. La méthode de résolution
de I'équation de conservation de la masse a I'échelle microscopiqueogseproposons sera
validée a l'aide d'une solution analytique. La validation du couplage cobrspla faite en
comparant nos propres résultats a ceux donnés par un calcul puremmrgcomque [Jal00],
simulant une expérience de solidification d’'un alliage Pb-48%pds Sn [Heb73, Heb74].

Finalement, la validation et les limites de notre modéle serontrées en confrontant les
résultats qu’il nous permet d’obtenir a ceux résultant de deuxs sBerpériences. La premiere
concerne les expériences de sédimentation de cristaux équiactdsrdee d’ammonium menées
par Gérardin [Ger02]. L'évolution du diameétre des grains permettraliier notre modele de
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|. Introduction

cinétiqgue de croissance, alors que I'étude des profondeurs atteintesurgudu temps nous
obligera a une discussion plus critique et a la proposition d’amétinsatia confrontation avec
les résultats expérimentaux du lingot Pb-48%pds Sn [Heb73, Heb74] condtiteecande partie
de cette confrontation expérimentale. Nous étudierons progressiveraaisiltats obtenus par
notre modéle. Nous montrerons le résultat de la simulation du développdmesttuctures
colonnaires et I'existence, dans les conditions de cette expérinoe instabilité au front de
solidification. Ses conséquences sur le champ de ségrégation seminéas. L'étude de la
croissance et de la sédimentation des grains équiaxes dans lelide nous montrera alors le
lien existant entre la taille des structures observéeg\willition des profils de composition. La
formation de canaux ségrégés sera également observée.

Ces confrontations expérimentales seront autant d’éléments qui nousttpamt de
conclure quant a la validité de notre démarche mais égalemestlénges et aux perspectives
d’améliorations futures a apporter.



Il. Revue Bibliographique

1. Revue Bibliographique

Lors de la solidification des alliages industriels, différdagppes de structures de grains
peuvent apparaitre et se développer. Comme il a été présentéodndiibn, ces structures sont
généralement composées de grains qualifiés d’équiaxes ou de coknbaimonnaissance de
'importance et de la localisation de ces structures demeurengliale dans la prédiction des
propriétés du matériau élaboré. Une structure de grains équiaxantpragénéralement de
meilleures propriétés mécaniques qui, en raison du caractere nore adiemtgrains, sont
également plus isotropes. Il est donc nécessaire de connafirsmtéges généraux gouvernant la
solidification des alliages. Nous nous proposons dans une premiére gmarpeesenter ces
principes généraux. Dans une seconde partie, nous discuterons des loisagauaearinétique de
croissance de la pointe d’'une dendrite. Nous détaillerons ensuite demaaikre la structure de
grains se forme. Enfin, nous étudierons le phénoméne de ségrégatifmisaplar une approche
microscopique (microségrégation) et macroscopique (macroségrégation).

[1.L1. Présentation générale du phénomene de solidification

Certains aspects sont généraux au phénomene de solidification. Dgremiee partie,
nous allons nous attacher a décrire les principes thermodynamiquaesdguitde phénomeéne de
solidification, notamment les écarts a I'équilibre existara &rdntiere entre les deux phases en
présence. Dans une seconde partie, nous nous intéresserons a I'aggaclsde la solidification
en présentant les différents types de grains observables.

[1.1.1. Aspect thermodynamique de la solidification

II.1.1.a. Phénomenes de transformation solide/tiqui

BN

Lorsqu’'un alliage liquide est refroidi a partir d’'une températingiale T,, sa
solidification n’est pas immédiate. Au-dessus d’une certaine tetupér], appelée température
de liquidus, le mélange est entierement liquide (I). En dessous duiree température JJ
inférieure a T, appelée température de solidus, le mélange est solide (s)cE&ntempératures, il
passe par un état intermédiaire qualifié de pateux (m), ou les deux phasesrtd&xistel).

I R L] W ERRRRC SRR
———————————————————————— Wy —> - T —> iR W

To>T, Tg<T<T, T<Tg

Fig. I.1: Evolution, a I'équilibre thermodynamiqu en systeme ferme, d’un alliage binaire de caition w, entre
la température initiale J, supérieure a T, et la température finale, inférieure & TLes titres en soluté dans le
solide, W, et dans le liquide, k;vévoluent selon les valeurs données par le diagrarde phases propre a l'alliage.
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Cette évolution est due a la minimisation de I'enthalpie libre di¢sye, G. EntreJet T,
lorsque la température T, la pression P et la composition du gystgmsont fixées, la
minimisation de I'enthalpie libre ne conduit pas a avoir un systénierement solide ou liquide
mais a une coexistence des deux états dans des proportions fetéeso€Existence traduit le fait
que le mélange des deux phases est effectivement plus stabks qieses liquides ou solides
prises isolément. Dans le cas simplifié d'un alliage binagte @roportion s’exprime simplement
a partir de la ‘regle des leviers’ selon I'équation suivante :

wl- w,
=W (1.2)
ou f représente la fraction massique de solidglarxcomposition massique moyenne en soluté et
w® et W les compositions massiques, a la température T du mélange, du etotideliquide,
respectivement.

S

Afin de faciliter la compréhension de I'évolution d’'un systéme kénain représente
traditionnellement son état thermodynamique le plus stable, a prelssioge, en fonction de sa
composition et de sa température dans un diagramme appelé diaga@enpleases. On a
schématisé un tel diagramme a la figure 1.2 dans le cas diageabinaire, constitué des
éléments A et B. Il permet de déterminer, lorsque les valeitigles de la concentration en
élément B, w, et de la température sont connues, I'état vers lequel le syste@veldeit.

T[*C] /I\
T

TL
| 5
e <
! l >
0ws w, w We 100 W [%pds B]
A B

Fig. 1.2 : Portion d'un diagramme représentant lphases en présence en fonction de la températude d¢a
composition pour un systeme binaire A-B. A la teatpée T, pour une composition moyenne du systénééenent
B, w, les phases liquide (I) et solide (s) en présemterespectivement des compositioﬁset/\mf. Le phénomene de
solidification a débuté lorsque la température @ésscendue en dessous geeTse poursuit jusqu’a atteindregTLa
phaseq est riche en élément A (la composition w estéaiét la phasg riche en élément d’alliage B (la composition
w est élevée). Pour une concentration nulle en éhérd’alliage B, la transformation s’opére a uneng@rature
constante, la température de fusigy du corps pur A. Pour une concentration en éléméaitiage wg , le liquide se
solidifie, & température eutectiqug,®n une structure diphasique+ S dénommeée eutectique.

6
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Ce diagramme permet également de définir le coefficienpattage, k, égal, a une
température donnée, T, au rapport entre les compositions des phases solide et liquida@:prés

K =% (1.2)

Cette valeur positive est trés frequemment inférieure a Bflesomme représenté sur la
figure I1.2. On définit, de méme, la pente locale, m, de la courbrjuidus par la dérivée de la

température Ten fonction de w :

m :ﬂ (1.3)

ow

Il est fréquent que des alliages ne poursuivent pas leur solidificgtisqu’aux
températures ambiantes en faisant disparaitre progressivaangmade liquide avec laquelle ils
sont en présence. Habituellement, il existe une température, afipeipérature eutectique’ T
en dessous de laquelle le liquide cesse d’étre une phase thermodynaenigatble. A cette
température correspond, d’apres le diagramme de phase, une conceuligatiomnée eutectique,
Wg, pour laquelle le liquide se dissocie en deux phases solides, I'tieeericcomposé B dans la
phasef3, I'autre riche en composé A dans la phagéig. I.2). Cette nouvelle microstructure se
présente sous une forme fibreuse ou lamellaire, plus ou moins réguoigiMme présentée a la
figure 11.3.

5 - . ) J
W © 2) | ° .
o o TEEETETTE D|
A — o 0 | 1
@ ) @ ®

Fig. 11.3: Présentation de microstructures forméekeutectique. La zone blanche correspond a laggltaet la zone
grisée a la phasgs. Les structures régulieres observées en 1) soes @ fait que les deux phases présentent de
basses entropies de fusion permettant aux strucfiorenées d’étre réguliéres. A I'opposée, si lagghigpossede une
entropie de fusion plus élevée, on observe lestsires facettées irrégulieres présentées en 2) JRlurLes figures

(a) correspondent a de faibles fractions volumiqades phasess et les figures (b) a des fractions volumiques
importantes.

11.1.1.b. Ecarts a I'équilibre a I'interface de sdification

Nous venons de voir comment traiter la solidification d'alliages!'é&yuilibre
thermodynamique. En fait, la présentation de la figure I1.2 n'estievajue si les éléments de
solutés diffusent parfaitement et la solidification débute aemapérature de liquidus pour se
terminer a la température de solidus ou d’eutectique. Cependant, faihtlde vue expérimental
que théorique, le phénoméne de transformation liquidmlide est plus complexe et ce a
plusieurs échelles.
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» Ecarts a I'échelle macroscopique

Il n'est pas possible de considérer gu’'un alliage se solidifie agenf isotherme en
conservant une concentration uniforme. Il existe des évolutions de [#rinre et de la
composition plus ou moins marquées a l'interface solide-liquide diesstdnce de phénomeénes
de diffusion et de convection. Dans le cas de la chaleur, il estbjgosi caractériser ces
phénomeénes en considérant deux zones dans le domaine liquide devant laojtiesd as
premiére commence au front de solidification et se prolonge, dégsitie, sur une épaissedly,
jusqu’a atteindre une températur('ew.TEn son sein se déroule le phénoméne de conduction
thermique, prépondérant sur de petites distances. La seconde se dévesofipepeur s'étendre
au reste du liquide et correspond a un transport de la chaleur par momveadt de grandes
distances [Les86]. De méme, il est possible de définir une distareetéristiqued, avant
laquelle le soluté est diffusé et au-dela de laquelle ilrassporté par convection. A la frontiére
entre ces deux domaines, on trouve une composit'ignlm figure 1.4 illustre ces phénomeénes
dans le cas simple d’une interface plane en solidification dirigée.

~one liquide liquide
(@) ateuse &N régime en régime
P I laminaire turbulent
interface
T| 0
(b) T .
, Profil de
T/ température
~ msion
/ thermique
— 3
\ Y
W - -
(c) diffusion
w's"\ solutale
w Profil de
ws s 5IC composition

Fig. I.4: Profil dévolution, d'aprés [Les86], dda température b) et de la composition c) a la frer
solide/liquide, s/l, dans le cas d'une interfacean@ en croissance dirigée. Dans la couche limiterrtique,
d’épaisseur&h, la température augmente d&'a 7. Dans la couche limite solutale, d’épaissei;,rla composition
décroit de W*' a w*. Dans ces deux domaines, on considére que sedé&raealent des phénomeénes de diffusion.
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Il peut étre utile dans le cas des métaux, de donner un ordre deugranckes couches
limites. La diffusivité thermique dans le liquide,,Dest définie par le rapport entre, la
conductivité thermique du milieu e}, €a capacité calorifique volumique :

DL =—r (11.4)

Dans le cas d’une vitesse d’avancée d'un front de solidificatiprdev100 pm§ on
trouve ainsi une longueur caractéristique de diffusion thermﬁ{waﬂe I'ordre de plusieurs
centimetres. On utilise pour cela la relation I.5, qui permet detifjea la longueur sur laguelle
se fait 'échange de chaleur dans le cas d’'un régime purement diffusif :

|
B :va‘ (115)

Il est habituel de trouver des rapports entre les coefficientiiffdsion thermique, Q et

solutale, [‘3 dans le liquide, de I'ordre de 100 a 1000. Ceci implique, dans les mérpestipns,

des épaisseurs de couches limites thermi@hpslus grandes que les épaisseurs de couches
limites solutales., ces derniéres étant définies de maniére similaire par :

| _—¢
O, = v, (1.6)
La prise en considération de ces couches limites permet de digfinirsurfusions. La premiére,

AT,,, appelée surfusion thermique, est I'écart entre la températaréciale 7' et la température
T'* & laquelle le phénoméne de diffusion thermique cesse d'étre prédominant (Fig. 11.4 b)) :

AT, =T-T* (1.7)

La secondeAT,, est la surfusion chimique associée aux éléments présents @ns@ans le cas
d’un alliage binaire (Fig. 11.4 c)), elle est égale a :

AT =m[w'”-w*] (1.8)
Les surfusions constituent les forces motrices assurant le déveleppau front de solidification.
Leurs amplitudes traduisent le caractere plus ou moins rapide du phénomene de solidifica

Il est & noter que la surfusion thermique telle qu’elle peutcétoeilée a partir de la figure
Il.2 est négative. Cependant, cette figure caractérise lasanmis colonnaire, pour laquelle la
température loin de la pointe est supérieure a la températeradnle. L'équation 1.7 ne prend
véritablement son sens que dans la croissance des grains équiaxdaqgpele le gradient
thermique au front de solidification est négatif dans le liquidd gtpositif. De méme, la surfusion
chimique est positive des lors que la pente du liquidus, m, est négataveomposition dans le
liquide, & l'interface s/l, ¥, plus importante que la composition considérée a l'infitif, w
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» Ecarts a I'échelle microscopique

Afin de déterminer la relation cinétique liant la valeur desusiohs a la vitesse,ul est
nécessaire de se placer a I'échelle de I'interface et de préciserhesngmes limitant.

Tout d’abord, une interface de solidification n’est généralement pasg gl présente des
irrégularités importantes, notamment dans le régime de croéssdemdritique. Celui-ci se
caractérise par I'existence d’'une structure fine au fronté&septant sous la forme de branches de
faibles dimensions, paralléles, les bras primaires, sur lesspidisveloppent des bras secondaires.
L’ensemble constitue une dendrite, nommée ainsi en raison de sarémifiée rappelant celle
d’'un arbre (en grec ‘dendros’ signifiant ‘arbre’). Les phénoméneddnigux qui se déroulent a
I'échelle de ces structures de faibles tailles ont des conséguemportantes a I'échelle
macroscopique du procédé.

Fig. 11.5 : Schéma d’'une dendrite (trait plein). Le bras pipal

nommé ‘bras primaire’ est espacé de son voisin it§ FIA
pointillés) par une distance primaire, notéd;. Les bra { B —

secomlaires, orthogonaux, sont séparés par la disti ,—---" [ ‘~---
\
secondaire, A,, dont la valeur est d'environ un ordre v«

—_———— ~————

grandeur inférieure a celle dA;. Dans un procédé de cou ‘_____ | ____ -/

continue A, est de l'ordre de plusieurs dizaines de microns. -====7 | ~~===~

Les différentes irrégularités interfaciales permettentdéénir des rayons de courbure
principaux. En un point M de linterface, ceux-ci correspondent aux ragendeux cercles
orthogonaux approximant cette interface.

n

Fig. 1.6 : Représentation des rayons de courbure principanxur
point M d'une interface. Les deux cercles tracéiplement (trait:
gras) se croisent orthogoniment en M. Leur rayon valent Rt R, ef
leur centre (points gras) se trouvent sur la drdi®), portée par |
normalen a l'interface en M [Les00].

K=o +5 (1.9)

L’existence d’'une courbure a linterface de solidification est umgim&ne limitant pour
la propagation de cette interface. Pour une interface planeactbst une courbure nulle (Rt
R, sont infinis), la solidification se réalise a une températfire, Icorrespondant, dans le cas d'un
corps pur, a la température de fusion. Lorsque l'interface présentmuririre, il est nécessaire

10
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de fournir un travail supplémentaire pour attacher les atomegexféice. La température diminue
et atteint la valeur T. La différence entregL et T, constitue la surfusion de courb &, . Elle
peut étre approximée par la relation de Gibbs-Thomson, soit, danas l&’'une tension
interfaciale solide/liquidg®" isotrope [Les86] :

AT, =Te_o-Te=Tk (11.10)

r :ﬁ% (I.11)

oul désigne le coefficient de Gibbs-Thomson [Kur92] :

avecA!SSf I'entropie volumique de fusion.

Comme le précise Lesoult [Les86], I'écakT, , entre T-pet T; , semble faible en comparaison
des valeurs dé\T,, et AT, voisines de quelques degrés, que I'on trouve habituellement en
métallurgie. Le coefficient de Gibbs-Thomson, de I'ordre dér(K, permet, pour une courbure

de 16 m! d’obtenir des écarts de température de 0,1 K. Ce terme expliquenpdexistence de

la surfusion nécessaire a la germination des cristaux ainslagsibilité morphologique des
interfaces de croissance dendritique. Néanmoins, le coeffiCigmste relativement difficile a
mesurer, tant dans les alliages métalliques que transparents [Ram97].

A l'interface, la réaction d'attachement des atomes de la glippsde dans la structure
cristallisée solide nécessite une force motrice exprimédesne d’écart a la température
d’équilibre correspondant a une vitesse nulle d’avancée du front [Les&&.sGdusion cinétique
AT, peut étre approximée par la relation suivante, notamment dans le cas des métaux purs :

Vs
AT =Tooo-T5 =), (I.12)

TV =oreprésente la température d'équilibre local, c’est a direemapérature de linterface
solide/liquide plane, telle que donnée par le diagramme de phastgieddl.2. Elle s’'identifie a
la valeur T - précédente et est supérieure a la tempérafyrdelinterface avangant a la vitesse
Vv;. Le coefficientu, a pour valeur approchée :

I Al S
TS %S%::m (1.13)
avec D, coefficient d’autodiffusion dans le liquide
V5, , volume molaire de la phase solide
a, distance de saut assimilée a une distance interatomique
Rg, constante molaire des gaz parfaits égale a 8,314nddt*

11
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Généralement, le coefficiept, est de I'ordre de 0,01 mXs1 [Les86]. En considérant
une vitesse d’avancée du front de 100 [fmas aboutit & des surfusions cinétiques de 0,01 K.
Cette valeur parait négligeable, au regard des surfusions pré&denne sera pas prise en
compte pour les calculs développés dans la suite de ce travailt defpendant noter qu'il existe
d’'autres substances, notamment les polyméres, pour lesquellesfadatede croissance
solide/liquide, lisse, a la différence des métaux, rend diffieittachement des atomes [Mer99].
Pour ces substances, on retrouve alors des surfusions de croissance nettementgdus élevé

Les écarts a la température d’équilibre, données par le diamgra® phases, s'interprétent
comme des décalages de la courbe de liquidus. Pour une composition du didlnderface
solide/liquide, W*", la température de liquidus,’T est diminuée des valeussT, et AT,
fonctions de la courbure de l'interface et de sa vitesse d’avaraéempérature interfaciale™T
est donc égale a cette nouvelle température (Eq. 11.14) ou, dans uandiagiinéarisé, X est
donné par 11.15 :

T'=T"- AT, - AT, (1.14)
=Ty, +mw (1.15)

Cette derniere valeur correspond a la température d'une intepflare croissant a la
concentration liquide #' avec une surfusion cinétique négligeable.

» Bilans des écarts

Finalement, la surfusion totale est définie comme :
AT; =T, T (1.16)

ou la température de liquidus, ,Trait référence a la composition du liquide,”wau-dela de la
couche limite de diffusion.

Le bilan des relations (I1.7), (11.8), (11.14) et (11.15) permet d’expr AT comme somme
des différentes surfusions intervenant a l'interface de solitiditatant a I'échelle macroscopique

gue microscopique :
AT =AT, + AT + AT+ ATy, (1.17)

De ce bilan, on retient que la cinétique des pointes de dendriiseestment liée a la valeur de
la surfusion totale. En effet, il s'agit de la somme des @iffias forces motrices intervenant dans
la transformation de phases.

12
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[1.1.2. Présentation des structures finales delgiciation

Lors de la solidification industrielle d’'un alliage métallique, gaesoit par un procédé de
coulée continue ou a l'intérieur d’'une lingotiére utilisée en fonderiepbserve habituellement
trois zones bien distinctes dans le solide formé (Fig. I1.7).

La premiére, d’'une taille de I'ordre de quelques millimétreggsitsur les parois du métal
solidifié est constituée d'un ensemble de petits grains [Kur92]ddeaine, appelé ‘zone de
peau’, apparait lors des premiers instants de la solidification Jempsemieres zones du liquide a
se refroidir. Si les grains qui se sont formés n'ont pas encoréemtation de croissance
privilégiée, celle-ci apparait au-dela d’'une épaisseur de quelques masmetr

Ce phénomeéne est expliqué par la cinétique de croissance deslgraiggins dont I'une
des directions cristallographiques de croissaq@@0f pour les métaux cristallisant dans un
systeme cubique) est parallele au gradient de température tarsiedévelopper au détriment des
autres grains. On observe ainsi rapidement aprés la zone de peagrhblenie grains paralléles
de formes allongées, alignés selon une direction cristallographigsmezoll s’agit de grains
‘colonnaires’ qui se sont développés approximativement en suivant la aoamal parois du
moule, c’est a dire la direction du gradient de température.

Enfin, un troisieme domaine est observable au centre du lingot.dbestitué de grains
‘équiaxes’ ayant germés dans le bain liquide. Ces grains, samstation de croissance
privilégiée, ont, en se développant, bloqués mécaniquement la progressiontdiefcroissance
colonnaire. La zone de transition entre ces deux domaines, nommétraonnaire-équiaxe
(CET), permet de définir les limites entre ces domaines.

grains
équiaxes

"~ zone de peau

zone colonnaire

Fig. 11.7: Représentation schématique d'un lingateurs de solidification, avec les trois typesnd&crostructure
observables. La zone de peau est déja forméeruetsie colonnaire est en cours de développemeoabmimence a
rencontrer les grains équiaxes [Kur92].

13



Il. Revue Bibliographique

[1.2. Loi de croissance d’'une pointe de dendrite en surfusion

L’étude précédente a décrit les forces motrices intervenanteldéseloppement du front
de solidification. Les relations liant ces derniéres aux propriptd/siques des alliages ainsi
gu’aux conditions de croissance doivent cependant étre précisées. Bansade, nous allons
donner, selon les hypothéses émises, les expressions permettant le calcuédsdalwifront.

[1.2.1. Croissance en régime purement diffusif

[1.2.1.a. Relation d’'lvantsov

Il est maintenant communément admis que la pointe d’une dendritesesilable a un
paraboloide de révolution, comme l'avait observé Papapetrou il y a pr@sates [Pap35]. Cette
hypothése simplificatrice présente des avantages certains. Fgwéshangements de repére
appropriés, il est possible d’obtenir des expressions simples defoBsudd conservation pour
une telle géométrie. En négligeant les phénomeénes interfaciantsdvaésolut ainsi I'équation
de la conduction de la chaleur [Ilva47] devant la pointe d’'une dendrite d&rfeorstotherme,
croissant en régime de surfusion thermique dans un milieu pur infirs,pfe@nomeéne de retrait
(cf. Annexe 2). Sous ces hypothéses, la température a l'infialastconstante et on aboutit a la
relation :

Q. = Iv(Peg) (1.18)
N . . . . . AT
ou: Qreprésente la surfusion adimensionnelle du liquide :Qy, =— : (1.19)
Ny [ ¢
Peg, est le nombre de Péclet thermique relatif a la pointe : :PZ%BF- (1.20)
th

AT correspond a la surfusion thermighi,, donnée par 1.7

Alh est I'enthalpie massique de fusion

o, la capacité calorifique massique du liquide

rp le rayon de courbure de la pointe gba vitesse de croissance

Les phénomeénes de diffusion thermiques et solutaux étant comparablesjéénissant les
termes, la solution 11.18 est applicable a une dendrite solutale croissant dans wisothierme :

Q.= Iv(Pe) (I.21)

Wl
¢ T WSl yss!
ws" et w" les compositions des phases liquide et solide & la pointe de la dendrite
W ® la composition dans le liquide & I'infini.

ou: Q.représente la sursaturation chimique de I'élément: Q (1.22)

rv
Pe est le nombre de Péclet chimique relatif & la pointe : :FZ’”E-[—),E (11.23)

C

14
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La fonction d’lvantsov, notée lv, est définie pour x > 0 par :
Iv(x) = x exp(x) B(x) (11.24)

ou E est la fonction exponentielle intégrale, dont la valeur, définieingégration, peut étre
approchée numériquement de maniére tres précise [Abr72].

Le calcul de la cinétiqgue de croissance d’'une pointe de dendriterisetlem régime de
diffusion pure nécessite de faire apparaitre la surfusigra laguelle se déroule la transformation
de phase dans la relation 11.22. Dans le cas simplifié ou la sanfesit négligée ainsi que les
phénoménes microscopiques intervenant pour abaisser la températqredis AT est égal a la
surfusion chimiqueAT, (Eq. 11.8). Le milieu étant supposé infini, la concentratidif permet
d’exprimerAT; a partir des relations (11.23) et (11.22) :

AT, = mV\}“(l mj (11.25)
La connaissance de la température moyenne et de la concentrdtiéini permet d’obtenir une
relation ou apparait la vitesse de croissance recherghgarVintermédiaire du nombre de Péclet
chimique Pglié a Q. par I'équation 11.21. Cependant, la résolution de cette équation pose un
probléme. Une deuxiéme inconnue, le rayon de courbure a la pointe de ldedangriapparait.

Les solutions du probléme de la diffusion se présentent alors sarskade couples de valeurs
(rp,vp) désignant 'ensemble des conditions de croissance possibled.@igl st nécessaire de
trouver une seconde relation liant ces deux termes pour résoudre eonepiete probleme du
calcul de la cinétique de croissance.

I1.2.1.b. Critere de stabilité marginale

Depuis les calculs développés par Ivantsov [lva47], de nombreuses reshenthété
réalisées afin de déterminer quelle vitesse adopte une pointe déedermissant en régime de
diffusion pure. L'une des premieres hypothéses émises a étédeelladoption d’'une vitesse
maximale. Ainsi, la prise en compte des effets de capillailéépointe de la dendrite [Sek67] dans
I'équation (11.19) conduit a diminuer la température de fusion du ternsairdiesion de courbure

conduisant a I'équation :
0, =2 8Tk 1 upe) (11.26)
= =1 :
th A!shf/dp eth

De méme, il a été suggéré que linterface paraboloidale ne pétreaitonsidérée comme
isotherme [Tem60, Bol61], cette hypothése simplificatrice ne ter@npte ni de la courbure
variable de la dendrite, ni des effets cinétiques. En effetclatséue ces effets induisent dans la
surfusion totale jouent un réle important aux faibles rayons de courbanex €ortes vitesses
d’interface, comme cela a déja été précisé. La résolution cteng#8 équations de conservation
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de la chaleur avec ces nouvelles conditions aux frontiéres a Bée par Trivedi [Tri70], a partir

des équations présentées par Temkin [Tem60]. L'intérét de cesxravété de faire apparaitre
une diminution rapide de la vitesse de croissance pour les bas rayomgrioere. La figure 11.8
montre cette diminution en représentant I'évolution du nombre de Pe#aletique, Pe |, relatif

a la longueur de capillarité, ken fonction du rapport du rayon de courbure a cette méme longueur.
La longueur de capillarité est un parameétre propre a un corps donné, défini par :

r
l.= m (.27)
S
On aalors:
.V
__cp
Pén1.=5 0, (11.28)
Pén, 1,
= i !
5 . Ivantsov 1
MOdIerd: j Q, =0,05 i
Ivantsov: ! J‘
[} [}
i- | | R
| ! !
a / i
i ] } 4
| | : |
i i Temkin i B
S a
C ! o ‘
! ! \ |
: : \'\\ ‘:
i i 0=0,030—" N, N\
| | | 0=0025 —\ ‘
!Oi(‘- N 2/ch 10* 1o 10t rp/IC

Fig. 11.8 [Lan77]: Evolution, selon différents mdds, du nombre de Péclet thermiquenPg, relatif a |, , en fonction
du rapport g/lc, pour une surfusion thermique,, fixée a 0,05. Dans ce graphique logarithmiques droite en trait
plein continu représente la résolution de I'équatidilvantsov (Eq. 11.18) qui conduit & un produgt\p constant. La
prise en compte de la capillarité a la pointe (BR6) (‘Modified Ivantsov’) ou des effets de courb et de cinétique
interfaciaux (‘Temkin’) donnent des courbes préaehitin maximum pour une valeur particuliére du mraybes deux
droites verticales, correspondant a des valeursstamtes du rapportyfic, représentent les limites inférieures au
dela desquelles le rayon de la pointe n'est plablst A la différence de I'équation d’lvantsov nfigdi, la valeur
limite du modéle de Temkin, plus complexe a étaflr pas été indiquée. Les résultats expérimentmuglicksman
[Gli76] sont indiqués par le rectangle hachuré es Ipoints de fonctionnement théoriques selon tererde vitesse
maximale par les cercles noirs. Le cercle blanaespond au critére de Langer et Milller-Krumbhaaafi77].

La lecture des courbes de la figure 1.8 montre que la vitesseosance présente un
maximum pour une valeur particuliére du rayon, autant pour la solution dbxatgnant compte
de la capillarité a la pointe [Sek67] que pour la solution, plus préf@sant intervenir les
phénomenes interfaciaux [Tem60, Bol61]. Il a longtemps été considér@ gonte de dendrite
tendait naturellement a adopter cette valeur particuliere du r&@jane certaine maniére, la
vitesse de croissance maximale était alors supposée surpassemble des autres vitesses
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possibles et donc I'emporter. Les différents calculs théoriquessnjesgu’'a la fin des années
soixante-dix ont donc consisté a chercher en quel point particuheddar de la dérivée de la
vitesse ¥ par rapport au rayon était nulle.

Cependant cette hypothése ne s’accorde pas aux résultats exmanmems valeurs
mesurées par Glicksman et al. [Gli76] (Fig. 1.8) montrent quayen de courbure de la pointe
est beaucoup plus grand que ne le prévoit cette théorie, que ce soilisantuf relation
d’lvantsov modifiée (Eq. 1.26) ou les calculs menés par Trivedi [TriC@] désaccord a conduit
Langer et Muller-Krumbhaar [Lan77] a formuler un nouveau critere basée développement
des instabilités présentes a la pointe de la dendrite.

Les calculs menés par Mullins et Sekerka [Mul63, Mul64] sur les dmwale stabilité des
perturbations générées sur des fronts de solidification hémisphériquianoavaient conduit ces
auteurs a définir une valeur critique de longueur d’onde a partir delleages perturbations
peuvent se développer. Ce travail a ensuite été étendu par Trienlz T ri86] au cas des fortes
vitesses d’avancée de l'interface ou les épaisseurs des coudtiffsgien thermique ou solutale
sont faibles. Les calculs théoriques et les simulations infaymegimenés par Langer et Miller-
Krumbhaar [Lan77, Lan78], sous I'hypothése d’'une diffusion parfaite de lauchias le solide,
concluent que la valeur dgest voisine de la valeur limite de déstabilisation d’'un front plan,

(1.29)

»  Longueur d’onde déstabilisante

Trivedi et Kurz [Tri86], reprenant le travail de Mullins et SédeefMul64], considérent un
front de croissance plan, se déplacant a la vitessievtempérature jTet de composition de la
phase liquide \'9?". Si une perturbation sinusoidale infinitésimale, d’amplitdes® de longueur
d’'ondeA, nait a l'interface entre les deux milieux, deux évolutions sonsageables. Lorsque
est inférieure a la valeur seli, la perturbation se résorbe et disparait. A l'inverse, si caléeir
dépasse\,, la perturbation se développe. La différence entre les deux regigtasie par le
rapport de la dérivée temporelle de I'amplitude de la perturbatisa,piopre valeur. Lorsque ce
rapport est nul et, par conséquengst égal a,, on obtient :

—rwz—[EG'mEWF ?hESLmGCEC:O (1.30)
ou les termes intervenant valent respectivement :

| KS

=7 (11.31) K®= TS (11.32)
| | S s |
w -v, /D W+ Vv, /D w.- V. /D
g=———" 33 £=_——" (134) = —— (I35
K o K K o K o) W, - V¢ (l-k)/Dc
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VK vi s Vi vi
W=7 D, + (2 D{J +w’  (1.36) W= — D + (2 Dtsh] +w?  (I.37)
2
W, = 2V_If3'c + (ZLIfD'Cj +w’  (1.38)
ou: westle nombre d'onde de la perturbation, égaiié\ 2
W, o et w,, les nombres d’'onde de la perturbation associes respectivemediffaden
thermique dans le liquide, le solide et a la diffusion chimique dans le liquide,
k' etk®, les conductibilités thermiques des phases liquide et solide,
D{h et O, les diffusivités thermiques des phases liquide et solide,
G{h et G, les gradients de températures dans les phases liquide et solide a l'interface
GL le gradient de concentration dans le liquide a l'interface,
DL la diffusivité solutale dans la phase liquide,
m la pente du liquidus dans le diagramme de phase de I'alliage.

La résolution menée par Mullins et Sekerka [Mul64] considéraiblegueurs d’onde des
perturbations inférieures aux distances caractéristiques dedliffirermique et donnait la méme
équation (11.30), exception faite des terngeet &, égaux a 1. Comme le montre Trivedi et Kurz
[Tri86], cette hypothése n’est plus valide aux fortes vitesses ritaeadu front et la démarche
présentée ici généralise le travail de Mullins et Sekerkalg#]. La résolution de I'équation
démontre qu'il existe une valeur de vitesse seuil, nommée vitesskie, y,, au-dela de laquelle
le front de solidification est inconditionnellement stable, valeur donbmposante solutale avait
précédemment été donnée par Mullins et Sekerka [Mul64]. Toute perarlyatiaissant tend a
disparaitre en raison des effets de capillarité et le frontsal&lification reste plan. En
conséguence, aucune ségrégation n’est visible sur l'alliage soliDdins le cas particulier de la
croissance équiaxe ou le gradient thermique dans le domaine solitgkgeable, cette vitesse
stabilisante est la somme de deux composantes, I'une sol{talet fautre thermique,

Vabs: ngs+ V;bs (”-39)

DL ATC ~ DuAT’
(11.40) Vips= [ (11.41)

ou : o=

avec les surfusionsTC etATT définies par :

|
AT =A/kT mG (1.42) AT = AC—.Shf (11.43)

P
L’étude menée par Trivedi et Kurz [Tri86] aux grands nombres dietR@ontre que la

surfusion augmentant, la vitesse de croissance tend vers la Valeilisante y,. Ce résultat
améliore celui de Langer et al. [Lan78], résultat des travauxMddlins et Sekerka
[Mul63, Mul64], valable aux faibles vitesses d’avancée du front et qui naeftait pas la
prédiction de la vitesse]y Cette prise en considération d'une vitesse stabilisante limite
également la décroissance du rayon de courblmesque la surfusion augmente.
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Le critere de stabilité marginale, représenté par I'égdli29) fournit la seconde relation
liant le rayon de courbure,, ret la vitesse de croissance de la pointel.@ résolution simultanée
des équations (I1.29) et (1.30) avec (1.18) ou (Il.21) permet d’obtenir uguencouple de
solution (p,Vp) .

Dans le cadre de notre travail de recherche, les valeurs des satali®éclet ainsi que des
vitesses d’avancée du front de solidification (de I'ordre de 100} rétant faibles, nous ferons
'hypothése quegy,, & et & sont proches de l'unité. La formulation du critere de stabilité
marginal (11.29) conduit alors a appliquer dans I'équation 11.30 des conditiogsniques
moyennées a la pointe [Tri86]. Cependant, le gradient thermique mqyetéf@i par I'équation
(1.44), sera négligé dans la suite de ce travail, son effelaslangueur d’onde déstabilisante
minimale étant nettement inférieur a celui du gradient de soluté.

G, = K° Gy, + K Gy,

R (11.44)

»  Cas du corps pur

Dans le cas d'un front de solidification plan croissant en réginmagrent dans un corps
pur et en supposant nul le gradient thermique dans le salidest donnée [Mul64], par la

relation :
A= 2m/2 O Ie (11.45)

ou 9, est la longueur de diffusivité thermique propre a la vitesse alssance de la pointe
dendritique (Eq. II.5) et la longueur de capillarité donnée par I'équation (11.27)

Le critére de stabilité marginal s’écrit généralement sous la fdramg 8] :
2

* )\S
o :(Zmpj (11.46)

0 est une constante de stabilité dont 'approximation (11.29) permet de donner une valeur. voisine

.1
0’ =773=0,02533 (11.47)

Dans le cas du corps pur, les relations (11.27) et (11.46) permettétrire une relation entre et
les différents paramétres de croissance :

7 (11.48)

Plus précisément, les calculs analytiques et les simulatidmsniatiques réalisés par Langer et
Muller-Krumbhaar [Lan77, Lan78] en trois dimensions aboutissent a obtenir la valeur approché

o = 0,025+ 0,007 (11.49)
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La valeur de 0,02533 (Eq. Il.47) correspondant au front plan est voisine dedeelle
I'encadrement (11.49). Ceci permet fréquemment de retenir comitéescde croissance la relation
approchée (11.28) et de confondre la valeur exactecode dont on ne connait qu'une
approximation, avec celle du front plan donnée par I'équation 11.47.

De nombreuses mesures ont été réalisées par la suite afifidde ce critere de stabilité
marginale, notamment par Huang et al. [Hua81] sur du succinonitd@®)(Sces auteurs
aboutissant & une valear de 0,0195. Les mesures expérimentales de cette constante de stabili
pour différentes surfusions aboutissent de plus a une valeur évoluant pet etedf@utre de sa
valeur moyenne, montrant par la méme son caractére athermiquel.@igL’augmentation
constatée aux basses surfusions est expliquée par la prépondéraphéniesenes convectifs.
Les calculs réalisés a partir de cette valeur de constamtepesnant les modéles de croissance
d’lvantsov [lva47] et de Temkin [Tem60] montrent également une ertelmncordance. Plus
récemment, Glicksman et al. [Gli04] ont rassemblé les mes@éaisées au cours de différentes
expériences sur terre et en micro-gravité sur des cristassuc@nonitrile (SCN) et d’acide
pivalique (PVA). Dans les deux conditions expérimentales et podeles corps, ils montrent la
pertinence de la relation exprimant le prodyitdsous la forme d’une constante (Eq. 11.48) et la
proximité des valeurs mesurées du coefficintLes valeurs moyennes de ce terme, de 0,025 et
0,021, relevées respectivement pour la croissance de cristaux det SIENPVA sont également
relativement voisines.

1071 T T l"lll‘ 1 T T [“‘:71‘ T

T T T

L) "..O'.T

102 L D) B R e | 1 L ' B | 1 AT
107! 1

Fig. 11.9 : [Hua81] Evolution de la mesure @8 en fonction de la surfusiadT pour une dendrite de succinonitrile

pure. Les valeurs se répartissent autour de lawateoyenne de 0,0195 indiquée par le trait horiabnt

Trivedi et Kurz [Tri94] ont présenté un ensemble de mesures expéailes de la valeur
de ce parametre sur des substances trés diverses. A I'exceéptianvaleur correspondant au
mélange NEBr-H,O, I'ensemble de ces mesures est compris entre 0,019 et 0,027. W@ssrés
expérimentaux sont en bon accord avec I'encadrement donné en (11.49), censgfifue une
preuve supplémentaire validant la théorie de Langer et Miller-Krumbhaar.

Une autre théorie, dite de ‘micro-solubilité’, a également étéldppée récemment afin
de lever l'indétermination existant sur la valeur de la vitegseroissance. La recherche d’'une
solution préservant les champs de température ou de soluté en tenate des effets de
capillarité a fait I'objet de plusieurs recherches présempie$rivedi et Kurz [Tri94]. Le principal
résultat de ces travaux a été de montrer la nécessité d'waérapie de I'énergie interfaciajé’
afin que des formes de croissance dendritique puissent exister.
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Les différentes théories présentées que ce soit celle oecl-solubilité’ ou le critere de
stabilité marginale de Langer et Miller-Krumbhaar [Lan77, Lan78], rques utiliserons par la
suite, conduisent toutes a exprimer une relation lipaty sous la forme de I'équation 11.48. En
ce sens, elles constituent la seconde égalité cherchée patrdettaver l'incertitude existant sur
la valeur de ces termes dans les équations (I1.18) ou (11.21) gdriex \ . Ainsi, dans le cas
d’une dendrite croissant dans un corps pur en surfusion adimensionr@jje alea :

2 D}, 0" Al 2
v, = ﬁ [V Q)] (1.50)
P

»  Cas des alliages

La démarche de résolution de Trivedi et Kurz [Tri86] est appliqugéelliages binaires et
peut étre reprise directement. Dans le cas de la solidificdis alliages métalliques industriels,
les gradients thermiques sont souvent faibles en comparaison demigradiimiques, dans la
phase liquide. Ceci se révéle notamment exact en régime deatiffusre, le rapport P/ D)
étant de I'ordre de f0& 1d [Kur86]. Pour cette raison, il est possible de négliger le gradie
moyen obtenu pdf, = &, = 1 dans I'équation (11.30) et d’exprimkg¢ sous la forme :

r
A = 21 ,m—G'C (1.52)

On peut écrire I'équation de conservation du soluté a l'interface woeisforme permettant

d’exprimer le terme G:
W' —w) v =-0 G| (1.52)

On définit également la longueur capillaire, propre aux phénomeénes de transport spartaux

Ic = m (WI s/Ir_ W s/) (||.53)

Les relations (11.51), (11.52) et (11.53) conduisent & écrire uneitégsiimilaire a (11.48), relative a
la croissance de la pointe, controlée par la diffusion solutale, et reliant raytassé vi

I
_ D. Ic
- 2
VP rP

*

o

(1.54)

De méme que dans le cas de la croissance d’'un corps pur, cettéeséquation léve l'incertitude
sur les valeurs dg et \ en fixant un unique point de fonctionnement a la pointe de la dendrite.
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>  Application
» Solidification rapide

La résolution simultanée des équations précédentes dans le casaissi@nce colonnaire
des dendrites a été proposée par Kurz et al. [Kur86] sur un largendode variation de la
vitesse. Elle montre I'évolution du nombre de Péclet, et par la ni&mla sursaturation, en
fonction de la vitesse d’avancée de la pointe, selon le gradientignerimposé (Fig. 11.10 a). Si
celui-ci est non nul, on remarque qu’il existe une vitesse fajblpour laquelle Re augmente
rapidement et en dessous de laquelle on ne trouve pas de solution aofefLa8). Cette vitesse
correspond a la vitesse minimale pour laquelle le front plan sebié&s, le gradient thermique
assurant sa stabilité en dessous de cette valeur seuil. De ménfertes vitesses d’avancée du
front, on montre I'existence d’une valeur limitg, pour laquelle le rayorn et le nombre de Péclet
Pe augmentent rapidement. Cette vitesse limite correspond a laevilesstabilité absolues,y
donnée dans (I1.40) et prédite par Mullins et Sekerka [Mul64]. Le raistemtedéveloppé par
Trivedi et Kurz [Tri86] montre que pour les forts gradients de teatpee, il existe également une
vitesse limite stabilisante au-dela de laquelle la pointe depdriparaboloidale ne correspond pas
a une solution stable. Cependant, cette vitesse varie peu en foncti@uidumtyet reste voisine de
la vitesse de stabilité absolu,yce qui permet généralement de confondre ces deux termes.

Sur la figure 11.10 a), il est ainsi possible de distinguer I[#érdntes formes de croissance
du front de solidification. En-dessous de la vitesse de déstabilisatjost, au-dessus de celle
restabilisant le front dendritique,,VMa croissance se réalise avec un front de solidification plan
(fp). Au voisinage de chacune de ces vitesses on trouve un domainérgaudar une évolution
rapide du nombre de Péclet, Pet dans lequel le régime de croissance est cellulaireL@s)
structures apparaissant au front sont alors hémisphériques. Erdirgdelbmaine encadré par ces
différents régimes, ou le nombre de Péclet évolue selon la rdeida vitesse de croissance
(Pe, %), est caractéristiqgue du régime dendritique (rd).

Ve Ve Vo
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|
= 5 1 ]
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Fig. 11.10 [Kur86]: a) Evolution du nombre de Pétlehimique Pgen fonction de la vitesse de croissance pour
l'alliage Ag-5%pds Cu a différents gradients de pémature_q.n . Les vitesses seuilg &t v, encadrent le domaine

d'instabilit¢ du front plan pour_gq =10°K cmi* et Eth =10°K cmi*
l'interface de solidification selon la valeur dg sont également indiqués : front plan (fp), régicedulaire (rc),

. Les régimes de croissance adoptés par

régime dendritique (rd). b) Evolution du rayon deutbure d’'une pointe de dendrite en fonction devitesse de
croissance pour différentes compositions nominalass un gradient thermique de®l0 cni .
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De méme, la résolution proposée permet d’étudier I'évolution du coupi@eles (p,vp)
en fonction de la composition nominale en élément d’alliage (Fig. Il.10bYyemarque qu’une
décroissance de la composition de l'alliage méne a un ressetrdmelomaine de vitesse pour
lequel le front plan est déstabilisé.

= Solidification a faible surfusion

L’application du critéere de stabilité marginale comme méthodsétiction du rayon de
courbure d’'une pointe de dendrite s’est révélée également paréoudigr utile pour expliquer
I'origine d’'un phénoméne constaté précédemment. Plusieurs auteurs arg,raesurfusion fixée,
une brusque augmentation de la vitesse de croissance dendritique Ibapoutede faibles
qguantités de soluté a un corps pur [Fuj80, Cho84]. Cette constatation expaienme peut étre
expliqguée par les seuls critéres de vitesses maximales tple présentés par Trivedi et Tiller
[Tri78] ou Temkin [Tem62]. Pour cela, il est nécessaire de el au critere de stabilité
marginale de Langer et Miller-Krumbhaar. Lipton et al. [Lip87] memitrainsi que, pour les
faibles concentrations en élément d'alliage, la croissance ¢@woitde dendritique est guidée
principalement par la diffusion de la chaleur, de maniere similair corps pur. Cependant,
I'addition d’une quantité supplémentaire de soluté permet de déstalzliseinte et de diminuer
son rayon. Ceci est expliqué par I'expression générale du rayon desumguobtenue par la

résolution de I'équation (11.30) :
r
fy = 270\ /m Glc “G, (11.55)

ou G, représente le gradient thermique moyen a I'interface de solidification.

La diffusivité solutale étant plus faible que la diffusivité thigune, le gradient solutal a
tendance a augmenter plus rapidement que le gradient thermique damssi;expression (I1.55),
le terme (m & devient rapidement prépondérant devapt Ge rayon de courbure adopté par la
pointe diminue car la croissance se réalise dans un régimenglable. Parallelement, cette
pointe, plus fine, évacue plus rapidement la chaleur ce qui faaliteogssance. Dans le cas d'un
mélange succinonitrile-acétone, la comparaison entre les résiarimentaux qui montrent ce
phénomene et les calculs réalisés pour le prédire est présentadigure 11.11. Elle démontre la
validité du modéle développé dans le but d'expliquer cette accélémdiola cinétique de
croissance mais montre néanmoins des écarts entre les vitesses mesah@sspeédites.

Cependant, de récents calculs en champs de phase menés par RamBiEekermann
[Ram04] montrent une évolution de la vitesse en fonction de la compositiprésentant pas le
maximum attendu et visible sur la figure 11.11 a). lls prédiseahm®ins une évolution ultérieure
de cette vitesse en fonction de la composition similaire a tai¢hdéveloppée par Lipton et al.
[Lip87]. Simultanément, la forte dépendance du coeffioiergn fonction de la composition que
ces calculs permettent de déduire pourraient permettre d’expliquer lesigitiadx.
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Fig. 11.11 [Lip87]: L'alliage étudié (succinonitrd-acétone) se solidifie de maniére dendritique,régime de
diffusion pure. On a représenté respectivemengvVesutions du nombre de PécletP&q. 11.28) (Fig. a) et du rayon

de courbure normalis& (Fig. b), égal au rapport du rayon de courbugedr la longueur de capillarit&I(Eq. 11.27),
en fonction de la concentration normalisé_@. Ce dernier terme est défini par le rapport decté entre la
température de fusion et la température de liquidpms| v, ), a la valeur du termelT’ (Eq. 11.43). Les résultats des
mesures expérimentales sont indiqués par les celdbncs. Les calculs réalisés afin de prédire essiltats sont
représentés sous la forme de lignes continues (mquésenté par [Lip87]) et de lignes interrompu@sodéle
proposé par Karma et Langer [Kar84]).

[1.2.2. Croissance en régime de convection

La croissance d'une pointe de dendrite en régime purement diffusifag&ement
prédictible. L’équation d’lvantsov couplée au critére de stabilité geda connaitre, a partir de la
surfusion et des propriétés de I'alliage, le rayon de courbureviéé$se de croissance. Cependant,
dans le domaine de la métallurgie, la solidification des afliagjepere par des échanges
thermiques et solutaux a l'intérieur du domaine liquide principalerdast a des transferts
convectifs. Le liquide, mis en mouvement, transporte de maniere picacefia chaleur et les
éléments d’alliage que ne le fait la diffusion et augmentaifgigtivement les échanges de
matiere et de chaleur. Il est donc nécessaire de considéréavprecée de la pointe de dendrite
dans le liquide est également guidée par des phénomenes de traospectitt ayant lieu en

avant de celle-ci.

I1.2.2.a. Aspects généraux sur la croissance esgnée de convection

Il peut étre intéressant de schématiser les profils de tampg&ret de composition en
présence de convection (Fig. 1.12). La pointe reste assimilée, mérpedsence de convection
importante a un paraboloide de révolution, I’hypothése de Papapetrou [PapBBhsé&galement
vérifiée dans ces circonstances [Bou89.1, Lee93], jusqu’a des valeureske \de liquide cent
fois supérieures a celle générée par la simple convection naturelle.

En accélérant le transport de la matiére et de la chaleliqulde arrivant frontalement
devant la pointe tend a uniformiser plus rapidement la composition en sdautérapérature. Les
gradients présents a la pointe sont alors augmentés. La pointevpeuéréplus rapidement la
chaleur dégagée par la solidification ainsi que les élémeritagks rejetés dans le liquide. Les
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Y

conditions extérieures étant plus favorables a sa croissance,nla pemd a accélérer. Si la
surfusion est conservée, la vitesse de croissance augmente. Deas @ les conditions
extérieures d’extraction de la chaleur (conditions aux paroig¢ntesnchangées, la surfusion
présente au front de solidification tend a diminuer, la vitesseailgsance demeurant identique.
La taille du domaine liquide en surfusion est alors plus faible, caujaides conséquences sur la
structure granulaire finale.
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Fig. 11.12 : Représentation des profils de concatitm (a) et de température (b) et a la pointe dedéndrite en

'absence (traits pointillés) et en présence devemtion (traits pleins), le liquide arrivant frorlteanent dans le cas
représente, avec la vitese§ Les couches limites solutale et thermique ont gpaisseurs respective% et cih. Ces
valeurs correspondent aux distances pour lesquédesomposition ¥ et température H* sont atteintes. Dans le
cas général d'une arrivée du fluide selon une diogcquelconquegreprésente I'angle entre le vecteur vitesse de
croissanceyp, et le vecteur vitesse du quuidé, Il est choisis entre 0 et Zet caractérise la direction d’'arrivée du
fluide sur la pointe. LorsqueaI est égal éu'o, il est nul.

Huang et Glicksman ont étudié de maniere impagtéantcroissance des dendrites dans des
alliages de succinonitrile [Hua81]. De maniere kiré a d’autres substances, le succinonitrile
présente I'avantage d’'un bas point de fusion, e'ansparent en phase liquide et de s’opacifier en
phase solide, ce qui permet I'observation de lacgire. Comme ils le montrent [Gli82], en régime
de convection naturelle, si le fluide arrive pariiére de la pointe, I'apport de liquide chaud ou
riche en soluté diminue la vitesse de croissanette@iminution est suffisamment importante pour
que la nouvelle vitesse observée soit infériedeevaleur obtenue dans le cas d’un régime diffusif,
comme on le constate sur les figures 11.13. Ménmanéée par la présence du grain, la pointe de la
dendrite ressent 'effet du mouvement du liquideagit sur sa cinétique de croissance. On observe
une augmentation d’abord rapide puis plus progresse la valeur depen fonction de I'anglep
entre la direction de croissance de la pointetde vecteur vitess¢ (Fig. 11.12).

25



Il. Revue Bibliographique

25
X L s A 2 d 1
Vox 10* o : v [ V5
(m.s?Y)
100+ 20
154
m_
. »AT22000C .
20 o AT = 1800 *C 0.5_ a AT=0100 *C
® ATz 1650 °C = AT=0515°C
a) . o AT= 1500 *C b) o 4T=0997°¢
e AT 1350 °C ] e AT=2.000"C
0+ ¢ 0 A — ¢
0 30 60 890 120 150 180 0 30 60 80 120 150 {80

Fig. 11.13 [Gli82]: a) Mesures de vitesses de cszince d’'une pointe de dendrite de succinonitrilorsd’angle
@ d’arrivée du fluide, pour différentes surfusion¥.Représentation de I'évolution du rapport de leesse mesurée,
Vp , sur la vitesse calculée en régime de diffusimnep\g , pour plusieurs valeurs de surfusions.

Des expériences similaires [Hua81], menées pour de faibles isaugfusmontrent
également cet effet de la convection. Il apparait prédominarpkque I'écart entre les résultats
expérimentaux et les valeurs attendues. Il semble, comme leem@aissi de précédentes
observations [Gli76], dans des domaines de surfusions plus élevées, fgael€dh convection
sur la cinétique de croissance est d’autant plus important quefuaisnrest faible, quand bien
méme la convection y soit moins importante [Gli82]. Dans le cas du sudgieqmire, a partir de
2°C de surfusion, I'effet de la convection naturelle ne semble pas eatabla croissance et la
valeur de y mesurée est proche de la valeur obtenue en régime de diffusion jguri. 1B b).
Cependant, en dessous de cette valeur, on note une forte dépendance ds larvit@sction de
I'angle.

L’effet de la convection sur la constante de stahilité fait 'objet de travaux de la part de
Bouissou et al. [Bou89.1, Bou89.2] et Lee et al. [Lee93]. A partir d’étudd&sigle pivalique,
les premiers ont conclu que la relation obtenue par la théorie ditgiae-solubilité’, en régime
de diffusion, selon laquelle le produjf ¥, est constant reste valable en présence de convection
forcée. Dans ce cas, ce terme augmente en fonction de la compogrgiitalinale de la vitesse
liquide mais est indépendant de sa composante transversale. ILefl ee@8] ont confronté la
théorie de Bouissou et al. [Bou89.2] sur la valeuo den présence de convection aux résultats de
leur étude sur du succinonitrile. lls concluent différemment et nmingeec” croit en présence
d’un liquide en mouvement. Cette croissance est d’autant plus forta gudusion est faible et la
vitesse de liquide élevée (Fig. 11.14). Ce comportement avait d&jabservé par Huang et al.
[Hua81] lors de mesures visant a valider le critere de stabiltrginale. Les augmentations sont
de I'ordre de 50 % par rapport a la valeur provenant de la croissanoawattion naturelle. Dans
ce dernier type de régime, il est cependant correct de considérer éumue faiblement.
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Fig. 11.14 [Lee93]: Evolution de la constante dealsiité o en fonction de la surfusion adimensionnedly,
(Eg. 11.19), pour différentes valeurs de vitessewyltudinales du liquide.

I1.2.2.b. Calcul des cinétiques de croissance

Plusieurs auteurs ont cherché a déterminer les valeurs edadtesitesse de croissance de
la pointe en régime de convection. La difficulté de ces calcalda@ans la résolution couplée
des équations de Navier-Stokes et des équations de conservation deuaathdu soluté. Si ces
calculs demeurent possibles dans le cas d’'un écoulement longitudiiglidie [Ana91, Miy95.2]
car ils sont simplifiés par le caractére axisymétrique dblpme (' est égal éu}J sur la figure
[1.12), il n’en est plus de méme dans le cas général ou cet éamilpnésente une déviation par
rapport a I'axe dendritique. Une approche en couche limite [Can77, Sek@Bdrssproposée en
utilisant des corrélations estimant I'épaisseur du film stagnant d’origin&ke ou thermique.

» Résolution analytique

Ananth et Gill [Ana91] se sont intéressés au cas de I'écouledientfluide arrivant
frontalement sur une dendrite thermique, avec une vitesse a luffihparalléle a I'axe
dendritique. La zone liquide est supposée infinie dans cette directiedigtide incompressible
et newtonien (les contraintes de cisaillement sont proportionnellegradients de vitesse). La
pointe conserve son caractere paraboloidale et reste isolé& diestne subit pas l'influence de
pointes voisines. Les termes de retrait ne sont pas pris en cdesptiensités des deux phases
étant identiques. Cependant, la prise en considération de ce reth@ngerait pas ces résultats,
cet effet influencant peu la sursaturation [Mcf86] et les vitesses induitegudielrestant faibles.

En plus du nombre de Péclet thermique,, . 11.20), les auteurs définissent des

nombres adimensionnels supplémentaires associés a la croissance de la poititudendri

r,u
Péclet hydrodynamique : Pe ﬁ (1.56)
th
V!
Prandtl : Pr DI (1.57)
th
Pe, + P
Reynolds : Re % (1.58)
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Aprés résolution de I'équation de Navier-Stokes, Ananth et Gill abentjsselon les hypotheses
initiales formulées, a trois résultats pour la valeur de la surfusion adimenkddpéAnnexe 3) :

Approximation de Stokes :

2 2 PQ‘ 2 2
Q4 =2 Pg, J exp-Inn + (11°) Peg, - E.(Re) [1-n“+(1+N°) Inn] | dn (1.59)

1
Approximation d’Oseen :
[o0]

Q,, =2 Pg, Jexr%- Inn + (11 Pe,
1

1 E,(Ren? exp(-Re) exp(-Ren?)
"% [(anrR_ej {1 ) lEl(Re) j -(1+21nn) Re E(Re)* Re E(Re) | [ M (11:60)

Ecoulement potentiel :

exp(PgtPe)

Q. =P
" (Pem"'P%)Pq’

r(Pe, Pg +Pe) (11.61)

Les deux premieres approximations se basent sur I'hypothese dhle faimbre de
Reynolds. lls proviennent de la résolution de I'équation de Navier-Stakesnsidérant, dans le
second cas, un terme supplémentaire (dit d'Oseen) évitant le pardéox@okes. Dans
'approximation de Stokes, la valeur de la vitesse n’est rigoureargewalable que sur une
distance de 'ordre de/Re.

Si on fait tendre la vitesse du liquide vers zéro, ces deux 8std@onnent également
I'équation d’lvantsov (11.18). Dans cette situatioh”{(u- 0), la solution basée sur un écoulement
potentiel rejoint également la solution d’lvantsov, résultat plus étoqmasdque I'approximation
est développée pour de fortes valeurs de nombres de Reynolds.

Ces résultats sont supposés s’appliquer également au cas déuderisolutale, en
remplagant les termes Pet Pr par les nombres de Péclet chimique(Eg. 11.23), et de Schmidt,
Sc, défini par :

Sc =—t (1.62)

= Approche en couche limite

Cantor et Vogel [Can77] ont développé une approche en couche limite réslelvant
probléme du calcul de la sursaturation ou de la surfusion. lls considarentouche limite
commencant a la pointe de la dendrite et s'étendant jusqu’a une €idtaarespondant a une
valeur n en coordonnés paraboloidales (Fig. A2.1, Annexe 3). Dans celle-ci le trasesféa
chaleur (dendrite thermique) ou du soluté (dendrite solutale) sleffgmar diffusion, ce qui
simplifie I'écriture du probléme. On rejoint ensuite les valeurstés de composition ou de
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température a la frontiére. La valeur de sursaturation déduitomgtarable a celles présentées
par Temkin [Tem60] ou Trivedi [Tri70], exception faite du termedésignant la coordonnég
ou s’arréte la couche limite :

v, Q.1 2rws'q,r,

Q. = Pg exp(Pg) [El(PQ/ ) - El(PQ/ Gof)] [1 + WOEED + NOERTE) }(”-63)

ol W* est la concentration & l'arrét de la couche limite,er r, des fonctions évoluant
linéairement selon/Pe, eta, égal &/1 + 23/ 1, est déduit des équations de I'Annexe 2.

Les résultats de Temkin sont retrouvés en considértaintfini soit El(Pe, aof) nul. Les
termes additionnés dans le crochet correspondent respectivement fetsx dek surfusions
cinétique (11.12) et de courbure (11.10). Sans ces termes, ilsgstairetrouver I'équation 11.63, en
intégrant le profil de concentration (Annexe 2)ride 1 an =a, . Cependant le développement
des résultats de Cantor et Vogel pour le calcul de la cinétiguzoiksance d’'une pointe de
dendrite est ensuite incorrect car basé sur le critére de vitesse dencemsaimale.

Une approche similaire, en couche limite, sans prise en compeffeissde courbure ou
de surfusion cinétique, a été présentée par Sekerka et al. [Sek®%hijt te ces auteurs était de
retrouver les résultats obtenus par Glicksman [Gli82] dans ld'eascorps pur ou le liquide est
mis en mouvement par convection naturelle. Les auteurs aboutissent a la relation :

Pg, A\
Oy, = Pg, exp(Pey) |:E1(PQh ) - Ei[Pem [1 + Q1/4] H (11.64)
th
ol A= ﬁ (11.65)

Ra est nombre de Rayleigh, associé a la sphere de rayon R, ou se déroule la convection :

AH 14
Ra =B:<“,3—;f(f (1.66)

ou g est l'intensité du vecteur pesante?.‘l'gl=,|f I'enthalpie volumique de transformation de phase,
Ch la capacité calorifique volumique du liquide,sa viscosité cinématique Bt, son coefficient
d’expansion thermique défini & partir de sa masse volungigue

__lap
Bn=-goT (1.67)

F est une fonction de I'angte(e [ [0,2 ) d’arrivée du fluide (Fig. 11.12) déduite de I'expression
calculée du nombre de Nusselt par Merk et Prins [Mer54] pour des sphéres sous la forme :

Nu =1 + F@) Ra"* (1.68)

La valeur exacte de cette fonction est approximée par Sekerka et al pasbepre

F@ ~ 1,22 sirﬁ%) (1.69)
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Sous ces conditions, il est possible de calcygour différents anglep, ou@ est I'angle entre le
vecteurvy et le vecteur<g), la convection étant supposée créer une vitesse ascendante du liquide
vue par la pointe de la dendrite. Les résultats obtenus ont été cerapandesures de Glicksman

et Huang [Gli82] (Fig. 11.15) menant a un bon accord avec la théorex@eption des angles
proches de 0°. La décroissance rapide de la cinétique de croissancessangles avait déja été
constatée précédemment [Gli82] (Fig. 11.13). Les auteurs I'expliquaaniie décrochage arriere de

la couche limite, ce qui limite les échanges thermosolutaux.
Q
o
u

Fig. I1.15 [Sek95]: Courbe polaire des vitessesadeissance y(en um.g) d’'une pointe de succinonitrile pure, en
convection naturelle. La surfusion thermique estOgel5 °C. Le cercle représente la solution d’lsawt pour la
méme surfusion, I'autre courbe la solution founpétr I'équation 11.64 pour g = 9,81 m% La valeur utilisée der,
de 0,0164, résulte des mesures de vitesses deamois en micro-gravité, de pointes de dendritswd=inonitrile.
Les résultats expérimentaux sont ceux de [Gli824Jisés sur terre et normalisés pour étre en ac@wek la courbe
pour 8= 0.

D’autres auteurs ont proposé des approximations pour déterminer lar chdela
sursaturation en présence de convection. Wang et Beckermann [Wan96.1t péarte
approximation sur la valeur de la fonction réciproque d’lvantsov, corréeuiation (11.59) pour
les valeurs élevées du Schmidt, supérieures a 2@ otarie peu, et expriment le nombre de
Péclet Pgsous la forme :

Pe =a 1-0, (1.70)
ou les coefficients a et b prennent les valéurs a = 0,4567 + 0,253 Pe° (1.71)
b=1,195- 0,162 P&® (1.72)

Dans le domaine étudié de variations des nombres adimensionréls,1@é,10' et Pe 0 [0,5],
cette expression fournit des résultats proches de la solution d’Aea@Hl (11.59). Cependant
cette approximation est limitée. Elle ne couvre pas de largeaidesnde variations du nombre de
Schmidt et ne prend pas en considération la maniére dont arrive le fluide sur la pointe.

# N.B.: Les valeurs des coefficients sont diffesende celles de Wang et Beckermann [Wan96.1] isorrade la
différence de notation du Péclet hydrodynamiqye Pans leur expression, la valeur de ce termedesible de la
notre, soit a = 0,4567 + 0,173 2% et b = 1,195 - 0,145 ¢ .
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11.3. Formation des structures de grains dendritiques

Nous venons de présenter les démarches permettant de prédinétigsies de croissance
des pointes de dendrites. Ces résultats proviennent d’'une approche miguesclpprobléme de
la solidification. Il est cependant nécessaire de la relien& approche macroscopique afin
d’étudier la formation des structures de grains dendritiques tpliesious les avons décrites au
paragraphe 11.1.2. Dans cette partie, nous allons donc nous intéresseelapmpiEment de ces
structures. Nous commencerons par discuter des différentes gstigcies de celles de type
colonnaire pour ensuite présenter celles de type équiaxe. Nous temsirfimalement par la
description de la transition colonnaire/équiaxe qui marque la frontiere entraugedodeaines.

[1.3.1. Structure colonnaire

11.3.1.a. Expériences

Plusieurs auteurs se sont penchés sur I'étude de la croissarsteudses colonnaires.
Celles-ci se développent a partir des premiers grains geemégbut de solidification, aux parois
d’'ou le refroidissement du métal liquide s’opére. Une sélecticgueelisuite des grains les mieux
orientés selon la direction du gradient thermique [Nor39, Nor46, Hel62]. Bsogrment, en se
dirigeant vers le centre du lingot, on observe une diminution de la delesigFains. Seuls
demeurent les mieux orientés, c’est a dire ceux dont la diredéotroissance privilégiée des
dendrites est parallele au gradient de température.

Jackson et Hunt [Jac65] ont montré l'intérét d'utiliser des a&iagansparents pour étudier
les phénomeénes de solidification. Cependant, seulement quelques uns ldagessramplissent
les conditions nécessaires pour se solidifier de maniére sandak métaux (basse entropie de
fusion et interface de solidification non facettée), avec un comtesdte phase liquide et phase
solide suffisant pour les différencier. Néanmoins ils restenisanfiment nombreux pour offrir un
choix intéressant de températures de fusion et de structutedlagimphiques. Les interfaces de
solidification présentent alors une structure dendritique marquée, @bigarcelle des métaux,
avec une anisotropie de tension de surface plus ou moins grande, perifétidet de la
croissance de dendrites partiellement facettées [Tri91].

Sur I'un de ces alliages, le succinonitrile-acétone, une observatiéressante de la
sélection des orientations a été réalisée par Esaka [Es&Rd].(® a). On observe la suppression
progressive du grain central qui se trouve bloqué par des grains domdelumxes(100),
correspondant a la direction principale de croissance dendritique,ussproiche du gradient
thermigue. Gandin et Rappaz [Gan94] expliquent clairement ce phénoménesgiame
stationnaire, si un grain croit avec une orientaiopar rapport a la direction du gradient de
température (3 et que les isothermes du liquidus se déplacent avec la vitgssesvpointes
doivent adopter une vitesse plus grande, égaLéca‘ns@). Comme on I'a montré précédemment,
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la vitesse d’'une dendrite croit avec sa surfusion. Ainsi, ce grdiseplacer dans des conditions
de surfusion plus importantes, et donc en retrait par rapport a des mgiaux orientés. Il va donc
progressivement étre bloqué dans sa croissance par ces derniers.

{oﬂ’i .

Fig. 11.16 : a) Assemblage de trois images par Ganet al. [Gan94] d’'une séquence vidéo réalisée Eaaka

[Esa86] montrant la compétition de croissance deistrgrains colonnaires. L'alliage étudié est un amgje de

succinonitrile-1,3%pds acétone. Le gradient thewmiga été maintenu constant a 1900 K et la vitesse de
l'interface est de 86 urﬁls b) Structure finale de solidification obtenue p@endin et Rappaz [Gan94] apres
modélisation et simulation de la croissance desrgralans les mémes conditions expérimentales (éetsicellules

n.=1782 mn'12). Les angles d'orientation des grains sont ceusurés dans I'expérience a).

Walton et Chalmers [Wal59] ont également observé cette croespandégiée en étudiant
des alliages métalliques. lls concluent a la différence dgmesi de cette sélection entre dendrites
thermiques et solutales et montrent 'augmentation progressieetaild de grains en fonction de
la distance a la paroi du moule refroidisseur. L'orientation dogtaphique(100 la mieux
alignée avec le gradient de température moyen sur lI'ensemblgrdies est mesurée par
diffraction des rayons X. Il est montré qu’une orientation de croissdfX) unique est ainsi
trouvee.

Un autre aspect de la solidification colonnaire est la désolmmtdés dendrites dans un
sens contraire a celui du courant liquide rencontré. Dans les lindatdriels, comme attendu, on
observe que les bras primaires des grains colonnaires sont, enr@rappeoximation, dirigés
vers le centre de la lingotiere, c’est a dire qu’ils résulieria. compétition de croissance dans une
direction contraire au gradient thermique. Cependant, on peut noter paréoidésorientation
systématique. Ce phénomene s’explique souvent par les mouvements telatiquide par
rapport au solide. Ce mouvement augmente les gradients thermicgodstatix existant dans la
partie des pointes des dendrites exposées a I'écoulement, riaclitai la croissance dans cette
direction. Ainsi, comme l'avait déja observé Miksch [Mik69] (Fig. 1).%dr des cristaux de glace,
les dendrites croissent dans la direction qui leur permet d’augnieatecinétique, en tendant a
rencontrer un liquide qui se présente frontalement. Ce méme phénomprazlsié également
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dans des aciers coulés entre deux rouleaux, comme l'a décriafiaiaal. [Tak00]. La déviation
observée, de l'ordre de 15°, est expliquée par le déplacement dans légbigie des grains
formés au contact des rouleaux et entrainé par ceux-ci.

: i i 9"'-:-'. i
Fig. 11.17 : [Mik69] Apparition d'une direction deroissance privilégiée sur un bras dendritique d'cristal de

glace. Le liquide dans lequel se déroule I'expé&enst initialement au repos (image de gauche) tadfé@tre mis en
mouvement (image de droite), avec la vitesskes bras qui apparaissent alors sont dirigés darsens contraire de
ce vecteur vitesse.

[1.3.1.b. Modélisation

Historiquement, on peut considérer que le début du travail de modélisatenrdessance
colonnaire est la résolution du ‘probléme de Stefan’ [Ste91] par Neurt@a1912 [Neul2]. Les
conditions de solidification posées sont simples. Elles se résumenhsidérer un lingot
semi-infini, initialement liquide, rempli d’'un corps pur a la tempée de fusion. Ainsi,
I'interface de solidification se déplace a cette températates la forme d'un front plan, sans
surfusion, de facon unidirectionnelle, et 'ensemble de la chaleuédibgar la solidification est
diffusée dans la phase solide. Avec ces hypotheses, il est possibtend’ une expression
analytiqgue de la température au cours du temps [P0i88]. Cependant,simémprobléme a été
intensivement étudié, son application pratique dans le domaine de lficsdiah colonnaire est
limitée car il ne tient pas compte de la physique de la craissdendritique qui prévaut dans les
alliages industriels.

Flood et Hunt [FIo87.1] ont présenté les premiers un travail de résoltimérique des
équations de conservation de la chaleur en croissance colonnaire dahka legdasion au front,
AT, n’était pas fixée, comme I'avait fait Clyne [Cly81.2], mé&®luait en fonction de la vitessg
de déplacement de l'interface de solidification. Pour cela, ilsarit la relation donnée par
Burden et Hunt [Bur74] et la simplifient en :

A pr? (1.73)

Ve = :

f WO

ou w, représente la composition nominale de l'alliage etest un parametre ajustable. Il faut
noter que dans une telle relation I'effet du gradient de tempéraasiepas pris en compte, ce qui
est justifié pour les domaines de, Raractérisant le régime de croissance dendritique (Fig. 11.10).
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L’originalité de ce travail est de prendre en considération la ctiomerégnant dans le
bain liquide sous la forme d’une couche limite de diffusion thermiquemeten avant du front.
Flood et Hunt concluent sur I'importance du calcul de la surfusion du frontalprédiction de la
croissance des grains équiaxes et montrent l'importance de lactionveur le profil de
température au centre du lingot.

Des modéles ont également été présentés afin de simuler eatépht de l'interface
colonnaire dans le cadre d'un lingot fixe [Wan94, Van94] et de la cooitémue [Mha99]. Dans
le cas de ces travaux, la fraction de solide est reliéetarpérature par une relation de Scheil
tronquée tenant compte du début de la solidification a une tempéraférerdd de la température
de liquidus. Wang et Beckermann ont également développé un modéle perfagitadiction de
I’évolution de la microségrégation dans les grains colonnaires owégquien tenant compte de la
diffusion du soluté dans la phase solide [Wan93]. L'utilisation de ce mdeléd permet d’étudier
la transition colonnaire-équiaxe [Wan94] a I'échelle du lingot.

Gandin et Rappaz [Gan94] ont développé un travail de modélisation de la soiofifobes
alliages dendritiques dont l'originalité réside dans le couplage &# méthodes des Automates
Cellulaires et des Eléments Finis (CAFE). L’équation de conienvde la chaleur est résolue par
une approche macroscopique sur le maillage en éléments finisnpartgure d’'une cellule est
interpolée a partir de la température des nceuds de la madléreants finis dans laquelle elle se
trouve. Cette température de cellule sert alors a calculételsse de croissance des pointes des
dendrites en utilisant un polynéme du troisieme degré similaire a celui de béq(1a#3) :

Vi = A, AT? + A, AT? (1.74)

Dans le cas simple de I'expérience de Esaka [Esa86], ou laraompéest imposée,
Gandin et Rappaz prédisent une structure de grains similaitke @logervée expérimentalement
(Fig. 11.16 b). Cette comparaison permet de valider I'algorithmerdissance développé pour
simuler la croissance compétitive des grains colonnaires. A'agtaite dans le modele CAFE un
algorithme de couplage entre les méthodes en automates celluddiren éléments finis,
permettant de tenir compte de la surfusion du front de croissanée tsansfert de la chaleur.
Nous détaillerons cet algorithme au chapitre 11.3.3.b.

Un autre modéle de croissance colonnaire a également été @ngase@andin [Gan00.1]
pour prédire le déplacement des fronts de solidification colonnadgexttique marquant le début
et la fin du processus de solidification. Ce modéle est basé sunéthede de suivi de front. Si
une telle modélisation reste difficile en deux ou trois dimensibn&n est pas de méme en une
dimension. Dans cette géométrie simple, le remaillage €5t & modéle résout le probléme de
conservation de I'énergie par une méthode de différence finie. On aengige maniéere
indépendante les trois zones liquide (l), pateuse (m) et solidgrg)équation bilan écrite aux
interfaces permet de tenir compte du dégagement de chaleur agoampke début (passage
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BN

d'une fraction de solide nulle a une fraction donnée par la relationulleveScheil a la
température des pointes) et la fin de la solidification (pastage fraction de solide inférieure a
un a une fraction de solide égale a un). Les surfusions présentégewaufronts sont reliées a
leurs vitesses de déplacement par des lois en puissance. Urhalgatératif est donc nécessaire
pour assurer la convergence d’'un schéma de résolution implicite dans le temps.

[1.3.2. Structure éguiaxe

L’étude des phénomeénes physiques expliquant I'apparition des grains écuicc@urs du
processus de solidification a fait I'objet de nombreux travaux tquéirenentaux que numeriques.
Ceux-ci ont permis de mettre en lumiére les diverses origiaesgermes des grains et leurs
localisations dans le lingot.

» La germination dans une zone de liquide surfondue

Comme cela a été montre, le développement des structures dendridaoesaires
s'accompagne de l'existence d'une surfusion au front de solidificatiorant le gradient de
température. Ce front apparait alors plus ou moins en retraggaort a la courbe correspondant
a la température de liquidus locale, laissant une zone de liquidedibsolide, en surfusion, et
donc thermodynamiguement métastable. Suivant la théorie originelle peopasé&Vinegard et
Chalmers [Win54], il devient alors possible a des grains équiaxeés, ape phase de germination,
de se développer dans ce milieu liquide. Cette germination pewt d&trulée selon un processus
homogéene ou hétérogene.

« Germination homogeéne : Il s’agit de la théorie classique derlaiggion. Si, en
raison de fluctuations thermiques, une quantité de solide de rggpparait dans un liquide ou
existe une surfusiodT, elle évoluera dans le sens permettant la diminution de laigariat
d’enthalpie libre AG. Cette quantité est la somme de deux contributions [Kur92]. La ¢neest
I'énergie nécessaire pour introduire des atomes dans la couclamsigan entre phases solide et
liquide. Il s’agit donc d’une contribution positive proportionnelle a la serfdu germe, égale a
Atirg Y ou v représente I'énergie interfaciale solide/liquide. La seconddaesifférence
d’énergie libre entre le systéme initialement liquide et son na@akesolide. Ce terme négatif est
une contribution proportionnelle au volume du germe et a la différenceagi@tibre volumique
entre les deux phasAg. Le bilan de ces termes s’écrit [Kur92] :

4
AG(rg) = 4Ttrg? ! +3Trg° Ag (1.75)

La fonction AG(rg) est donc la somme de deux contributions évoluant de maniére opposee
(Fig. 11.18 a). En effet, le premier terme est positif, tandis gueetond est négatif. Aux faibles
valeurs de rayon, la contribution surfacique est prédomin&@éy) est croissant. Le grain a
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tendance a décroitre pour évoluer vers un systeme plus stable. Ang phys important?dG(rg)
est décroissant. Pour évoluer, de méme, vers un systeme plus stedofenlde la particule croit.
Entre les deux régimes existe un rayon critiqueprrespondant a une dérivée nulle/ds(ry) par
rapport a ¢ (Fig. 11.18 a) égale a :

/1
rg = -Z—A‘gi (1.76)

Les premiéres théories de la germination, développées par Vdriéeker [Vol26] et
Becker et Doring [Bec35] a partir de cette approche, considérerdaréetére probabiliste de
dépassement du rayon critiqygar un germe contenant Mtomes, apparu spontanément dans le
liquide surfondu. Ce raisonnement revient a considérer la probabilit@gegpar I'équation de
Boltzmann, de dépassement, a la température T, d’une barriéretiéuergéS(rg) . Il est ainsi
possible d’exprimer la vitesse de germinatiopar unité de volume et de temps sous la forme :

h=hy ex;{— %%ﬂ (1.77)

ou le terme pré-exponentig] peut étre considéré voisin de®1mm™ s* [Kur92] et le rapport dans
la fonction exponentielle évolue commaAT? .

La figure 11.18 b) ainsi que la forme générale de I'’équation {lipEfmettent de se rendre
compte de la décroissance extrémement rapide aleea le rapport en exposant. Dans la zone
hachurée sur la figure 11.18 b), une variation de ce terme d'un fatteniraine une diminution de
1072 de la vitesse de germination

1040

n (cm3s?)

1020

AG (J) T< T}

|

[ 10P germes par litre
et par microseconde

1 germe par litre et
par 3,2 années

10720

10-60 s L
a) b) 107" 1 10 507?0 2 103
rg AG(rg)

Kp T

Fig. 11.18 : a) Evolution de la variation d’enthabplibre AG en fonction du rayon avec les contributions stidae,
AG, (courbe supérieure), et volumiquéG,, (courbe inférieure). Le rayon critique est repnégepar 6 b) Evolution
de la densité de germination, en fonction du rappomG(rg ) (k, T) [Kur92].
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* Germination hétérogéne : Les résultats précédents montrentidaltbffle germer de
maniére homogéne. La surfusion nécessaire pour avoir une vitessendwatien de 1 cnis? est
voisine de 500 °C [Kur92]. Les surfusions permettant I'apparition eMel@gpement d’'un germe
sont donc trop importantes pour que ce phénomeéne explique la germinatiamdedgns le bain
liquide en surfusion. En pratique, des impuretés, des peaux d’oxydes farroéstact de I'air ou
des agents inoculants volontairement introduits s’y trouvent meélahgieviént alors plus facile
aux grains de germer sur la surface de ces particulesgeetténation étant d’autant plus facile
que la structure cristallographique des deux corps est proche. tatiqii de ce mécanisme est
représentée sur la figure I11.19 a). La diminution des aires dacteret des volumes solidifiés
permet de remplacéG(rg) dans (I1.77) par la nouvelle valeur de I'énergie libre nécesadiae
formation d’un germe, &) AG(rg) [VoI29, Kur92], ol la fonction f, inférieure a 1, est définie par :

f(0) :%f (2 + cos@)) (1 - cosp))? (1.78)

avech I'angle de mouillabilité définit par les vecteurs de tensiorrfitéale solide/liquidey’, et
de tension interfaciale solide/particuf&®.

L’évolution de cette fonction représentée sur la figure 11.19 b) rante pour les faibles
valeurs d’angle, la variation d’enthalpi®¥(AG(ry) est ainsi fortement diminuée, ce qui facilite
d’autant la germination des grains. Il est & noter que le raytiguerde germinationgm’est pas
modifié mais que le nombre d'atomes nécessaires est diminugaktaén, f(8). De plus
f(8) AG(rg) est toujours inférieure AG(r). Avec un angléd égal a 10 °, il suffit d’une surfusion
de 6,5 °C pour retrouver une vitesse de germination de>1séifikur92] ce qui correspond aux
surfusions classiques de germination. Cette théorie de la gaonirtaitérogene, également
applicable au cas des alliages binaires [Tho83], explique l& @dine des grains germés dans

les alliages industriels.
f(0)
10

10t

¢]

Fig. 11.19 : a) Schéma représentatif de la formatifun grain sous la forme d’'un germe solide deottel sphérique
de dimension caractéristiqug sur une particule hétérogéne présente dans undélLes énergies interfaciales de
contact entre la particule (p), le liquide (I) et solide (s) sont représentées sous la foﬂhet les aires d’interface
sous la forme A @ désigne l'angle de mouillabilité. b) Evolution tkefonction f (Eq. 11.78) selon I'angl@ en
diagramme semi-logarithmique. On note la rapideigsance de cette fonction.
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» ‘Big-Bang’: L'une des premiéres explications donnée a l'originéadmone équiaxe
est également due a Chalmers [Cha63]. Des cristaux apparus damenené&oide du lingot
peuvent flotter ou étre transportés par les mouvements convectitpidielvers la partie centrale
du lingot. Placés dans une situation de surfusion, ils vont croitre sdasma de cristaux
équiaxes. Ce phénomene explique en partie I'importance de la zonecéappaxaissant lors de la
solidification d’alliages coulés en lingots a des températuehps de la température de liquidus.
Dans un tel cas, on observe une apparition brutale d’'un ensemble derstsitsc aux parois du
moule. Ceux-ci sont ensuite transportés rapidement dans le liquide ou ils sonbregistri

» Fragmentation du front: Aprés avoir mené une étude sur des corps reatspa
Jackson et al. [Jac66] proposent une nouvelle origine pour la formatiorraies équiaxes :
lorsque les conditions d’évacuation de la chaleur évoluent et se trachasein ralentissement du
front de croissance colonnaire, de nombreux bras de dendrites secoappaesissent. Ce
phénomene est du a une refusion locale a la base des bras secoledaitersdrites colonnaires.
Si les fragments ainsi formés se retrouvent dans le liquideudmsion situé devant le front
colonnaire, ils croissent sous la forme de grains indépendants. GaaddO[®] explique de cette
maniére l'origine des grains équiaxes apparus dans des lingdtagé'sld’aluminium-silicium
obtenus par solidification dirigée [Gan00.2], tout en faisant remarquerlegueonditions
thermiques sont également propices a une déstabilisation macroscdpiduent colonnaire
[Fai75.1, Fai75.2]. Ce phénoméne permet le développement des grains équiaressatans la
partie supérieure des lingots. Récemment, Liu et al. [Liu02] coserfitrdgalement 'origine de la
zone équiaxe par la décélération du front de solidification colonnaime das mélanges
succinonitrile-eau et chlorure d’'ammonium-eau.

» Germination sur peaux d’oxydes : Southin [Sou67] a réalisé plusieursesqas de
solidification sur des lingots d’aluminium pur et d’alliage d’alummicuivre. De I'analyse des
structures observées, il déduit I'existence d'une quatrieme zone,caés des domaines
colonnaires, équiaxes et de la zone de peau. Celle-ci prend naiddanserface supérieure des
lingots, lors du refroidissement, par rayonnement, du métal liquidegra@iss formés a cette
frontiere sédimentent ensuite dans le bain liquide jusqu’a atteimdi@nhaine solide. A partir de
cet instant, ils se développent alors de maniere similairetawctuises colonnaires, sous la forme
de grains allongés selon le gradient de température. lls apgemtaiginsi sous une forme
caracteéristique dans la structure finale du lingot.
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I1.3.2.a. Expériences

La connaissance de I'étendue du domaine en surfusion dans un lingot liquigee es
premiére étape dans la modélisation du développement des structgmesnde Elle permet de
déterminer le volume dans lequel les grains équiaxes peuvent garagedévelopper. Cependant
la modélisation de la croissance des structures équiaxes neegdaire sle maniere similaire aux
structures colonnaires. D’une part, les grains équiaxes sontdiblesrs déplacements guidés par
un bilan de forces faisant intervenir le mouvement du liquide qui lesirenét la sédimentation.
En retour, le déplacement des grains perturbe I'écoulement du ligumgreDpart, la vitesse
relative du liquide par rapport a celle des grains influe de nearsénificative sur le
développement de la phase solide. Enfin, le déplacement des grairesgét@nsport d’énergie,
de soluté et de matiére dont il est nécessaire de tenir co@gredifférentes caractéristiques
propres a la croissance équiaxe expliquent la variété des exérimenées sur ce type de
structure.

»  Etude globale de la croissance équiaxe

Partant des considérations de Jackson et Hunt [Jac65] sur l'désitélliages organiques
transparents, ces expériences se sont en partie basées suvdtabsale la solidification et du
déplacement de grains formés a partir de ce type de substautesanlet al. [Jac66] ont procédé
a des coulées en lingotieres de mélanges de chlorure d’ammondieaet En présence d’'une
concentration suffisante en éléments d'alliages, ils observemefilsion partielle des bras
dendritiques et leurs déplacements dans le liquide. Les nouveauxncrigtenés sédimentent
dans la partie basse des lingots et forment une zone centrale équiaxe staaeteri

Par la suite, Beckermann et Wang [Bec96] ont mené une expérgatbeement similaire
en utilisant le méme alliage. lls refroidissent de manidemtique sur ses quatre parois une
lingotiere parallélépipédique, les deux faces principales ét@gessthermiquement et servant de
fenétres d’observation. lls observent alors le développement de lasrdendritique équiaxe et
I’évolution des températures mesurées en divers points du lingotsteege de deux régimes est
montrée. Au départ, les grains, de petite taille et de faibssena’opposent pas de résistance au
liquide et suivent son mouvement. Apres avoir grossi, ils commencédinaenter sous l'effet de
leur poids et forment un empilement. Cet empilement interviensauaifnent rapidement dans le
processus de solidification pour que les grains soient bloqués dansdauement avec des
fractions de solide de quelques pour-cents seulement. Les auteurs moagalement que la
macroségrégation négative observée en bas du lingot est causgesddimentation de cristaux
pauvres en éléments d'alliage et observent clairement la reendatiéquide riche en soluté et de
faible masse volumique sous la forme de longues trainées.
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»  Etude de grains fixes isolés

Les résultats expérimentaux précédents, en s’appliguant au mouversegraines et a
leurs interactions mutuelles, n'’en permettent cependant pas une mdindduelle. Pour cette
raison, d’autres recherches ont été menées sur des grains lissléxpériences de Lee et al.
[Lee93] et Miyata et Tanaka [Miy95.1] en étudiant le développemeld @& grains dendritiques
sont une étape dans cette démarche et permettent de s'intarkssasissance de grains équiaxes
soumis a un régime de convection forcée. Lee et al. déplacenalsmidnt une cuve contenant un
grain tandis que Miyata et Tanaka chauffent le liquide, provoquantssaenimouvement. Dans
les deux cas, les auteurs constatent une augmentation de la déessessance des dendrites,
expliguée par I'existence d’un mouvement relatif du liquide par ragporsolide. Cependant
I'effet de cette vitesse relative reste prédominant prinaipeie aux basses surfusions. Comme le
remarquent Lee et al., pour une vitesse du liquide donnée, I'effet aBVaction cesse d'étre
notable des que I'on dépasse une certaine surfusion. Ainsi, dans lestesidonitrile, au dessus
de 3°C de surfusion, une vitesse du liquide de 1tresse dinfluer sur la cinétique de
croissance. Cette observation avait déja été faite dans le cas de la convaatéie iigig. 11.13).

»  Etude de grains sédimentants

L’étude de grains fixes n’est pas satisfaisante dans la eneawelle impose de rencontrer
un liquide se déplacant a une vitesse fixée. La vitesse de chuteegxei adopteraient en
sédimentant dans un lingot demeure inconnue de méme que les effetsudempnts de rotation.
Pour ces raisons, plusieurs appareillages permettant I'étude @ crugrains isolés dans des
colonnes de liquide ont été présentés au cours de ces derniéres années.

Ramani et Beckermann [Ram97] remplissent un tube vertical aveliage ale chlorure
d’ammonium-eau, noté NJ&I-72%pds HO. Un courant d’eau thermostatée entoure la colonne,
permettant de maintenir l'alliage en dessous de sa tempédauiquidus avec une surfusion
précise, ce qui améliore une précédente expérience [Ahu92.1]. Au detsglacé un tube refroidi
permettant de générer de petits cristaux équiaxes. Un trou foé peisa base permet d’en
sélectionner un unique qui pourra ensuite sédimenter. Les surfusions £waliéat de 0,2 a
1,1 °C et la taille initiale des grains est de l'ordre de 1 mBinam. Les vitesses de chutes
observées sont voisines de 1 ches les résultats obtenus confirment ceux des auteurs précédents
[Lee93,Miy95.1]. Les vitesses de croissance tendent également &rdagravec la surfusion.
Une comparaison de ces vitesses avec les valeurs théoriques dédtitesil de Ananth et Gill
[Ana91] (Eq. 11.59-61) est tentée. Cependant les auteurs notent lailtiffec calculer la valeur
correcte de yen raison des incertitudes sur les valeurs de la constanteitiéstaarginales et
du coefficient de Gibbs-Thomsdn Ce dernier terme reste le plus difficile a estimer, aucune
valeur n’étant trouvée dans la littérature. Des valeurs commnges 0,5.10K m et une valeur 8
fois plus élevée de 4.3& m semblent donner des résultats corrects. En conclusion, les auteurs
notent combien il peut étre hasardeux d’appliquer la théorie de Anari@iil §Ana91] pour
estimer la valeur depya partir d'une valeur de sursaturat@rconnue. D’une part, le fluide ne se
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présente pas avec une vitesse frontale sur I'ensemble des poimdesiglees. D’autre part, le
mouvement du fluide est influencé par la présence de I'ensemble iducgrgui empéche de
considérer isolément les pointes dendritiques. Ramani et Beckermamt d@iilleurs que les
grains observés (Fig. 11.20 a) sont relativement symétriques ssentide maniére similaire dans
les 6 directiong100), ce qui était également observable sur les expériences de[Ahu@?.1].

lls expliquent cette observation par le mouvement de rotation du srst@ai-méme qui permet a
chacune des pointes de rencontrer des conditions de croissanceesmiaiphénomene justifie
les considérations précédemment détaillées sur la difficulté du calculidétlgue de pointes.

Fig.11.20 : a) Photographie d'un grain d’une taillde 3,5 mm sédimentant dans un mélangg@42%pds BO
[Ram97]. b) Photographie d’'un grain de 5 mm, montrane morphologie ‘delta’ marquée, en sédimentatians un
meélange NECI-72,8%pds HO [Ger02].

Jalanti [Jal96] a développé une expérience similaire. Des ggaimsent au bout d’'un
capillaire plongé au sommet d'une colonne thermostatée remplie d’'langaéde chlorure
d’ammonium et d'eau. Par la suite d’autres grains apparaiss@mbxamité de celui-ci et
commencent a sédimenter. Ills sont ensuite suivis dans leur chuteegaaméra se déplacant
verticalement et dont la position est connue a tout instant. Ce dpoiméraméliore I'expérience
de Ramani en permettant I'obtention de résultats liant le diardetfa particule & sa position ou
sa vitesse de chute. Il devient possible d’étudier I'évolution géndmaigain en fonction de cette
vitesse et du temps écoulé depuis le début de la sédimentation.oliriserve une évolution
linéaire du diametre en fonction du temps de chute montrant que lsevidescroissance reste
relativement stable (Fig. 1.21 a). Ces résultats sont compac&sna qui seraient obtenus en
utilisant le modeéle de Stokes pour le calcul de la vitesse dmeddition des grains. Selon ce
modele, consistant a assimiler la particule a une sphére seatépdabas nombre de Reynolds
(Re < 1), le coefficient de trainé évolue comme linverse du rayorcetie sphere. En
conséquence, si le diametre de la particule évolue linéairementlaldamps, la vitesse de
sédimentation est proportionnelle au carré de la durée de chudistatece parcourue au cube de
cette durée. Les observations de Jalanti montrent que les vitessgEglimentations mesurées
n'évoluent pas selon ce modeéle. On remarque ce phénomene sur la Kiglre) lou les
puissances trouvées dans I'expression, sous une forme corrélée, dmnaeden fonction du
temps sont inférieures a 3.
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Fig.1l.21: a) Evolution du diamétre de grains eonétion du temps de chute, observée sur des cxisthu
NH,CI-66,7%pds HO. b) Evolution de la distance de chute en fonctioriemps pour différentes surfusions [Jal96].

Une expérience de chute de grains dans un alliage transpagai¢ment été élaborée par
Albert, Appolaire et Gérardin [AIb98, App98, App99.1, Ger02] sur une hauteur plus imtgorta
voisine de 1,2 m. Elle est similaire a la précédente maismigperaboutir a des résultats plus
nombreux et plus précis. De plus, le montage de Gérardin [Ger02] cengeuk appareils
photographiques placés orthogonalement, ce qui permet de remontele éxaate des cristaux.
Les précédentes observations détaillées ici n’étudiaient qu’une ieoiegraphie d’'un méme
grain, ce qui introduisait un biais important dans I'estimation dwia réelle [App98]. A la
différence des observations de Ramani [Ram97], la forme des glmes/és n’est pas toujours
symétrique. Des profils asymétriques qualifiés de ‘delta’ spmedant a des grains de grosses
tailles sont observés [Ger02]. Ainsi, deux types de morphologies ageat#gie I'ensemble des
expériences. Le premier correspond a des grains de petites, tailljours inférieures a 2 mm, en
début de croissance, ou n'ayant pas eu le temps de se développercdéomia liquide en raison
d’'une trop faible surfusion. Elle se caractérise par des grgarg & forme traditionnellement
attendue : les six branchéB00) sont développées de maniére similaire et le grain présente une
symétrie évidente (Fig. I1.22 a). Ces grains se sont développéfeetuant un mouvement de
rotation sur eux-mémes qui a exposé successivement les brardggesanditions de croissance
semblables. La faible taille des grains observés par RamBeckérmann [Ram97] (Fig. 11.20 a),
de quelques millimetres, explique leur morphologie. Lorsque les gmonssuivent leur
développement, leurs mouvements se stabilisent a partir d’unectaitiee et leurs déplacements
correspondent alors a une simple translation verticale descendaribeariche basse croit en
présence d’'un liquide se présentant frontalement. Sa cinétiquecéstrée et elle tend a se
développer de maniére plus importante (Fig. 11.20 b et 11.22 b). Le mémmempkée, quasiment
aussi marqué, se produit pour les branches horizontales qui croisdentetjeen présence de
convection et donc plus rapidement. A I'opposé la branche supérieure ne nepesnte liquide
en mouvement et sa croissance est ralentie. Une comparaisomaeplelogie ainsi observée
peut étre faite avec les calculs en champs de phase de Lu[euGR]. En présence d'un
écoulement relatif du liquide par rapport au solide de direction coestamt rapport a
I'orientation cristallographique du grain, les auteurs retrouvent une morphologé. ‘delt
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Fig. 11.22 : Représentations schématiques des tigaes de morphologies de grains équiaxes obsepa¥eGérardin

[Ger02] : (a) morphologie symétrique (b) morpholegielta’ [Ger02].

L’ensemble de ces observations [Ahu92.1, Ram97, Jal96, Alb98, App98, App99.1, Ger02]

a permis de montrer I'importance de la prise en compte de la ¢mmvear la prédiction de la
croissance des grains équiaxes. L'équation d’'lvantsov (11.21) ne peasee prédire des vitesses

de pointe aussi importantes que celles observées expérimentalEigehi21 b). Il est nécessaire

de passer par des approches en couche limite (Eg. I1.64) ou d'utiiseid&ons analytiques de
Ananth et Gill (Eqg. 11.59-61), si besoin est sous une forme corréléell(El). Ramani et
Beckermann [Ram97] relévent cependant un point important dans leur discgssiest la
difficulté de connaitre les propriétés physiques des alliageséstil rendant difficile la
comparaison entre les résultats expérimentaux et ceux issus de théories.

[1.3.2.b. Modélisation

De nombreuses modélisations ont été menées sur la croissancairte équiaxes
apparaissant dans un liquide surfondu au cours des quarante derniéresLasniéases de cette
modélisation ont été posées avec les travaux, précédemment présentéss vitesses de
germination, les cinétiques de croissance dendritique et les paribgrenodynamiques guidant la
solidification. Cependant la validité des résultats numériques obterst apparue qu’avec
I'amélioration progressive de l'outil informatique. L'augmentation du Im@mdes processus
physiques considérés et les couplages entre phénoménes se déroulentusispéchelles ont
progressivement permis d’obtenir une validation des résultats numériques.

»  Croissance de grains

Oldfield [Old66] a posé plusieurs bases de la modélisation du proassmidification
de grains isolés. Il considéere une subdivision du volume étudié en un grabcerdemvolumes
de plus petites dimensions. Dans chacun de ceux-ci une équation de cmmsde/éi€énergie est
appliquée. Celle-ci relie la quantité de chaleur dégagée aux éifspdu matériau et a la vitesse
de croissance du volume solide présent. Il devient possible d’éiéglmtions de conservation
discrétisées et les algorithmes de résolution. Aprés compardes@es résultats aux valeurs
théoriques attendues, Oldfield conclut a la validité de la démarbbeée et a la possibilité
offerte par la simulation numérique de valider des théories de croissance dendritique
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D’autres modeles ont par la suite été développés permettant dee peédéveloppement
de grains équiaxes. Rappaz et Thévoz [Rap87.1] proposent une approche atgliéalelution
d’un grain en couplant la cinétique de croissance et les équationasation du soluté et de la
chaleur. Dans un grain pris isolément sont considérées trois zonespomdant respectivement
aux domaines solide (s), liquide interdendritique (d) et liquide extdaidigue (f). Les deux
premiéres constituent I'enveloppe du grain approximée par une sphgrd.2B) et la réunion
des deux derniéres représente I'ensemble de la phase liquideg(ljrddtion de grain,"§ définit
le rapport du volume de I'enveloppe au volume total du systeme. Les actesiderent que le
soluté ne diffuse pas dans le solid€ €) et que le liquide interdendritique est de composition
uniforme (O infini). La diffusion de soluté n’est prise en considération que dam®reaine
liquide extradendritique. De méme I'ensemble du systéme est suppfméne en température en
raison de la diffusion thermique importante dans les alliagesllioéts. L'étude de la
solidification de cette enveloppe est ensuite réalisée en impasargxtraction constante de la
chaleur au systéme.

_Rg__ enveloppe du grain
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Fig. 11.23 : Représentation d'un grain équiaxe sele modéle de Rappaz et Thévoz [Rap87.1]. La Zauwerespond

a la partie solide (s) du grain, la zone 2 au lid@iinterdendritique (d) et la zone 3 au liquideradéndritique ().

Une enveloppe sphérique de rayopeRtoure les deux premiers domaines. Dans le mat®teloppé, la diffusion
solutale est nulle dans le solide et infinie da@diduide interdendritique. Elle n’est prise en qum que dans le
liquide extradendritique. Sous ces hypothéses,btiertt le profil de concentration encadré. |l faxgpendant noter
que la représentation du solide sous la forme diogau localisé au centre du grain doit étre seulenuensidérée
comme une représentation schématique de la zoeegEit

L’'un des intéréts majeurs de cette étude est d’expliquer plugib@remenes intervenant
lors de la solidification et observés expérimentalement. Aux preninstants, on montre une
diminution de la composition moyenne en soluté dans I'enveloppe due a ¢éadaibposition en
élément d'alliage du solide et au flux solutal sortant de oetteeloppe. Par la suite, la
composition moyenne de I'enveloppe croit parallelement a sa rapielesiext. Cette évolution
explique [Il'apparition d'une recalescence importante en début de salidifi due a
'augmentation rapide de la fraction de grain. Cette recalescsiinterrompt lorsque la
composition du liquide interdendritique est minimale. La fraction den ggst alors proche de
l'unité. La zone interdendritique se solidifie ensuite et on obserdédeissance attendue de la
température. Les auteurs montrent que I'évolution thermique suivia gaité est indépendante
du choix de la surfusion de germination.
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Cette étude numérique restant colteuse a mettre en ceuvre, inauldle [Rap87.2] a été
développé par les mémes auteurs utilisant une approche analytique.uAasiouche limite est
utilisée pour représenter I'évolution de la concentration en solutélalamme extradendritique.
Des résultats similaires sont retrouvés mais I'approche, phidera calculer, peut alors étre
introduite dans un bilan macroscopique d’écoulement de la chaleur.

Wang et Beckermann [Wan93] ont également développé un modele de sdiatific
granulaire applicable aux structures colonnaires et équiaxes dagst@me multiphasé. Il prend
simultanément en compte la germination, la croissance et la mogphdes grains dendritiques.
Pour cela les équations de conservation du soluté sont écrites pwaisl@sémes domaines que
ceux considérés par Rappaz et Thévoz [Rap87.1]. La cinétique de cideaddtique est reliée
au développement de I'enveloppe. Ce modele améliore celui de Rappagvez Ten tenant
compte de la diffusion du soluté dans le solide et de la morphologie naigephdu grain. De
plus, ces résultats généralisent I'approche précédente en en netreanvpartie les résultats.
Cependant la définition des forces motrices guidant la croissanckerdeeloppe difféere
sensiblement selon les auteurs. Wang et Beckermann définisskenti gear I'écart entre la
concentration de I'enveloppe et la concentration moyenne du liquide extriéiderdiRappaz et
Thévoz considerent I'écart entre cette premiere concentration et cepériplaérie du systéme.

> Sédimentation

La liberté de mouvement qui caractérise les grains équiaxee @galement a s’intéresser
a leurs déplacements dans le bain liquide. Dans le but de calcuaiséprént les forces s’exercant
sur ces grains et de prédire leurs vitesses de déplacement, deremomauteurs
[Ahu92.2, Gro93, App99.2] considérent que ces forces ne s’'appliquent pas au seuostéda
dans le grain mais au volume de la zone pateuse délimité parldppeedu grain (Fig. 11.24).
Ainsi, I'étude ne se fait plus sur la vitesse de déplacement dlle solais sur la vitesse de
déplacement de I'enveloppe considérée alors comme un milieu poreusaihelésigne ainsi le
mélange pateux résultant de la réunion du solide et du liquide contenus dans I'enveloppe.

Fig. 11.24 [Gro93]: a) Dendrite schématisée et emtée d’'une enveloppe idéale passant par I'ensemdbtepointes
dendritiques. b) Enveloppe simplifiée sous la fodum polyédre.

Stomp et al. [Sto00] détaillent les différentes forces s’exd#reur un grain équiaxe, en
distinguant les forces stationnaires, indépendantes des dérivéeseiteame la vitesse du grain
ou de celle de la phase liquide, et les forces instationnaires, qui sont fonctions devées dér
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> Forces stationnaires :

P : le poids du grain, dirigé dans le sens du vecteur grqwité

P, : lapoussée d’Archiméde, dirigée dans le sens contraire du vecteur gravité.

Fp @ la force de trainée qui s’oppose au mouvement du grain et eseditégs le sens
contraire de la vitesse relative du grain,par rapport au liquide (Eq. 1.79) :

V, = V-V (1.79)
ouv, est la vitesse de déplacement du grain ket vitesse du liquide environnant le grain.
F_ : laforce de portance, provoquée par la rotation du grain et qui peuwréée par un
gradient de vitesse ou étre due a l'interaction du grain avec d’autres particules.

> Forces instationnaires :

F, : laforce de masse ajoutée due a l'effet sur le liquideadediération du grain. Elle
se compose d’'un terme déduit de la variation temporelle de la délévée vitesse relative du
grain et d’'un terme produit par la variation du volume du grain.

Fs : la force créée par le gradient de pression local, lorsque aesaiotes de
cisaillement ou une pression non hydrostatique s’exerce dans le liquide.

Fg : laforce d'histoire, ou de Basset, due a la diffusion de la v@rtigins I'écoulement,
ce qui correspond a I'historique des accélérations passées du grgpenda@nt, cette force est
considérée comme négligeable par Stomp et al. dans le cas de la coulée continue otiege. ling

Ahuja et al. [Ahu92.2] et Jalanti [Jal96] limitent leur étude aaistpremiéres forces stationnaires
citées P, P, etFy). Nous adopterons, par la suite, une démarche similaire. Sous gqeitedse,
les forces peuvent étre schématisées sous la forme présentée a la2igure ||

enveloppe

Fig. 11.25 : Bilan des trois forces s’exercant sur grain au cours de sa sédimentation dans undig@n mouvement.
On considére que le solide est a I'intérieur d'werereloppe dont on a dessiné ici le contour en déuensions. Cette
enveloppe relie les sommets des principaux brasiriteyues. L'écriture du bilan des forces (Eq. R)8conduit a

avoir, comme représente ici, la vitesse relativegrhin, v, , parallele au vecteur gravité et donc aux vect®ystP.

re
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Le terme de trainéé&;,, correspond au bilan des forces de pression (trainée de sillage) et
des contraintes tangentielles (trainée de frottement) esepaiele liquide sur la particule,
déduction faite de la poussée d’Archiméde. Si la force de trastérike lorsque cette particule
est immobile par rapport au liquide, il n’en est plus de méme lotkxg déplace dans celui-ci.

Fp agit alors en direction opposée a la vitesse relative de déplacement de Udepartic

Dans le cas d’'un écoulement de Stokes autour d’'un grain, assimilésphére pleine de
rayon r et placé en chute libre, Jalanti [Jal96] montre que Isseitde sédimentation est donnée,
aprées une durée de chute de t, par (Annexe 4) :

Vi(t) =V [1 - ex{- %ﬂ (11.80)

La constante de temps, caractérisant la rapidité du graipiadatt sa vitesse terminale de chute,
v;, est égale a:

_2r’p°
=gy (1.81)
ou ' est la viscosité dynamique du liquide.

Ahuja et al. [Ahu92.1] supposent que les grains atteignent suffisammapdément leur vitesse
terminale pour négliger I'accélération. Jalanti [Jal96] proced&deéme maniére, aprés avoir
montré que le temps mis par une particule pour atteirfreste court. Sous cette hypothese, la
vitesse de déplacement, est donnée par I'écriture de I'équilibre des forces sur I'enveloppe :

P+P,+F,=0 (1.82)
Le poids et la poussée d’Archimede exercés sur I'enveloppe s’écrivent :

P = Mg (11.83)

P,=-M.g (1.84)

ou g est le vecteur gravité, Ma masse de I'enveloppe ef,M masse de liquide correspondant au
volume de I'enveloppe.

La force de trainéEp s’écrit sous la forme [Ahu92.1, Jal96] :
_ 1
Fo =-5P vV A G (1.85)

ou p' est la masse volumique de la phase liquidd;alte de la projection de I'enveloppe dans la
direction de la vitesse relative du graip,et G, le coefficient de trainée.
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De I'équation bilan (11.82) et des expressions des forces (11.83-85), duitdé valeur de la

vitesse relative (Annexe 4) :
1/2
g

_(2 ¢"(p°-p) Ve
vV, =

T AC, j Uy (11.86)

ou p° est la masse volumique de la phase solideleWolume de I'enveloppe du grain; "gla
fraction de solide interne a cette enveloppeigele vecteur unitaire désignant la direction dans
laquelle s’exerce la gravit§ € g ug).

Dans le cas de la sédimentation d’'un grain dendritique, la difficoliéiste a préciser la
valeur du coefficient de trainée qui permet le calcul de lasétele chute (Eq. 11.86). Deux
difficultés se présentent, détaillées par Ahuja et al. [Ahu92.1, Ahu92d@jreetil est aisé de se
rendre compte en considérant le grain schématisé a la figite D’'une part, celui-ci ne se
développe pas de maniére identigue dans toutes les directions deel'@spiacselon les six
directions cristallographiqué€400. Il ne peut étre assimilé a une sphere et posséde une géométrie
complexe caractérisée par une interface importante entrdolesines solide et liquide. Ce
phénomene explique le choix fait initialement d’étudier non pas le mantetn domaine solide
intérieur au grain mais celui de I'enveloppe entourant ce grairuti@’sart, le volume liquide
contenu dans cette enveloppe modifie son déplacement. En rendant le grak) pdavorise son
mouvement. Ainsi, il convient de tenir compte de ces phénoménes soundadi®deux facteurs
correctifs. Le premier, & permet de prendre en considération la géométrie de I'enveloppe choisie
et le second, Cla porosité de I'enveloppe c’est a dire I'importance de laifnactolumique de
liquide gu’elle contient. Ces deux valeurs s’expriment respectivement palatese:

\'}
Cq = e (1.87)
eq
Vsed
C = V—E;‘Ld (11.88)

Le coefficient G est défini comme le rapport de la vitesse de sédimentationpdetieule,
v*® sur la vitesse de sédimentation de la sphére équivalgiftec’est a dire de la sphére de
méme volume que la particule. Il est calculé a partir du facteuormey, qui correspond au
rapport de l'aire de la sphére équivalente sur l'aire de lacphatiLe coefficient Cpermet de
comparer les sédimentations d’'une sphére poreuse et d'une sphere Btguivaeogene. Cette
derniere ne contient que du solide et est donc totalement impermébdlposséde le méme
diamétre et la méme densité apparente que la sphére origmat@sSe volumique, uniforme, est
ainsi égale au rapport de la masse de la sphere poreuse sur soa apharent, somme des
volume du solide et des porosités. &St défini par le rapport de la vitesse de sédimentation de
cette sphére équivalentg&Sy sur la vitesse de sédimentation de la sphére porggse, v
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En reprenant le travail de Haider et Levenspiel [Hai89], Ahujaalet[Ahu92.1, Ahu92.2]
expriment la valeur du coefficient de trainée de I'enveloppe par la relation (Adnexe

G —24Q(1+ CRC2)+ <o 11.89
D = C,Re G CiRe C, (11.89)
1+R_e

ou Re est le nombre de Reynolds associé au déplacement de la sphére équivalentereleldiamet

d.v

e r

Re =" (11.90)

et G, C,, C; et G, sont des coefficients fonctions giedéfinis a I’Annexe 4.

Dans le cas des particules de sphéricité voisine de 1, c’ast dedi particules de forme voisine de
la sphere, une relation entrg €ty a été proposée par Pettyjohn et Christiansen [Pet48] :

_ U
C,=0.843 |o£o_06 (1.91)

Ahuja et al. [Ahu92.2] calculent une corrélation similaire, propresgthmentation de particules
de structure dendritique. Elle sera corrigée par de Groh Il et al. [Gro93] soundéa: for

C,= 12610 O—_Lll’&) (1.92)

De méme, Neal et al. [Nea73] expriment le terme correctif de porositénetatlan :

oy 0

(11.93)
2p2 + 3(1 -—@tang )

Cf:

d
ou le rayon normalisp est égal a : B= 2\}% (1.94)

et K désigne la valeur de la perméabilité du milieu interdendritique, détaifiéd’ Aanexe 4.

L'utilisation de la relation 11.86, écrite sous forme scalaingcal’expression du coefficient de
trainée donné par 11.89 permet de calculer le modutkiwecteuw,. La direction de ce vecteur
est ensuite connue de cette méme relation 11.86 qui montre, qegt parallele et de méme sens
queg, comme représenté a la figure 11.25. En additionnant la vitesse', la vitesse du liquide
qui environne la particule, on retrouve la vitesse propre au grain,
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[1.3.3. Transition colonnaire/égquiaxe

Nous venons de décrire les différentes études menées dans le bédide lprcroissance
des grains colonnaires puis dendritiques dans les lingots métallComsne cela a été précisé
précédemment, si la structure colonnaire a tendance a se dévelomjggue de solidification a
partir des parois du moule, des grains équiaxes peuvent croitre endldquer sa progression.
En conséquence, on observe une transition entre les deux milieux derstdiiférente qualifiée
de transition colonnaire-équiaxe, communément appelée CET.

11.3.3.a. Expériences

La CET peut étre considérée comme une propriété habituelle désamatmétalliques
coulés. Une difficulté pour préciser la position de cette transidiemeure la maniére de
caractériser et de différencier les deux zones sur lawteufihale observée. Les grains équiaxes
croissent dans toutes les directions de I'espace, sans orientaticnolipee et présentent devant
eux un gradient thermique négatif permettant I'évacuation a trdeeliguide de la chaleur
dégagée lors de la solidification. Les grains colonnaires appamaien présence d’'un gradient
thermique positif et se développent dans le méme sens que celuisi. lds premiers se
développent en régime qualifié de croissance non contrainte tandisgaededs se développent
en régime de croissance contrainte.

Gandin [Gan00.2] a réalisé plusieurs expériences sur des alfiafgminium-silicium de
différentes concentrations afin d’étudier la position de la CET. fale &st menée sur des lingots
cylindriques solidifiés unidirectionnellement de la partie infégeuvers la partie supérieure.
L'influence de la composition en silicium est étudiée en faisar¢rveelle-ci de 0 a 11 %pds.
Différentes surchauffes sont imposées initialement. Les stesctmales obtenues sont présentées
a la figure 11.26.

grain
éguiaxe

(a) (b) (c) (d)

Fig. 11.26 : Coupe des lingots d’alliage AISi obtenapres solidification unidirectionnelle par GandiGan00.2]. Les
lingots ont des compostions en silicium de (a) @&4fe :Aluminium pur), (b) 3 %pds, (c) 7 %pds, 1d)%pds. Sur
le premier lingot, on note la présence d'un graolé dans la partie supérieure.
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On n'observe pratiguement pas de grains équiaxes sur le lingot uiiaionmpur. Ceci
s’explique par la faible surfusion du front colonnaire dont la struesireellulaire. Il croit dans
un gradient de température positif, & une température proche du paisiate f,, ce qui réduit
le domaine en surfusion. L'apparition de structures dendritiques n’esblpoga’en présence
d’'une déstabilisation thermique du front, correspondant a un gradient themuigoe négatif et
donc a la formation de grains équiaxes. Un grain équiaxe isojaséstnent observable sur la
partie supérieure de la structure .26 a). Gandin I'explique paristance d'une telle
déstabilisation thermique devant le front colonnaire, ce que montredeiméga les courbes de
refroidissement. Cette déstabilisation crée alors une zone esisarthermique dans laquelle des
grains peuvent germer et sédimenter. Le grain observé sesiibpparu en régime de croissance
non-contraint, dans la partie supérieure du lingot, sur la surface riétal-air, avant de
sédimenter et de rencontrer le front colonnaire. Ce type de gdéionicarrespond a celle décrite
par Southin [Sou67]. Cette explication est également basée suéskenpe d’'une dendrite au
centre du grain et sur des mesures de diffractions X, montrant @mee norientation
cristallographique dans la dendrite et le domaine cellulaire de ce grain.

A l'opposé des observations précédentes, des zones équiaxes impsdantaisservées
sur les alliages d’aluminium-silicium. En effet, dans le cadadsolidification d’alliages, une
surfusion est nécessaire afin de permettre le développementaieelaolonnaire. Il existe donc
en permanence un liquide en surfusion devant le front dans lequel despguwarest se former,
croitre et progressivement bloquer le front colonnaire.

Ces zones de grains équiaxes apparaissent envixateax-tiers du lingot. Leur importance
augmente légérement avec I'accroissement de laasitigm en élément d’alliages. Une origine a ce
phénoméne se trouve dans I'expression de la vitdsseroissance en fonction de la surfusion
(1.73). Les conditions de refroidissement étaeniitjues, il est possible de considérer que lasdte
d’avancée du front,;v reste similaire entre les différentes expériendessi, 'augmentation de la
composition moyenne des alliages, wonduit & une augmentation de la surfusion dot 3. La
taille du domaine en surfusion augmente ce qui gefapparition d’'un nombre plus important de
grains équiaxes. La netteté de la CET semble aépsindante de la concentration.

Martorano et al. [Mar03] présentent différentes expériences difisation ayant été
menées dans le but d’étudier I'apparition de la CET. Elles ont emuoand’avoir été réalisées
avec un flux d’extraction de la chaleur unidirectionnel, généralewegtital, et sur des alliages
binaires, d’une maniere similaire a celles menées par GandamOfR2]. Ces conditions
expérimentales permettent notamment une comparaison plus aiséesaapproches analytiques
prédisant la création d'une transition entre grains colonnairegjeax@s. Les expériences
donnent ainsi le moyen d’étudier la position de la CET selon I'évolutiorodireux parameétres,
tels la surchauffe, la présence d’inoculants, la composition dedalbu la vitesse d’extraction
de la chaleur. Néanmoins, ces expériences souffrent généralemmaipde permettre un calcul
précis des parametres de germination des grains équiaxes§angirmination et surfusion de

germination), pour donner lieu a des comparaisons quantitatives.
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11.3.3.b. Prédiction de la position de la CET

La prédiction de la position de la zone de transition entre grainar@tes et équiaxes
apparait nécessaire afin de correctement prédire les domatugEspar les grains colonnaires et
équiaxes. La connaissance de son emplacement permet égalememtidierglimportance de
ces deux structures aux propriétés différentes. Plusieurs maudlése développés en ce sens,
résumés par Flood et Hunt [FIo98] et Martorano et al. [Mar03].

>  Critéere de Hunt

Les premiers modeéles de prédiction de la CET ne faisaienhigsgenir la croissance des
grains équiaxes mais seulement leurs origines et leur passdsligermer [Flo87.1, Flo87.2]. A
I'inverse, le modele développé par Hunt [Hun84], en régime de croisstainte, prend en compte
cette croissance, leur origine étant éludée. Hunt considéere qtreidiure de solidification est
totalement équiaxe a partir de I'instant ou la fraction volumiqugraies équiaxes®fjdépasse la
valeur critique déduite de considérations géométriques, un ‘blocageimécase produisant
alors et empéchant tout développement de grains colonnaires. A l'inV@rstructure est
considérée comme uniqguement composée de grains colonnaires pour une vgitégale a un
centieme de la valeur critique. Cette derniére est cependanieckeismaniére relativement
arbitraire en considérant qu’un grain est colonnaire dés lors qumeasibn maximale est deux
fois supérieure a sa dimension minimale ce qui méne a une valéyd%leLe raisonnement
développé par la suite suppose que la germination hétérogéne de I'endembiains équiaxes se
réalise pour une unique surfusids¥,?°™, et pour une densité de germes, n, fixée. La cinétique de
croissance des pointes est ensuite fonction du carré de la surfusiaele: on retrouve le
raisonnement précédemment développé par Burden et Hunt [Bur74] etisipgdiFlood et Hunt
[Flo87.1]. Sous ces hypotheses, un critére peut étre développé permaetigerinination du type
de structure obtenue localement en fonction du gradient thermique G, sugpppsé 1a densité
volumique de germes n et de la surfusion du front de croissance coldxiFf&ire

3
ATgerm
Si G <0,617 H{l ( ATCO.] }ATCO' (11.95)

la structure est totalement équiaxe, le gradient de tempéttane trop faible pour assurer la
croissance colonnaire. La CET apparait des I'instant ou cette inégalitéfise vér

3
A I'0pposé, si G > 0,617 (100 % {1 -(AATTQ’f;.mj }ATCO' (11.96)

la structure sera considérée comme colonnaire.
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Ce critére fournit une indication, selon les conditions de coulée eefaedissement
imposées a l'alliage, sur le type de grains obtenus. Cependaréséinpe I'inconvénient de faire
plusieurs hypotheses simplificatrices, notamment celle d’'une gation de I'ensemble des
grains équiaxes a une méme surfusion et d’une cinétique de croissance simplifiée.

Néanmoins, I'expression de ce critere avec une équation du type lividtpke déduire
que, pour un alliage de composition fixée, 'augmentation de la vitkssEoissance du front
favorise la germination de grains équiaxes. Ce fait semblerm@nfiar les expériences de type
Bridgman menées par Kim et Grugel [Kim92]. A gradient thermifjyé, I'augmentation
progressive de la vitesse d’avancée du front provoque l'apparition d'wetustr équiaxe plus
marquée. D’autre part, leurs expériences montrent que la CETaestisée lorsque la
concentration en éléments d'alliage augmente, ce qui étaitné&yaiauine des conclusions du
travail de Gandin [Gan00.2]. Cette tendance est également obtenuespmadiles de Burden et
Hunt [Bur74] et de Flood et Hunt [FIo87.1] puisque la surfusion de croissasioanaire
augmente avec la composition de l'alliage a vitesse de croés$ixée lorsque I'on fait usage
d’'une équation de type I.73.

Le critere de Hunt [Hun84] a ensuite été étendu par Flood et HoB7[E, FIo87.2] dans
un travail de modélisation de la progression d'un front de solidificatien.gradient de
température n’est plus considéré constant et évolue au cours duldatedensité de germination
pouvant dépendre de la température locale est utilisée. Cependadsulésts obtenus prédisent
un domaine équiaxe trop important par rapport a celui observé habitudlldree auteurs en
concluent que le développement de la zone équiaxe n’est pas fonctioreddelaroissance des
grains qui la forme.

D’autres critéres similaires a celui de Hunt ont par leesté élaborés afin de permettre la
prédiction de la CET dans d’autres conditions de solidification ou ded#&obéns le cas de la
solidification rapide de type laser, Gaumann et al. [GauOl] reprehe®riquations de Hunt
[Hun84] et les expriment sous une forme générale donnant pour gradient thermique critique :

N
_ 1 3 -4m 1/3 col —ATgerm
N\ rg] " aTe | 14| T (1.97)

ou N, est I'exposant de la surfusion dans I'expression de la vitesseowh ¥ , celle-ci étant
écrite de maniere similaire a I'équation (I.73), sous la forme simplifiée :

G

Ve = A, (A1) "2 (1.98)

Dans cette relation, les surfusions thermique etalgbure interfaciale sont négligées et seule la
surfusion solutaleATS® est considéréeAT® = AT®). De plus, étant données les conditions
particuliéres de la solidification (croissance dapet faible surfusion) Gatimann et al. choisisdent

chercher une corrélation sur la vitesse de croigsgermettant de retrouver des valeurs des
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parametres Net A, propres aux conditions de solidification. Ils aligsent a des valeurs respectives
de 3,4 et 1,25.19m s' K3* et considérent que la CET se déroule lorsque Kaifie la relation :

N>
G—NZ—A O/ -4mn__1 (11.99)
vi —72\/ 3 In[1-g? Not1 '

Wang et Beckermann [Wan94] utilisent le méme critere de bladadeunt [Hun84] afin
de prédire la position de la CET et reprennent le modéle précéatrerpesé pour la croissance
des grains [Wan93]. lls considérent que la structure granulaireoegbosée des trois zones
précédemment citées : solide, liquide interdendritique et liquidedetdritique. Aucun des
modéles cités jusqu’ici ne tiennent compte de l'influence des mouvententvectifs sur le
transport des grains équiaxes, la sédimentation et I'enrichieselmdiquide en soluté a I'échelle
macroscopique du lingot.

»  Approche stochastique

Gandin et Rappaz [Gan94] se basent sur une approche stochastique du déealopeem
grains colonnaires et équiaxes. En dimension 2, le domaine de sdiwlifiétudié est recouvert
par un maillage en triangles (Fig. 11.27 a) sur lequel on superposerillaedg cellules carrées
(Fig. 11.27 b). Les grains sont décrits de maniére individualiséeqraseimble des cellules qui les
composent. Un couplage est développé entre I'approche macroscopique béséésslution de
I'équation de la chaleur a I'échelle du maillage en utilisamhé&hode des éléments finis (FE),
I’évolution de la structure de solidification a I'échelle de ilegde cellules utilisant une méthode
d’automates cellulaires (CA). Le couplage entre ces deux méthma@€riques explique
I'acronyme CAFE donné au modéle. Les variations d’enthalpie etiegératures calculées aux
nceuds sont interpolées au niveau des cellules puis transforméesatongde fraction de solide
propres aux cellules. Ces dernieres sont sommeées puis rétroaggéagémes nceuds (Fig. I1.27
a). Les nouvelles températures de ces nceuds sont finalementesajgaiiéun bilan d’enthalpie.
Au final, on retrouve un nouveau champ de température et de fraction de solide aux nceuds.

Dans ce schéma, la croissance des grains est imposée parétiqee propre aux cellules.
Dans chacune delle, une forme de croissance carrée représeétahitibn du grain se
développe. Un algorithme de capture, amélioré par la suite [Gan96.1, Gan97, Tek@tit a
chaque cellule de capturer progressivement ses voisines.

L'intérét immédiat de ce type de modélisation est de ne pasgilist a priori, a la
difference des modeles précédents, la nature colonnaire ou équiaxgrades formés. La
croissance de ces deux types de structure se réalise deemdeigique et leurs différences ne se
révélent que sur la carte de structure finale. Les grains eg@aans un gradient de température
apparaissent allongés et correspondent a la structure colonndoppésE, les grains qui se sont
développés dans un gradient plus faible n'ont pas d'orientation de croigsaticeliere et se
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présentent sous la forme de grains équiaxes. La densité des geésents dans le bain liquide et
le choix fait initialement de leurs surfusions de germination sEmtfacteurs déterminant la
présence plus ou moins marquée de la zone équiaxe et la taiked@sagrains qui la compose.
La comparaison de la structure finale observée dans le casadldlfication dirigée d'un lingot
d’alliage Al-7%pds Si a celle modélisée par le couplage vabtte démarche. Aprés avoir choisi
les parameétres d’'une distribution gaussienne de sites de geomieatfonction de la surfusion de
germination (densité maximalelf=2.13° m3, surfusion moyenn@T!, =5,5K, écart-type
ATY, = 0,5 K), la structure simulée présente un caractére colonnaire marquéalpagtie basse.
Dans la partie supérieure, on observe des grains équiaxes d'orientadriées. Ce type de
simulation de la compétition de croissance entre structures colemmdiequiaxes a récemment
été étendu a trois dimensions d’espace et appliqué a la prédictistnuddsres de grains dans des
superalliages base Nickel [Far02].
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Fig. .27 : Schéma du couplage CAFE élaboré pan@a et Rappaz [Gan94]. Le maillage en éléments fitu
domaine se solidifiant est représenté en (a) eéseau de cellules qui s’y superpose en (b). leehds reliant les
figures (a) et (b) schématisent le couplage enimnéerpolation en température destinée au calcul’deolution de la
solidification dans les cellules (‘Temperature hpi@lation’) et la rétrocession de la chaleur latentia la mise a jour
de la fraction de solide des nceuds (‘Latent heltase’). Le calcul de la valeur d'un paramétre aveau d'une
cellule est réalisé par l'interpolation de sa valeau niveau des nceuds qui I'entourent. Ce processuseprésenté
sur la figure (c). La cellule située dans I'élément | recoit une information desuds i, j et k par I'intermédiaire des
coefficients d'interpolationgy, @yj et @yk .

»  Approche thermique

Nous avons précédemment présenté, au paragraphe 11.3.1.b, le modéle de $unt
développé par Gandin [Gan00.1] consistant a suivre le déplacement du freolidifecation
délimitant la zone pateuse d’'un alliage binaire en solidificatidgédi. La premiére correspond a
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I'interface dendritique et la seconde a l'interface eutectiges.résultats obtenus montrent une
augmentation progressive de la surfusion au front de croissance. Auxielsudu lingot cette
surfusion commence a diminuer peu avant que le gradient thermique nenderid dans le
liquide. La comparaison de ce calcul avec les structures obs€Rigedl.26) montre que ce
phénoméne se produit a la position de la CET. Gandin formule I'hnypothesle gueximum
observé dans la vitesse de croissance de la dendrite, correspondanadient thermique faible
dans le liquide, ne permet plus de contraindre le front colonnaire.ilRRarsa la vitesse de
croissance diminuant, il considere gu’interviennent alors des phénomeérefasilen des bras de
dendrites tels qu’observés par Jackson et al. [Jac66] et plus réoeman Liu et al. [Liu02], ce
phénoméne s'ajoutant a la déstabilisation de [linterface macroscopitfjee étudiée
qualitativement puis théoriguement par Fainstein-Pedraza et BdHaiy5.1, Fai75.2]. En
I'absence de toute autre source de germination (inoculant, impunetiés, germés en surface du
liquide, ...), ces phénoménes provoquent, dans le domaine en surfusion devantinks gra
colonnaires, I'apparition de germes précurseurs des grains équiaxesnclusion majeure de
cette étude demeure la prédiction de I'apparition d’'une CET lorsquradéent thermique dans le
liquide devient nul, les grains équiaxes étant le résultat d’'ugménatation du front colonnaire. A
noter enfin que ce critére se réduit & celui de Hunt [Hun84]4B%if™ = AT,

»  Critere solutal

Le critere de Hunt [Hun84] a été qualifié de ‘blocage mécanidars la mesure ou il
prédit la transition & partir d’'une valeur seuil de la fraction vadue de grains équiaxes a partir
de laquelle I'avancée des grains colonnaires est stoppée. MartbnfMar03] introduisent un
critere de blocage solutal. La méme approche que celle développ&eapgret Beckermann
[Wan94] est utilisée pour représenter les différentes régiongrdiess. La cinétique de croissance
utilisée est fonction de la valeur de la sursaturafrfEg. 11.22). Ce terme permet de tenir
compte de I'enrichissement progressif en soluté du liquide dansd&sipn de la cinétique en
considérant I'évolution de la composition & I'infini) W Ainsi, le ralentissement de la croissance
colonnaire provoquant I'apparition de la CET est attribué a cet essahient du liquide devant le
front au fur et @ mesure que croissent les grains équiaxesgrésms la zone en surfusion.
L'avantage est que la valeur prédite de la fraction volumique desg¥quiaxe, ¢, correspondant
a la CET n’est plus un parametre mais un résultat du caldalutlinoter que I'application de ce
modéle aux expériences de Gandin [Gan00.2] mene a la méme conclusivisafd la
fragmentation comme source des grains équiaxes lorsque le gridmdientque devant le front
colonnaire devient nul [Gan00.1].
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1I.4. Ségrégations dans les alliages métalliques

Nous avons présenté dans le chapitre précédant les différentesréaursies dans le but de
prédire les structures de grains obtenues a la fin du processnlgdifieation. Le développement
de la zone colonnaire ainsi que le déplacement et la croissanaaides2gquiaxes ont été détaillés
tant du point de vue expérimental que de celui de la modélisation. Cepkndanissance de ces
structures interagit également avec les champs de composition en élénikaged’a

A I'échelle microscopique, la cinétique dendritique est fonction deolaposition en
éléments d’alliage présente dans le liquide. A une échelle sunggria ségrégation associée au
développement du solide provoque un rejet de solutés dans le liquide et uneicom/edgine
solutale. Enfin, a I'échelle du procédé, le déplacement des grairexés|@t la perméabilité des
structures agissent sur le mouvement du liquide et les profilsomosition. Ces derniers
modifient en retour la croissance de la pointe des dendrites.

Beckermann [Bec00] considére que de nombreuses caractéristiques fieal champs de
ségrégation ne peuvent étre prédites sans prendre en considératimnoktructure. Ainsi, les
progrés a réaliser dans la modélisation de I'évolution du champ de dtarpog pourront se
faire sans la connaissance, en paralléle, de la structure ddicailon. En retour, I'étude des
structures granulaires nécessite de connaitre I'évolution des cdenspsnposition dans le lingot,
autant a I'échelle des grains qu’'a celui du procédé. Ces propos samhésrgar les observations
expérimentales de Lesoult et al. [Les99]. Beckermann [Bec00] donnecvne générale des
causes de la macroségrégation et des modeles développés pour lsemobtliElus nous
contenterons ici de rappeler les caractéristiques principalessdeégrégations. Dans un premier
temps, nous présenterons différentes études expérimentales méenrasttissement en soluté du
métal et expliquant les profils finaux de composition. Dans une secorige paus étudierons les
différents modéles de ségrégation permettant la prédiction de ces profils.

1.4.1. Mesures de I'enrichissement en soluté ihgot

Il.4.1.a. Caractéristiques générales

Lors de la coulée de lingots métalliques, une macroségrégatioglamsnts d’'alliage
ajoutés est généralement observée a I'échelle du produit de coulée [Der64, Fle74, Bec00]

Ainsi, la partie basse du lingot, présentée a la figure 11.28, eximlpofil de composition
inférieur a la composition nominale (ségrégation négative). Gtlalle a la sédimentation de
cristaux équiaxes de composition faible. Aprés avoir germé ehegt#, ils se sont accumulés au
fond de la lingotiere sous la forme d’'un empilement conique de graigmvArse, la partie
supérieure du lingot présente une composition en éléments d’alliageesupé la composition
nominale (ségrégation positive). Cette partie du lingot se salidién dernier, elle accumule le
soluté rejeté dans le liquide par convection solutale. De fait, I'essielrient en éléments d’alliage
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a tendance a diminuer la masse volumique du liquide dans le casaetesoade fer est allié au
carbone, plus Iéger. Les courants convectifs qui apparaissent alors déplacerg kesolet haut.

Enfin, des profils de mésoségrégation dits en A ou en V en raistaurdeformes sont
également observables (Fig. I1.28 b). Les premiers se présentetd $ouse de lignes ségrégées
ascendantes dirigées vers le centre du lingot. Ces canaux guddifiteckles’ ou de ‘cheminées’
sont dus a l'enrichissement en soluté du liquide sortant de la zonesgatet enrichissement
pouvant contribuer a la refusion partielle du solide. Bennon et Incropen&TBont développé un
modéle permettant la prédiction de ce type de canaux ségrégésimant les résolutions des
équations de conservation du soluté, de la chaleur et de la quantité denmat\gur des alliages
NH,CI-H,0O, ils montrent le développement progressif de ces bandes richekignls long du
chemin suivi par le liquide sortant de la zone péateuse. Des fréokiedés dans des superalliages a
base Nickel sont présentés sur la figure 11.29 [Bec00]. Ces photoggsapbintrent la présence de
grains équiaxes qui accompagnent ce type de mésoségrégatioanaes ségrégés en V, visibles
au centre du lingot, sont expliqués par le mouvement des dernierségaiages présents en fin
de solidification et le déplacement du liquide a ces instants [Jal00].

|- ségrégation en V

— ségrégation en A

| cOne de ségrégation négative

Fig. 11.28: a) Schéma d’'une coupe d’'un lingot dexc[Maz95] de composition hominale en carbone &2 0% pds.
Les domaines composés des grains colonnaires diejuets et équiaxes dendritiques ainsi que la zanpahu sont
visibles a gauche et les champs de compositionarégsont représentés a droite. Les contours desszeégrégées
positivement (signe + et ++) et négativement (sighsont également indiqués. b) Schématisationdifé&rentes
zones ségrégées et couramment identifiables slimgwt coulé [Cam91].
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Fig. 11.29: Photographies de freckles dans des aulre superalliages a base de Nickel (gauche) etratissement de
I'un d’entre eux (droite) [Bec00].

11.4.1.b. Ségrégation inverse

A une échelle inférieure, un autre type de ség@yadst observable sur les premiers
centimeétres solidifiés d’'une coupe longitudinalerdlingot, menée perpendiculairement a sa surface
extérieure (Fig. 11.30) [Fle68.2]. On observe unggd@omposition en élément d’alliage a proximité
de la paroi du lingot puis la diminution progresside cette composition avec I'éloignement a la
paroi pour revenir vers des valeurs voisines deolaposition nominale. Cette ségrégation est
qualifiée de ‘ségrégation inverse'. Elle a été epme dés 1947 par Scheil [Sch47] par le transport
interdendritique du métal liquide aux premiers intade la solidification en raison du phénoméne
de retrait. Kirkaldy et Youdelis [Kir58] puis Flengs et al. [Fle67, Fle68.1, Fle68.2] en ont réalisé
les premiers modeéles.
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Fig. 11.30 [Fle68.2]: Profil de composition d'unrgot d'alliage Al-4,6 %pds Cu solidifié unidireatioellement en
fonction de la distance a la paroi. Les valeurs unéss (cercles et ligne pointillée) s’accordentrbavec le profil
calculé (ligne continue).

II.4.1.c. Les dispositifs type Hebditch et Hunt fi18, Heb74]

L’étude de la ségrégation de lingots de taille industriellenéStessante dans la mesure ou
elle permet d’identifier les hétérogénéités chimiques prin@pdés coulées. Cependant d’autres
expérimentations, a plus petites échelles, ont été menées dmansikretrouver certaines de ces
hétérogénéités et de mieux les étudier. Il devient ainsi posdblEouver la source de ces
ségrégations et les propriétés des alliages conduisant a leur création.
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L'une des premiéres expériences menée en ce sens est ceflebdach et Hunt
[Heb73, Heb74] (Fig. 11.31). Elle consiste & couler dans une lingotiér@lde &paisseur (1,3 cm)
un lingot de 10 cm de long sur 6 cm de large. Celui-ci est ensliidiié a partir d’'une unique
paroi, refroidie de maniére continue par un circuit d'eau ou d’air.

Trois types d'alliages sont étudiés [Heb73], permettant de couvrdarge domaine de
composition : Sn-5%pds Zn, Sn-5%pds Pb, Pb-48%pds Sn. Les variations de densité du liquide
suivant les alliages sont importantes et les courants conviectifgs par la ségrégation et les
profils de température peuvent évoluer dans des sens contrairesidéadeire a laquelle débute
le refroidissement est choisie juste au-dessus de la tempédatuiquidus correspondant a la
composition nominale. Les figures 11.31 a), b) et ¢) présentent quetguastéristiques de la
coulée de ces lingots.

sortie il @ entrée
fluide fluide ’ _ bain

liquide

Fig. 11.31 : A gauche [Heb73]: schéma présentamixpérience menée par Hebditch et Hunt. Les theroples C
permettent de suivre I'évolution en températurelidgot qui se développe dans la cavité D. Le refissement est
assuré par le bloc refroidisseur parcouru par leidle dont on voit les tubes d'entrée et de sosie,haut du
dispositif. Les autres parois sont adiabatiquedréite [Heb74]: a) Position du front au cours de dalidification,
schématisée a partir des mesures, pour un alliagé%pds Pb. Le plomb rejeté provoque la mise enveraent du
liquide dans le sens direct. Ce mouvement entrainenrichissement en élément d’alliage dans laipdrasse du
lingot ce qui ralentit 'avancée du front. Ce phéméne explique son retard dans cette zone. b) Gartstructure du
méme lingot en fin de solidification, présentant demaines colonnaires et équiaxes séparés pagre ftracée en
trait pointillé. c) Carte de composition relativercespondante. Une nette ségrégation dans la parféxieure droite
du lingot est visible (signe +). A l'inverse, larfia supérieure gauche est ségrégée négativemigni(s).
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L'intérét de cette étude est de montrer le réle principal quel@péénomene convectif
dans le champ de ségrégation finale. Le rejet de soluté créadiany de masse volumique dans
le liquide qui induit une force mettant le liquide en mouvement. D'qare celui-ci traverse la
zone pateuse, de maniére plus ou moins importante selon sa perméabifidtoyant’ de ses
éléments d’alliage qui se retrouvent en solution dans le bain ligiide I(31 a). L'une des
conséquences de ces mouvements est I'apparition d’'une stratificatisnleddiquide qui se
présente sous la forme de couches de mémes densités.

D’autres expérimentations ont également été menées part@uille [Qui03.1, Qui03.2]
sur des alliages étain-bismuth. L'expérience développée est prochmlldede Hebditch
[Heb73, Heb74]. La lingotiére mesure 6 cm de large sur 5 cm de haut. Seseépast de 1 cm.
Un flux de chaleur en est extrait de maniéere réguliere gne lIde ses parois verticales, les autres
étant adiabatiques. La densité du bismuth étant supérieure a d&dtaideon prévoit I'apparition
de ségrégations sur la partie inférieure du lingot. Ces séigrEgapparaissent clairement lorsque
I'on procéde a une radiographie X (Fig. I1.32 a). Cette radiographi€égaé&ment en évidence la
formation de freckles qui se présentent sous la forme de ligneshbkallongées. Ces freckles
demeuraient invisibles dans les expériences d’Hebditch, peut étasen d’'une analyse trop
grossiere des concentrations, faite a I'échelle du centimetre.

(b) lsﬂ.ﬁﬁ
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Fig. 11.32: a) Analyse aux rayons X d'un lingotatliage Sn-10%pds Bi. Les lignes descendantes bEnqui
apparaissent du coté solidifié initialement sontlarque de canaux fortement ségrégés corresporalanfreckles.
b) Carte des compositions massiques moyennes reequaié Quillet sur une grille de 402 éléments carrés, de coté
5 mm. Le lingot a pour dimension 5 &ncm [Qui03.2].

[1.4.2. Modélisation de la ségrégation

La modélisation de la ségrégation dans les lingots est typique étude ‘multi-échelles’.

Le calcul des champs de composition peut se faire par l'utilisadiéquations moyennées
macroscopiquement [Wan96\Wan96.2, Bec96, Ahm98, Jal00, Qui03.1] mais il nécessite de
connaitre également I'enrichissement du liquide en soluté a léaharoscopique, au cours de
'augmentation de la fraction solide. Dans ce but des équations deségoegation ont été
développées a I'échelle des bras secondaires des dendrites. Danenuigeeppartie, nous nous
intéresserons aux lois définissant cette microségrégation akandiscuter des approches
macroscopiques de la ségrégation.
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I1.4.2.a. Microségrégation

L'expression la plus simple de I'évolution de la fraction de solidefomction de la
composition en éléments d’'alliage demeure la loi des leviers. IPaasire d’un systeme binaire,
on considére que le composé diffuse parfaitement dans les phasesancqrées profils de
composition ont été présentés a la figure I.1 et la fractiorolitesformée est alors donnée par
I'équation II.1.

Par la suite, Gulliver et Scheil [Gull3, Sch42] ont développé un modéle de
microségrégation dans lequel I'hypothése de la diffusion du soluté dapkake solide est
négligée. La justification de cette non-diffusion est aisée eéfémnt aux temps caractéristiques
de diffusion soit>\§/ D:, a I'échelle de I'espacement interdendritique secondsajre,

Si I'on considére un espacement interdendritique voisin de 50 um et uitieaeftie
diffusion chimique dans la phase solide compris entré af s* et 102 n? s, comme donné par
Kurz [Kur92], on obtient un temps caractéristique compris entre 25005060 s. Cette valeur,
élevée a I'échelle du temps total de solidification d’'un lingot,ifijastiue I'on ne puisse pas
considérer une homogénéisation solutale compléte a I'échelle nuipigse. Ce raisonnement est
valable pour la majorité des alliages métalliques a I'exaepdies alliages fer-carbone. Dans ce
dernier cas, le coefficient de diffusion du carbone dans le fer&@e, de I'ordre de 10m? s?,
on obtient un temps caractéristique de 2,5 s. A cette échelle,Usialiffdu carbone dans la phase
solide peut étre considérée comme parfaite. On se rapproche awmeplhypothese implicite
faite pour I'application de la loi des leviers. De méme, danallieges métalliques, le coefficient
de diffusion dans la phase liquide est généralement compris efitne? 50 et 10® m? s* [Kur92],
ce qui permet de faire I'nypothése d’'une phase liquide homogéne en composition.

La relation de Gulliver-Scheil provient de I'écriture de I'éqomtide conservation en
élément d’alliage a I'échelle d’un volume élémentaire fermé :

w*15g° +d(w' ¢) = 0 (1.100)

ou W ¥'représente la composition en élément d’alliage dans le solidéedface solide/liquide et
w' la composition de la phase liquide, supposée uniforme et en équilibretyeamique avec la
phase solide & l'interface solide/liquide, softth= k w" = k W d’aprés I'équation 11.2.

On obtient alors une expression de la fraction liquide en fonction dentgosition, valable
jusqu’a atteindre la composition eutectique:w

1
N k-1
g :(%Oj “ (11.101)
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Enfin, il est également possible de considérer une diffusion partdellsoluté dans la
phase solide. Brody et Flemings [Bro66] et Clyne et Kurz [Cly81 dpgsent de considérer que
la diffusion se fait sur une épaisseur caractéristique dantide sonsidéré comme un systeme de
longueurd. La loi de solidification en résultant s’écrit alors :

u

WI “1-k
ug=1 (Woj (1.102)
avec u égala 1@ kou:
ol vedd-g )] 3ol 30)
a'=ajl-exp-o -3 €XR-5 (1. a)
D¢ &
= (1.203 b)
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avec f le temps local de solidification.

Combeau et al. [Com96] ont développé des modeles de microségrégatiamt pre
également en compte le phénomeéne de rétrodiffusion du soluté dans lagiitgsdls présentent
'avantage de s’appliquer aux systemes ouverts. A partir destdutid®n macroscopique des
équations de conservation du soluté et de la chaleur, on déduit lesomarii composition et
d’enthalpie dans le volume considéré. Celles-ci permettent alorsidtire le nouveau profil de
composition par une méthode de collocation et/ou de différences finipsé\iaion des refusions
et la transformation eutectique sont également considérées.n@tiede nécessite de conserver
plus d’informations au cours d’'un calcul mais permet d’obtenir ainsisioriue de I'évolution
solutale. Il est également possible d’aboutir a un profil de concentration non monotone.

i._____
=

s sl

N

\

Fig. 11.33 : Evolution de la concentration dans lgisases solide (s) et liquide (I) pour une tempémtionnée. Ligne
continue : régle des leviers avec modele de ddfusnfini dans les deux phases. Ligne discontintedation de
Gulliver-Scheil. La composition du solide augmeptegressivement sans diffusion en retour dans lielesoLigne
pointillée : Méthode de collocation développée pleuralcul de la microségrégation par Combeau ef@m96].
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11.4.2.b. Macro-ségrégation

A une échelle macroscopique, une ségrégation apparait égalemelesdangots. Celle-ci
est due a des phénomeénes de diffusion solutale se déroulant a I'étihgl®cédé et aux
déplacements des grains équiaxes, provoquant notamment le cone de sédimdécrit a la
figure 1.28 b). Cependant la principale origine de la macroségoégedside dans la mise en
mouvement du liquide permettant le transport des éléments d'alleagel’ensemble du lingot.
Les raisons de cette mise en mouvement sont nombreuses :

» Phénomene de retrait: A I'exception de quelques corps aux propriétésqyasy
spécifiques (diamant, eau, semi-conducteurs ...), la transformation ligugtdide s’accompagne
toujours d’'une augmentation de la masse volumique. En effet, la stroctiornée de la matiere
en phase solide augmente sa compacité par rapport a son état eligpideseEn conséquence,
on observe a l'interface de solidification une brusque diminution du volurasiaqoa, de I'ordre
de quelques pour-cents dans le cas des alliages métalliques. Egquante principale de cette
diminution, appelée ‘retrait’, est un apport de liquide vers le frontlygtiche a combler les zones
laissées vacantes par le liquide solidifié. Ce type de convediamsponsable des ségrégations
inverses observées en début de solidification sur les lingots métalliques.

Dans le cadre de leur modéle, Flemings et al. [FIE&68.1, Fle68.2] considérent un petit élément
de volume (Fig. 11.34) parcouru par le liquide & witesse relative par rapport au solitfe.

déplacement
du liquide

Fig 11.34 : Schéma du réseau dendritique parcouan g liquide [Bec00].

Sous I'hypothése d’'une diffusion solutale nulle dans la phase solideitéessaaboutissent a une
expression liant la microségrégation a l'intensité du mouvement liquide :

09 __ (1_@) veoT|d
aw -\ 1k 1+ e |w (1.104)
|
ou 3 représente le retrait du a la transformation solide: (=1 f)ls (1.105)
. - 0T
ete la vitesse de refroidissement : E="5¢ (1.106)
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Dans le cas ou les deux valefretv'"s sont nulles, on est ramené aux conditions de Scheil
et on retrouve I'équation différentielle définissant la relation de GulliveeiSc

ad 1 d
a_v%:'HCch' (11.107)

En présence d'un retrait de solidificatigh fositif) et d'une vitesse de liquide nulle, la
relation 1.104 montre également qu'’il existe une ségrégation ymsitia ségrégation inverse
observée en début de solidification (Fig. 11.30) correspond a ce type de phénoméne.

Enfin, dans le cas ou la vitess& a un sens contraire au gradient de tempérdiiirele
termev'S.0OT serait négatif. Si ce produit est suffisamment important, izéde la fraction de
solide par rapport a la concentration de la phase liquide est positivehnénoméne de refusion
apparait alors conduisant a un enrichissement du liquide en élémdiage aCe phénomeéne
explique la formation des canaux ségrégés précédemment décrits.

»  Convection naturelle : La masse volumique du liquide évolue en fonctiontelapaérature
ou de la composition. Ainsi, lors du refroidissement, le liquide se cbatidn enrichissement en
soluté permet également d’accroitre ou de diminuer la masse golkiehi liquide. Ces variations
de la masse volumique sont caractérisées par les coeffidierpgnsion thermiqup,, et solutale
B, définis par les équations :

__Lag

Bn=—9 0T (1.108)
__1lap

Be= 5 0w (1.109)

Les gradients de la masse volumique créent des mouvements corerectifson des différences
dans la poussée d’Archimede qu'ils induisent. Néanmoins, le coeffitetgansion solutal étant
frequemment plus de 10 fois plus élevé que le coefficient d’expansionidgie, la convection
solutale est souvent prédominante, notamment dans les systémes fortement alliés

Jalanti [Jal00] utilise le modéle de Flemings et le dévelopiedaf I'inclure dans son
propre modeéle de prédiction de la macroségrégation. Dans celui-griseede moyenne est
effectuée au niveau d’'un volume élémentaire représentatif penmnbéeriture d’équations de
conservation moyennées pour la masse, la chaleur, le soluté et laéqgdanmouvement du
liquide. La résolution de ces équations se fait par la méthode @éweends finis. Il en déduit
I’évolution temporelle des champs de concentration, de température et de fractiadede sol

Ahmad et al. [Ahm98] ont présenté une comparaison des résultats obtemuses
modeles développés par Jalanti [Jal00] et Combeau, dans le casildgatiarnt d’une loi des
leviers pour la microségrégation. Cette comparaison se basessexgériences de Hebditch et
Hunt [Heb73, Heb74] menées sur les alliages Pb-48%pds Sn et Sn-5%pds Rbndiésns
thermiques expérimentales sont estimées a partir du tempsdéotsdlidification [Jal00]. Les
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profils obtenus se révélent similaires, validant les approches efepldiFig. 11.35). De plus, la
méthode en volumes finis prédit I'apparition de freckles sur le lingot de Sn-5%pds Pb.
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Fig. 11.35 [Jal00]: Comparaison des profils de coasition obtenus par la méthode des volumes finise{ades
éléments finis (b). La simulation numérique a étflisée pour des alliages de Pb-48%pds Sn (1)-&%8uds Pb (2).

»  Convection forcée : Il est possible d’appliquer des forces volumiquégugdel en cours de
solidification, par exemple en imposant un champ magnétique. Les féEss permettent le
brassage du liquide et son homogénéisation. Une autre source de mouentssuse dans la
chute des grains équiaxes qui provoquent la remontée du liquide a leur périphérie.

Ce mouvement de sédimentation des grains ainsi que les cartesp@sition associées
sont étudiées par Wang et Beckermann dans le cas de la sdidafificee deux alliages
Al-4%pds Cu [Wan96.2] et NKI-70%pds HO [Bec96]. Pour cela, ils proposent de modéliser
I’évolution des phases solide et liquide dans une approche eulérienne, dévelogoésidérant
les domaines solide et liquide interdendritique et extradendritiqun9B]. Un systéme couplé
d’équations moyennées de conservation de la masse, du soluté et dgel'@serécrit pour
chacune de ces phases. A ces équations se rajoutent deux équationsrdatmmnsde la quantité
de mouvement faisant notamment intervenir la force de friction volunhfjusbrrespondant aux
interactions interfaciales entre domaine liquide et solide. Unetiéqude bilan de soluté est
€également écrite entre les deux phases permettant de prendmnsdération la vitesse de
changement de phase. L'évolution de la solidification dans un lingot pesu€aie simulée par la
résolution simultanée de ce systeme pour les deux phases. Elkt permettre en évidence les
causes des inhomogénéités de composition et de structures observées expémemngntale

L’étude de la solidification d'un alliage Al-4%pds Cu [Wan96.2] montreglale fixe, la
formation de canaux ségrégés positivement en bas de lingotsreé®rile maniere descendante.
lIs correspondent a la formation de freckles, précédemment dé&trisghématisés a la figure
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I1.28 b) sous la forme des profils de ségrégation en A. Le sensaidation direct du liquide,
inverse de celui ayant conduit a la formation des ségrégatiorenf@és a la figure 11.28 b, en est
a l'origine. Wang et Beckermann montrent que cette zone connaitasiémlent une refusion du
solide. Cependant ils considérent que les études expérimentalesfetmation de ces canaux
font défaut en raison de la difficulté a prédire leurs locatinati ce qui rend difficile toute
comparaison expérimentale.

La prise en considération dans ce calcul du mouvement de la phake motnet de
réduire I'intensité de la macroségrégation prédite, les efietsmouvements des phases solide,
pauvre en soluté, et liquide, riche en soluté, étant concurrents. Lorsqiemdaé de grains,
initialement fixée a 10m™, augmente pour atteindre'4@n3, cette diminution de l'intensité de la
ségrégation apparait de maniére plus évidente.

Les auteurs comparent également I'évolution des structures ptafis de températures
entre I'expérience précédemment décrite au paragraphe 11.3.2.aalkagd’ NH,CI-70%pds HO
et les prédictions de leur modéle appliqué a cette expérienceotisent la formation d’un ‘lit’
de grains équiaxes sédimentés, correspondant a I'arrét des parfiour une fraction volumique
locale de grains bloquante), grécédemment fixée & 63,7 %. Pour un volume de référegpde V
terme § se définit comme le rapport du volume total des graigssi . La structure fortement
équiaxe des grains conduit a ce que leurs fractions volumiques de solide ne dépasseabirs pa

Il existe une différence évidente entre les évolutions temponiéslites et mesurées de
I'épaisseur de ce lit de grains. Cette différence esbaéte par les auteurs a la fragmentation des
bras des dendrites durant les premiers instants de I'expérieec@roCessus conduit a la
formation de germes de grains mais n'est pas notable lors desefxeinstants de la
solidification. Les simulations réalisées se basent sur I'hypottéme densité de germination
constante, de 2an3, et sur I'apparition de grains sur les germes dés lors qeenlaétature de
liquidus locale est atteinte. Cette comparaison montre la nié&celdghe modélisation fine du
processus de fragmentation comme source de germes, ce qug&iient une conclusion de
I'étude menée sur l'alliage Al-4%pds Cu.

Les cartes de composition obtenues montrent une macroségrégatiotamepaxpliquée
par les boucles de convection dans le liquide et la sédimentationaites §es grains se forment
avec une composition pauvre en éléments d'alliage et sédimentent gpowar fun céne de
sédimentation ségrégé négativement. Le liquide, enrichi en eau, eeofemg le bain liquide,
enrichissant positivement la partie supérieure du lingot. Ces poédictont conformes aux
observations générales faites sur les lingots industriels (Paragraphe)l.4.1.a

Ludwig et Wu [Lud04] proposent un modele de solidification des allibgsés sur la
résolution simultanée d’'un systéme d’équations couplées similagkiiadéveloppé par Wang et
Beckermann [Wan96.1], mais propres a la solidification des grains gigdsjlce qui évite I'étude
de la morphologie des grains dendritiques. De maniere similaiféardg et Beckermann, ils
proposent l'introduction dans I'équation de conservation de la quantité de moyeom@e a la
phase solide d’'un terme de viscosité soljgfe,devenant infini lorsque la fraction volumique de
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grain, g, est atteinte. Le critére de blocage mécanique des grairespond alors & avoir une
fraction volumique de grain égale & d¢ies surfusions de germination des grains sont données
selon une loi gaussienne. A la différence des calculs de Wargrkemnann [Wan96.2, Bec96],

le retrait de solidification est considéré, les masses volumidessdeux phases étant prises
différentes §%p') mais la convection thermosolutale est ignorée. Des conditions de non-
glissement aux parois sont appliquées qui impliquent la formation damgesolide immobile aux
premiers temps de calcul.

Les auteurs appliquent leur modele a un alliage Al-4%pds Cu solkifiéngotiere, de
maniére similaire a celui étudié par Wang et Beckermann9f@ed.a simulation en deux
dimensions montre la formation d’une ségrégation négative en bagde due a 'accumulation
des grains équiaxes. Simultanément cette sédimentation provoque amééreaiu liquide et un
enrichissement en soluté de la partie supérieure du lingot. Gétmt®sont identiques a ceux de
Wang et Beckermann [Bec96]. Ludwig et Wu montrent ainsi le rOlgoitant que joue le
mouvement des grains dans I'évolution du champ de composition. lls donneuwtitivies a la
formation de macroségrégation : la disparition des grains équéaXesr remplacement par un
liquide enrichi, I'arrivée d’un liquide ségrégé positivement en raikoretrait de solidification et
le mouvement du soluté induit par la sédimentation des grains.

Récemment, Krane [Kra04] a proposé de modéliser la solidificdtionalliage ternaire
Pb-5%pds Sbh-35%pds Sn a I'aide d’'un systeme d’équation de conservation propeesrique
phase, mélange des phases solide et liquide. Les équations de camselwdd masse, de la
quantité de mouvement, de I'enthalpie et du soluté sont ainsi résolirgérdt’ de ce travail est
I'étude de linfluence de la fraction volumique de grain bloquant lars&utiation des cristaux®.g
Aux faibles valeurs de ce terme, linfluence de la sédimentatem cristaux sur la
macroségrégation est faible, I'évolution de la composition dansdetlgétant peu importante. Ce
paramétre yest ensuite augmenté jusqu’a atteindre une valeur de 0,6 qui est \dEsusle
correspondant & un empilement de sphérdss §637). Des évolutions importantes de la
composition en soluté apparaissent alors et les profils de compatsticgtain et de I'antimoine
évoluent de maniére importante autour de leurs valeurs moyennes. Cepélagsultats
expérimentaux se rapprochent des calculs menés aux faibles \ddegjrse qui incite Krane a
considérer que le modele d’empilement des sphéres qui conduit aua selé de 63,7 % est
incorrect pour modéliser I'empilement de grains équiaxes en fond de lingot.
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1.  Modeéeles microscopiques

Nous venons d'étudier les différentes recherches qui ont été menéededbut de
comprendre et prévoir I'évolution de la solidification dans des ling@tslliques. Ces travaux
permettent d’estimer les cinétiqgues de croissance des pointeshdetes. lIs donnent également
le moyen de connaitre les évolutions des structures de solidifiedtiba prévoir les champs de
composition en résultant. Nous allons présenter maintenant notre toagail sur un modele
s’appuyant sur la méthode des automates cellulaires et dévelopue alé ces recherches. Afin
d’introduire ce modele, nous détaillerons d’abord l'utilisation que nous aadesdt la grille de
cellules qui permet la représentation de la structure de gfdoss présenterons ensuite les
algorithmes de capture des cellules puis, nous expliquerons la mamntneous avons cherché a
modéliser les cinétiqgues gouvernant ces captures de cellules.nBnfirdétaillerons I'algorithme
utilisé pour calculer les micro pas de temps.

[11.1. Présentation de la méthode des automates cellulaires

La méthode de modélisation des structures granulaires développéeedameai a déja
fait I'objet de plusieurs présentations par Gandin et al. [Gan94, Gaa®@86@, Gan97, Gan99,
TakO00]. Ses points fondamentaux vont étre rappelés ici.

I11.1.1. Approche stochastique de la modélisation

Les structures granulaires se développant lors du refroidissenuentirdjot peuvent étre
considérées comme un ensemble de petits domaines pateux ou solideseor@exe
assimilation se fait, en deux dimensions, a l'aide d’une grilleetiales carrées, de longuegy,
recouvrant I'ensemble du domaine étudié. Les grains s’étant mamtgzit développés dans l'une
de ces cellules en modifient I'état. La partie de la gglie contient, au moins partiellement, du
solide correspond alors aux cellules partageant ce méme étateffdsentation de ce type de
modélisation est donnée a la figure Ill.1. Les branches des gramdritdgies, dont le
développement de linterface s/l n'est pas directement simulélgamnodéle, recouvrent
progressivement des groupes de cellules voisines. C’est I'ensdenbés cellules recouvertes qui
permet de définir la forme du grain. On nomme ‘pateuses’ leglelpartiellement solidifiées
afin de les différencier des cellules ‘liquides’. Cette dissaéon de I'espace en cellule trouve son
origine dans les travaux de Von Neumann [Rap98] qui a développé ce tgpaddksation afin
de reproduire a I'échelle macroscopique des phénomenes complexes d'yrarensemble de
regles définies a I'échelle microscopique.
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Fig. Ill.1: Représentation de grains dendritiquesouvrant partiellement un domaine initialementidg. Seuls les
centres des cellules sont représentés ici sousrlad de petits cercles vides. On définit deux tymesellules au
cours du processus de solidification : les cellulescontenant que du liquide (‘Cellule liquide’)les cellules ayant
quitté cet état en étant partiellement recouvepasles branches dendritiques (‘Cellule pateus&ph94].

Le modele développé repose sur un ensemble de régles détermmigteédecdifférencie
notablement de la majorité des autres méthodes de modélisationoerat@st cellulaires. Ces
regles font changer I'état d'une cellule a partir de I'étatsde voisines ou en fonction de
parameétres extérieurs, calculés a une échelle macroscopiqueedles de transition sont
généralement parfaitement connues. Seules subsistent des reglassiien stochastiques pour

la description des phénoménes dont la physique est moins connue, telle la germination.

[11.1.2. Informations propres aux cellules

Le couplage développé entre la méthode en automates cellulailesd@icellules - CA)
et la résolution macroscopique d’équations de conservation moyennédasg@neail éléments finis
défini a partir de nceuds - FE) conduit a définir certains paramaétrces deux échelles. Les
informations contenues au niveau des cellules sont utilisées pour modlfes existantes aux
noeuds. Réciproguement, les parametres connus aux nceuds nous permeitené\aduar ceux
des cellules. Avant de détailler les principes de la méthode @élagdpée, il est nécessaire de
préciser les informations propres a chaque cellule.

[11.1.2.a. Position et interpolation

Le domaine se solidifiant est recouvert par un maillage en éténfmis auquel on
superpose la grille de cellules. On définit alors pour chaque celtidecentre (7 de coordonnées
(Xv,Wv), son élément fd’appartenance (Fig. 1l.2). Certaines variables, connues au niveau des
nceuds n qui entourent la cellwe sont interpolées a l'aide des coefficients d'interpolation
linéaires ¢. Les valeurs calculées au centre de la cellident égales a la somme des produits des
variables nodales par les coefficients d’'interpolation respectifs de ces nceuds.
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Fig. 1ll.2: Schéma d'un élément triangulaire, fle sommets,nn, et . Le centre G de la cellulev a pour
coordonnés (xV,). Elle posséde respectivement les coefficientstatpolation @1, cr,lZ et (ﬂ3 par rapport aux
noeuds p n, et ns.

I11.1.2.b. Voisinage et croissance

En plus de ses coordonnées, chaque cellplessede un numéro qui facilite son repérage et
permet son ordonnancement. Par ce moyen, on repére, en deux dimensions, celtulesi
voisines dont elle pourra modifier les états (Fig. 111.3). Cet ensemble consiitweisinagg N, } .

Le développement du grain recouvrant la cellule se fait par hiritéiaire d’'une forme de
croissance quadrilatérale centrée en un pojrét@ont les sommetéj”S(avec ij00 {10,01,10,01})
représentent les 4 pointes de dendrites s’y trouvant. L'@nelatre la demi-diagonalg,&lo] etla
direction & définit l'orientation cristallographique du grain se développant darellide. Cette
orientation est conservée durant la croissance. De plus, les dégiasatas grains se limitent,
dans notre modéle, a des mouvements de translation. Pour ces raispmadriatére a des

diagonales perpendiculaires dont les angles d’orientation demeurenantensérace a cette
propriété, pour le définir, il suffit de connaitre les longueurs des 4 demi-diagonales G

He H2 Hs
A ,
M3 v
Wy o [pe "
’ i \QOI] 0 X>

Fig. IIl.3: Schéma d'une cellule entourée de ses 4 premiéres VOISIRBSLy, Us s €t 4 secondes voisings, L
M7 Us. Une forme de croissance est associée a la eellgous 'aspect d’'un quadrilatére de somméilg]ss[ﬁl],

SE}O], é?l],de centre Get d'orientationd,. Le centre G est représenté dansce qui n'est pas toujours vérifie.
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111.1.2.c. Etat

Afin de caractériser le caractére ‘pateux’ ou ‘liquide’ d’'ueute ainsi que I'avancement
de sa croissance, deux indices lui sont attribués. Le premegopadé ‘indice d’état’,5} et dépend
de I'état des cellules voisines de la celluld.e second est nommé ‘indice de graiff;, ét dépend
de la valeur de la fraction volumique de zone pateuse de la celigle grandeur représentant la
fraction de la cellulev recouverte par le développement du domaine pateux. Les valeurs
possibles pour chacune de ces variables sont :

> Pourl$:
5= 0:
v est non capturée, c’est a dire liquide
1S =+1:
vV est capturée et posséde au moins l'une de ses vaisimes capturée{id[1,8] / IF = 0)
15 =- 1:
vV est capturée et toutes ses voisinde sont égalementl(i 0[1,8], It #0)
> Pourl$:
1S =+1:
v est capturée et sa fraction volumique de zone patdfisesigstrictement inférieure a 1(g 1)
1 =-1:

v est capturée et sa fraction volumique de zone pateuse est égale=a1) (g

l11.1.2.d. Grandeurs caractéristiques

En plus des informations relatives a la positiop, §), a l'interpolation (E,c)), au
voisinage {N}, a la croissance (G3) et a I'état (§, IS), il est nécessaire d’'ajouter les grandeurs
suivantes pour décrire la solidification d’'une cellule

H, : enthalpie volumique

w, : composition massique moyenne

W{, X composition massique moyenne du liquide
T,: température

o fraction volumique de solide

ay : fraction volumique de zone pateuse

g fraction de solide interne a la zone pateuse

AT surfusion de capture

La surfusion de capture d’une celluldTS?' correspond a la surfusion a laquelle le solide
commence a s'y développer. Ce terme donne ainsi la valeur de Isisnrfau front de
solidification.
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[11.2. Capture des cellules

La fraction de solide d’'une cellule devient non nulle dés lors gu’elle a été capturée et
n'est plus liquide §# 0). Parallélement, cet instant marque le début du développemertatesla
pateuse par I'avancée des quatre sommets des dendrites asSficiéesc ij0 {10,01,10,01}).
Trois causes possibles sont a I'origine de ce processus de cdptgegmination, la croissance et
le déplacement d’un grain. Nous présenterons successivement laenaiomieont été modélisées
ces phénomeénes par la technique des automates cellulaires ailigiitiplesation des variables
qui leurs sont associées.

[11.2.1. Germination

Certaines cellules sont considérées comme ‘germantes’. Lomsguueeimpérature décroit
et devient suffisamment faible, elles ont la possibilité de donniesamce a un germe qui
correspond a l'initialisation d’'une forme de croissance. Pour que cesgrtecse déroule, trois
conditions sont nécessaires qui correspondent a des tests successifs :

» Cellule libre

Un grain ne peut se former par germination que sur une cellgi@ n’est pas encore
occupée par un autre grain. |l est donc nécessaire d'gvmgal a 0.

» Température de liquidus atteinte

Une cellulev pourra contenir du solide si sa températurg, st inférieure a sa
température de liquidus localeg,(W,). Cette condition revient a avoir :

T,<Ty+mw, (1.2)
Ce test est réalisé en considérant la relation suivante pour définir la temgdeala cellule :
H, = C, T, + AlH (1.2)
ou G est la capacité calorifique volumique de l'alliage, supposéedqdentdians les deux phases,

et AlH; l'enthalpie volumique de fusion. Ces deux grandeurs seront prises cesstant
indépendantes de la température et de la composition.

Si le liquide est suffisamment enrichi pour approcher la compositi@ctegue, on doit également
considérer que la fraction de solide pourra étre positive, et la cellule germiersdpse :

T,<Te (I11.3)

Il s’agit la d’'une facon de traiter la solidification eutectiglien liquide, sans prise en compte
d’'une éventuelle surfusion de transformation eutectique.
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»  Surfusion de germination atteinte

Le site de germination présent dans la ceNupeut former un germe lorsque sa surfusion
ATI™ est atteinte. On vérifie que la surfusion de la celldépasse cette valeur seuil par :

T (w) - T > ATy (I11.4)

ol T est la température de la cellulénterpolée a partir des noeuds définissant la majlle F

Lorsque ces trois conditions sont successivement remplies, un goaentiition, est
crée, représenté par une forme de croissance carrée (Fig.Utdgle 6,, choisi aléatoirement,
correspond a l'orientation cristallographique du germe présent dargluée. Le centre de la
forme de croissance Ge confond avec le centre de la cellulg, I longueur initiale G8\Y
choisie identique pour les 4 demis-diagonales est prise égaleti@simetite valeur de 18m,
pour des raisons numériques. Les évolutions des sommets et du ceatoeltiddv vont ensuite
étre simulées, permettant ainsi la capture des cellules voisines.

[
[da)

Fig. lll.4 : Représentation, aprés germination, ldeforme de croissance associée a la cellgrait épais). Elle se
présente sous la forme d’'un petit carré désorigted’angle g, et centré sur le centre de la cellule (&t C, se
confondent).

74



[ll. Modéles microscopiques

[11.2.2. Croissance

Le développement d’'une forme de croissance associée a la ecellidecentre (et de
sommets g (ij 0{10,01,10,01) Iui permet de recouvrir les centres de ses cellules voigines
Ceci est représenté sur la figure IIl.5. La faE@ SLOl] capture le point Clors de sa propagation.
Si les deux premiéres conditions précitées sont vérifiees, &'dse si la celluleu est liquide
(Iﬁ=0) et si son enthalpie est suffisamment faible pour que la smithh soit possible
Hy <G (Tw + mwy) + ALHy), la cellule est capturée et devient ‘pateuse’. Elle pourssgn&our
son développement ce qui permet le passage a I'état ‘pateux’ed’ardlules voisines. Il est
envisageable également que le centies@t capturé par la forme de croissance d’'une cellule
voisine mais que la solidification soit néanmoins thermodynamiquementossible
H.>G (Tu + mwy) +AlH;). Dans un tel cas, qui reste exceptionnel, la cellule’est pas
capturée.

S{,Ol]

S{/m]

° S{}O]

o

Séoﬁ

Fig. 11l.5 : Schéma de la forme de croissance agsoa la cellulev de centre G Initialement elle est représentée en
trait fin, centrée sur ¢ Son développement la conduit & recouvrir le e}y de sa premiére cellule voisine (i
correspond g, en se référant a la figure 111.3).

La vérification ‘visuelle’ du dépassement du centre d’'une cgliygar un des cotés de la
forme de croissance d’'une cellWevoisine est aisée. Mathématiquement, le test réalisé pour
vérifié cette condition de capture géométriqgue passe par le padwogentre ¢de chacune des
cellulesp voisines de la cellule. Pour vérifier si la face 8 %1 permet au point € d’étre
capturé, les 3 produits vectoriel€, G, 0C, S, Cc, 9 0C, Y et c, M 0C, G, sont
calculés et doivent tous pointer vers le méme demi-espace. t8stcest vérifieé, on peut en
conclure que le point Cse trouve dans le triangle, §*! §°! et a donc été capturé par le coté
S9 9% S ce test n'est pas vérifié, le calcul est répété en dénasit successivement les trois
autres faces [@ g1, 101 JOU ot 90U §291. S; e test n'est pas vérifié pour chacun des quatre
cOtés considérés, la cellule voisin@’a pas été capturée par la cellule
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[1l.2.2.a. Initialisation de la forme de croissand&ine cellule capturée

Le passage de l'état ‘liquide’ a ‘pateux’ d’'une cellgiequi vient d'étre capturée par
croissance de la cellules’accompagne de l'initialisation d’'un certain nombre de paraméires
parcourant I'ensemble des cellules voisipeson cherche a savoir si 'une d’elles est encore
liquide (IS = 0). Si le test est positif; Hevient égal & + 1, s'il est négatifdst égal & -1. Le méme
test est fait pour mettre & jour l'indice de croissafiatella cellulgt qui vient d'étre capturée par
germination (paragraphe I1.2.1.). En effet, il se peut que cettdecebit entierement entourée de
cellules non liquides auquel cgsd-1. D’autre part, si la cellulp commence sa croissance,
lindice de grain § est égal & +1 & partir de cet instant. La forme de croissatest a dire le
polygone de sommets les poinﬂﬂ Zst initialisée au méme moment (Fig. I11.6).

lca S{)Oll 3{101]

S{)m]
Sne

S{)IO]

Fig. 1l1.6 : Représentation de la forme de croissarassociée a la cellulg centrée en G(trait épais). Lorsque ses
; intdog do1l  d10] 01] < .

sommets atteignent les pointg'S, : et , elle dépasse le centre, @e la cellule voising.. Cette

dernieére est alors capturée et une forme de croissaeprésentée par le quadrilatér%% S[gl] é;ol S[;I)l] lui est

associée. Une procédure spécifique est suivie gétarminer la position de ces points.

Une procédure similaire a celle présentée en trois dimension&agatin [Gan99] est
utilisée. Elle est schématisée sur la figure 111.6. Le quarié &9 9% 10 9% 4 capturé le
centre G. On repeére par la procédure décrite précédemment la facepelidacette capture a eu
lieu. Dans le cas de la figure 1I1.6, il s'agit d&°Ss3%!. Le point G est projeté sur le coté
S'9 9% sous la forme du point A. Le sommet le plus proche de A est reénenccomparant les
distances AB” et AS"Y . Le schéma 1.6 montre qu'il s'agit dé'& Les longueurs AE” et
AS® sont alors tronquées@ lca, OU ka représente la dimension d’une cellule de la grille, pour
calculer la longueurt8! g1 :

g9 904 = Min [As[vlol,\/é lca) + Min [AS\[,Ol],\/E lca] (11.5)

Cette procédure permet de limiter, au moins dans I'étape disdii@n, la dimension des cotés de
la forme de croissance a une valeur d&ZCA correspondant a la capture, par la cellulele
I'ensemble de ses voisines dans le cas ou le ceptde @ forme de croissance se confondrait
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avec G. Dans le cas plus général étudié ici, il limite la dimensios c®és de la forme de
croissance et évite ainsi un accroissement continu de ces cuagreelirs qui pourraient étre
reportées de cellules en cellules par la procédure de capture.

Le rapporfA est calculé sous la forme :
10] J01]

A= ST gon (111.6)

Le point G, centre de la forme de croissance associ€e a la qelles tel que :
G, =2 G g (1.7)

La relation 1Il.5 permet également d’obtenir un ratioégulierement inférieur & 1, par
I'équation 111.6. Ceci conduit a rapprocher le centre de croissapciu@e celluleu de son centre
C.. Dans le cas contraire, le rafioserait systématiquement égal a 1 et toutes les celluies d’
grain auraient une forme de croissance centrée au méme poiantie de la cellule germante
ayant initié le grain, ceci apparaissant incorrect.

Afin de conserver l'orientation initiale du grain, les deux formescd®ssance sont
semblables et les faces définissant le sommet le plus prochesdet juxtaposées. Pour cette
raison le point B% correspond au point 8. Les deux sommets/® et 90U se trouvent
respectivement sur les cotéd%s5%U et §19 U et le sommet [ sur la diagonale 8! §1°1 .
Ces points vérifient les relations :

G, S =G,V (1.8 a)

G,SyY =i G (1118 b)

G,S:% =1 G, g (.8 c)

La position de ces points permet de calculer les longueurs initiales des 4 demattiagar :
G, 5{;01 =G, s{iol I (1.9 a) G s{?fl =G, s{?fl I (1.9 b)

G, V=N, g (m9c) GEI=NG, I nod)

Par des relations similaires a (I11.7) et (lll.®,a,d), on calcule également les valeurs des 4
demi-diagonales correspondant a linstant exact ajguce, qqilj] Pt (Fig. 1I.7). Ces valeurs
permettent de définir une forme de croissancealgitt de calculer son ai® ™. Si 'on considére
que le développement du grain se poursuit de neariiémothétique, c'est a dire que les 4
demi-diagonales ont des vitesses de croissanceorimmelles a leurs longueurs, laissant les
normales des faces de croissatic® inchangées, il existe une forme de croissance méxirele
que les 8 cellules voisines plesoient capturées. A cette forme est associéeitél@’ également
calculée. A partir de l'aire courante de la forneecdoissanceA,, ces termes permettent de définir
une valeur de la fraction volumique de zone patasseciée a la celluje ¢ :

_ o Capt
g = Min{—ﬂmix 4 ”capt,l} (111.10)
AT A
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La phase solide présente dans une cellule est contenue dans le volamergepateuse. Ainsi, la
fraction volumique de solide est le produit de la fraction de zone patfuet d’une fraction
volumique de solide interne a cette zorje’ g

=g (I1.11)

L'enthalpie volumique ket la composition massique moyenne de solytélams une
cellulen ne sont pas modifiées par sa capture et constituent donc des sa@biees, de méme
que la fraction volumique de zone pateuse, déterminée par I'équation lLkd @utres variables
caractérisant I'état de la cellyleet présentées en Ill.1.2.d sont sa composition massigue moyenne
du liquide, v{g sa température T sa fraction volumique de solid§ gt sa fraction volumique de
solide interne a la zone pateugé'gCes deux derniers termes sont relié§ pay I'équation 111.11.

La surfusion de captusT; ' a été déterminée lors de la modification de I'état de laleeLes
quatre termes inconnus sont déterminés a l'aide de quatre équatipnsmiiere consiste en la loi
de microségrégation qui fixe la relation existant entredgi™ et V\ﬂ ce terme représentant la
composition massique du liquide interdendritique, c’est a dire du liquicdergrélans la zone
pateuse et en équilibre thermodynamique avec la phase soﬁ(m weduit de la lecture du
diagramme de phase, la températuge cbrrespondant a la température de liquidus pour la
composition \{ :

T, =Ty+mwu (1.12)

La seconde relation est I'équation de conservation de I'enthalpieedigrithalpie de la cellule a
sa température et sa fraction volumique de quuiblengy :

H,= G T, +AH: g, (111.13)
ou la fraction volumique de quuidél gst telle que :
g.+q=1 (111.14)

La troisiéme relation est I'équation 1ll.11 qui relig"gg] et d/. Enfin, la composition moyenne
dans le liquide, \'(u est calculée par I'équation de conservation de la masse totale de soluté :

w, =q7 ("W +d"w) + (1-gf) W, (I11.15)

ou W, représente la composition moyenne en élément d’alliage dans la sbiéde, ﬁ“ la
fraction volumique de liquide interne & la zone pateu§8 «gf™= 1) et v}, la composition,
supposée uniforme, du liquide extradendritique c’est a dire présentadegifile hors de la zone
pateuse. Ce calcul se base sur I'hypothése que la cellule rethmusedu domaine péateux, sa
composition moyenne, ce qui correspond a égaliser les compositions maséiqtmg.w
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Ny SLlO] max
e

SLIO] max; | . /

Fig. Il.7 : La cellule v a capturé la cellulgs.. On définit pour cette derniere une forme de aige initiale (trait
plein épais et domaine gris€) centrée syy.®n précise parallelement a ce calcul la formecdgissance initiale
(traits pointillés épais, aireﬂf,apt, demi-diagonales g,éﬁ] Capt, ij 5{10,01,_1),0]}) et la forme de croissance
maximale (traits pointillés fins, airezl;")ax, demi-diagonales @éﬁ] max i 5{10,01,_1),0_1}). Cette derniére est ici
donnée par la forme homothétique a la forme dessevice, centrée en,Get qui capture la cellule voisine située en
bas a droite. Les sept autres voisines ont aloedetgent leur centre dans ce domaine. La derniéllaleea avoir été
capturée et qui fixe les dimensions de la formerdessance maximale est la cellule voisine situgédas a droite.
Elle fixe la taille maximale attendue de la formedaloissance car il n'apparait pas obligé qu’eli®isse au-dela.

111.2.2.b. Modele géométrique et validation

Dans notre modéle, la forme de croissance associée a une a@ltilen méme temps que
se développent les branches primaires. Une cinétique de croissanddqiendst appliquée a
chacune des 4 demi-diagonalesS{h qui permettent de représenter cette forme (Fig. 11l.5). Pour
une cellulev, cette cinétique est fonction des conditions de croissance prophesinaes 4
sommets de la forme de croissance. A un instant t, la longy8lit & la demi-diagonale [ij] est
donnée par intégration de la vitesse de croissance de cette p@lmtelepuis l'instant tde

naissance du bras dendritique jusqu’a t, additionnée a sa longueur ingiale a t
t

G,Sll = f vil(t) dt + G5! |tO (111.16)
tO
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Ce processus s'opére lors de chacun des pas de & rmipsisis pour la modélisation en CA du
développement de la structure granulaire. Ainsi l'intégration quores a la sommation durant
lintervalle de temps écoulé entre t etdtide la longueudG,S!, égale af! (t) &t.

Dans le but de valider notre modéle de croissance, nous nous sSommess@stéa
I'exemple simple d’'un grain d’alliage Al-7%pds Si se développant dardomaine rectangulaire
de dimension 2 cw2 cm ou le gradient thermique,Gest maintenu constant a 250 K'm
(Fig. 11.8) et la vitesse de refroidissemenfifée a 0,1 K $. Une seule cellule germante a été
placée au centre du domaine, avec une surfusion de germination & @ une orientation
cristallographigue de 20°. La taille des cellules est de 50 pnroissance se réalise en présence
de convection, le liquide étant mis en mouvement avec la vitissenstante, égale & 0,5 th s
(Fig. 111.8). Afin de modéliser la croissance, nous avons repris, daoascparticulier, le modele
développé par Takatani et al. [Tak00]. La vitesse de développement d’'ure gmidéndrite est
donnée par la loi suivante, obtenue par corrélation :

Vo(AT,U') = AAT? (1 + kg tant(k, U) [e - cos(x)]) (I1.17)

ou la constante A est égale %10 s* K2, les termes ket k 4 0,5 et 5 et le coefficieata 0,2.a
correspond & I'angle entre le vectetiet I'axe dendritique [ij] pour lequef(t) est calculé.

Sous ces conditions de développement, I'évolution d’'une forme de croissancEas
une cellulev est schématisée sur la figure 1I1.8. L'arrivée du liquide aypdinte ‘3—0] constitue
une condition favorable permettant a la pointe de progresser plus repidein déformant
d’autant la forme de croissance. A l'inverse, la pois§€ est lente a croitre. A une échelle
spatiale supérieure, on observe la croissance d'un grain déforme, dévetéfipéntiellement

vers la partie gauche du domaine.

Fig. 111.8 : Evolution schématique au cours du tengie la forme de croissance d'une cellulé.es différentes formes
sont représentées en traits pointillés jusqu’aiattes, au temps courant, le contour représentérait plein. Le
profil déformé des formes de croissance s’expligaiele sens du mouvement du fluide représentéqoaed:teum'.
Gy, indique la direction du gradient thermique.
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La donnée conjointe d'un algorithme de croissance et d'un algorithmeplere de
cellules permet d’étudier le développement du grain formé parcmiveement progressif de
cellules voisines. Nous avons représenté la forme granulaire, fitémue a I'aide notre modéle,
apres sept secondes de croissance, a la figure 111.9.

0.01

0.005

E
>

Gy

| -0.005
u
o>
0.01 i i
-0.01 -0.005 0 0.005 0.01

x (m)

Fig. 111.9 : Grain d'alliage aluminium-silicium apgrs 7 s de croissance. Le gradient thermique esésepté par la
fleche épaisse (§ = 250 K mi"), les isothermes horizontales se déplacent & 40GH(T = 0.1 K.$Y) et la surfusion
de germination du grain est prise égale a 2 °C.rigotation cristallographique du grain est de 20L%s traits
pointillés et épais continus représentent les pwsit extrémes des pointes des branches dendritiquadsulées
analytiqguement. Les axes du grain sont les demesiglessinées en trait fin.

Les 4 principales branches [10], [01]0]1[01] représentées en traits continus fins se
développent les premieres en début de croissance et constituenaneblelr primaires. Les
déstabilisations qui apparaissent sur celles-ci donnent ensuiteantais®s des branches
secondaires. On a représenté, sur la figure 111.9, 8 contours @mts continus et traits fins
pointillés) correspondant aux positions extrémes des sommets de céebrserondaires. Celles-
ci ont été calculées a partir des solutions analytiques développé&andin et al. [Gan96.1] et
Takatani et al. [TakOO] pour des conditions de croissance identiques aes. rAitsi dans le
premier quadrant (en haut, a droite), la courbe en trait plein mestgokitions des pointes des
axes [01] apparues aprées la croissance de la branche primairpujgé0kconsécutivement, sur
celle-ci, des branches secondaires [01]. A l'inverse la courbeaigs pointillés correspond a la
croissance de la branche primaire [01] puis des branches secortl@]re€es deux courbes
montrent deux positions possibles de la frontiere du grain dans ce qudteaendant, les
branches [10], en rencontrant des températures plus faibles, se dévefdppemapidement en
début de solidification que les branches [01] et empéchent le développmknass dernieres. Les
branches secondaires [10] qui ont cri a partir des branches priffdifesont en retrait par
rapport aux branches secondaires [01] apparues sur les branchesepr|[a@ir Ainsi, la courbe
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extérieure (trait épais continu) représente le contour théoriqueailu dans ce quadrant. Les
mémes raisons expliquent que dans les second, troisiéme et quatiganants, les pointe§S,
S0 et 199 désignent également la périphérie du grain.

La forme granulaire calculée, représentée en grisé, estitgpadat entourée par les
courbes extérieures données par la résolution analytique de GanldifGein86.1] et Takatani et
al. [Tak00]. Pour ces conditions simples de solidification, les modélesoissance et de capture
choisis sont validés algorithmiquement par I'approche théorique.

[11.2.3. Déplacement

Le modele de déplacement que nous proposons reprend et développe le traakihtie
[Jal96] et Gandin et al. [Gan98]. Nous avons considéré que deux graionstant.cc’est-a-dire
gu’au moins une des cellules d’'un de ces grains a pour premier voistelluie de I'autre grain,
sont attachés. lls constituent alors un ensemble solidaire, dénomag, ‘@ont tous les grains
partagent la méme vitesse de déplacement.e calcul de cette vitesse de déplacement est alors
celui de la vitesse d'un tel amas. L'amas se présente sdosria d'un attachement de grains
voisins eux-mémes modélisés par I'ensemble des cellules qui les composdiitl6)g

Fig. 111.10 : Amas formé par la réunion de 3 graies représenté par I'ensemble des cellules recdasepar les
grains qui le composent.

Le calcul de la vitesse, d’'un amas de grains a un instant t permet de prédire sa tragectoi
Durant lintervalle de tempst, il se déplace du vectew, x dt. Le caractere discret de la
modélisation par la méthode des automates cellulaires empécheed apémouvement de

by

'information des cellules & chaque pas de temps de calcul. Lecdémat se réalise par
I'utilisation d'un vecteurugép', propre a chaque amas et que I'on incrémente continment. Si
'amas est composé d’'un seul grain, le vecteur a été initialGéors de la germination de ce
grain. Si 'amas est le résultat de la rencontre de pluskmess et/ou grains, le vecteur est
initialisé proportionnellement a la taille des amas. Ainsi, samas § composé de Heellules,

posséde un vecteur déplacemedif' et recouvre une cellule liquide voisine d’un autre amas a
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composé de Y cellules, on considére que ces deux amas s’attachent pour formegue amas
a,,,- Le nouvel amas est formé dg, M Na, cellules. Su%” est le vecteur déplacement dela
valeur initiale deu¢P) est :
deépl 4 dépl
Udépl — Nal lJal NaZ ua2
8142 Na1 + Na2

(I11.18)

L'utilisation du vecteurugép' permet d'opérer un mouvement des cellules recouvertes par
I'amas selon un principe de ‘seuil’. Sur la figure Ill.11 nous avongsepté cet algorithme dans
un cas simple. On considére un amas, a, composé d’'un unique grain, g, Rirecéovrant une
unique cellulev. Le vecteur déplacemeni®” est initialement nul.

lca

o o o

Fig. lll.11 : Mouvement de la forme de croissanssaxiée a la cellule. Cette forme est représentée a linstant
initial par le quadrilatére en trait plein (partisupérieure). Son déplacement est montré par |&&reliftes positions
occupées au cours d'instants successifs (quadrdaten trait fin). Aprés 5 mouvements, on aboutina forme de
croissance dessinée en trait plein dans la partférieure. Aucune croissance simultanée du gra@sintonsidérée
dans ce schéma.

La forme de croissance associée a cette cellule estepf@ésau début du mouvement,
sous la forme du quadrilatere supérieur, en trait épais. La vitgssdculée aux divers instants
entraine son déplacement vers la partie basse gauche du domaing.l®eeGtre de croissance
de la cellulev est déplacé au bout de 5 pas de temps ern@&forme de croissance est alors
représentée en trait plein en bas du schéﬁﬁ'%{.évolue simultanément dka la valeur du vecteur
G,G,. A cet instant, une des composantes de ce vecteur dépasse la |latignewellule. En
effet, la composante selprde ugép' est négative et de valeur absolue supérieugg, dal longueur
d’'une cellule (q.gép'.” >1c,).- On considére alors que la cellule recouverte par le grainsy piles
vV maisy, sa voisine inférieure. L'ensemble des informations propres alldece et détaillées au
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paragraphe I1l.1.2 deviennent alors propriétég.dee vecteur déplacement de 'amas est diminué
de (- L, j) et devient égal ade” ". Dans le cas d’'un dépassement de la composante horizontale,
les informations sont transportées dans la cellule voisine correspendgmés déplacement,
I'aire maximale de la forme de croissangg,®, est recalculée afin de tenir compte de la nouvelle
position du centre de croissance.

Généralement un amas est composé de plusieurs grains, eux-raéowsant un grand
nombre de cellules. Le vecteuf® croit en méme tempgue sont déplacées, de maniére
identique, les formes de croissance de toutes ses cellules. Litsgueles composantes de ce
vecteur dépasse la valeur limitgs,| I'ensemble des informations des cellules est déplacé. Ce
mouvement en bloc est schématisé sur la figure Il.12. Les prapdégcellules se retrouvent,
non modifiées, dans leurs voisines inférieures (fleches vertidaksendantes égales au vecteur
-lcaj)- On considére que I'amas recouvre alors ces dernieres. Unelltéffie pose en ce qui
concerne le transport des informations des cellules liquides deveslat@ss(les 6 cellules
marquées d’'une croix sur la figure 1ll.12 a) et des cellules salatks/ant liquides (les 6 cellules
marquées d’'une croix sur la figure 111.12 b). Dans le but de conséévardie, la masse et la
quantité de soluté totale au cours de cet échange, on transporte, parvement ascendant, les
informations des cellules initialement liquides dans les cellidglevenant liquides (fleches
ascendantes sur les c6tés du schéma).

N\

//(/—\ \l/ A\Lf—\
XX
4’- XX
N AN N >< ><
VIVIV
U
\ .
(a) 1 1// b

Fig. 111.12 : a) Déplacement simultané des celluésn amas. Ce dernier est déplacé vers le bas denigueur d’'une
cellule. L'information de I'ensemble des cellulesouvertes est déplacée d'une ligne et se retrdame les cellules
voisines inférieures. Les fleches représententdasport des informations. b) Positions finales dediules aprés
déplacement. Les informations des cellules liquadggurées par le déplacement descendant de I'dosdisilesX en
a) ont été transférées aux cellules libérées sg@medessus du grain (cellulsen b).
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[11.3. Cinétiques de capture des cellules

Nous venons de présenter les algorithmes qui permettent de modblisapture des
cellules par germination ou croissance ainsi que ceux relatfsdaplacements des amas.
L'utilisation de ces modeles s’appuie sur des lois physiques qui fbente calcul des cinétiques
de capture des cellules par germination ou croissance des gngingug par le déplacement des
amas. Nous allons présenter ici ces différentes cinétiques degecadpans une premiére partie,
nous détaillerons les cinétiques de germination utilisées. Nousféses ensuite le calcul des
cinétiques de croissance des pointes des dendrites. Enfin, nous exp@seésoiution que nous
avons faite du bilan des forces a I'échelle des amas et qui tpkrmalcul de leur vitesse de
déplacementy,,.

[1.3.1. Germination

Dans un liquide en surfusion, deux types de germination hétérogene semabtes : la
germination surfacique, sur les parois du moule, et la germination volyreapsconnexion avec
le moule. Les parois de la lingotiere présentent des zonedafatciliapparition de germes
(anfractuosités, défauts de surface, oxydes ...). De méme dans leeMaluide des particules
favorisent la formation de grains (inoculants, impuretés ...). Afin déétiser cette germination,
nous avons repris le modéele développé par Thévoz [Thé88] et utilisé pdmG&an95] en
considérant une distribution gaussienne de la densité de germes femmi&smction de la
surfusion.

On considére gu’'un nombre fixé de sites de germination sont présdigierment en
surface et en volume et gu’ils sont donnés respectivement par légsienaximales surfacique
nlox et volumique [}i* Le déclenchement brusque de ces sites se fait avec des surfusions
moyennes égales AT} . et AT, et des écarts-types valahty et ATy,. Il est & noter qu'une
approche expérimentale est nécessaire pour déterminer la vatedripliets (1'% AT, ATO)
(. =surfou . =vol) a utiliser pour un alliage donné. Sous ces hypothéses, lee raengpermes,
par unité de surface ou de volume, n, formés a une suriN§iest égal a :

AT AT
d max 1(AT#- AT
En surface : g {AT) = J dZST“;I dAT# = J ST/_n ;{ (Tfuﬂdm# (I11.19)
surf sur
0 0
AT AT
nmax 1(AT#- ATH
En volume : g,(AT) = d;;’; dAT* = J' "\'/—n ;{ 5[—ol°ﬂdm# (111.20)
voI vo
0 0

85



[ll. Modéles microscopiques

Le modele en deux dimensions modifie la valeur du paraméfte pour des raisons
stéréologiques. La densité maximale de germes apparaissaicedzaadre sur la modélisation 1D
gue nous faisons des surfaces est donnéé;ﬁ{dret celle apparaissant sur la modélisation 2D du
volume liquide par J*'. Ces valeurs sont reliées d'%h et ™ par les relations

stéréologiques [Und70] suivantes :
1/2

|4
(i :[Enrsf‘;}‘ } (111.22)
1/3
max’ _— § max2
nvoI - T[nvol (”I-ZZ)

Dans le cadre de notre travail, il est nécessaire de passattdemodélisation continue de la
germination a une approche discréte. Le caractére germantpiissiocal mais correspond
toujours a au moins une cellule. Les relations (111.19, 111.21), d'une pafi).20, 111.22), d’autre
part, permettent de choisir, au début de la simulation, un ensembldiudescgermantes en
contact avec la surface de la lingotiére et dans le volume ligoale réaliser cette initialisation,
on parcourt, par des incréments de surfusi@) faibles, un domaine suffisamment important
autour des deux surfusions moyendds . et AT, . Le produit de l'intégrale de la densité de
germination considérée (I1.19 ou 11.20) enfx&” et AT” + 5(AT) par la longueur de surface ou le
volume du domaine donne un nombre de germes. On choisit ensuite des dellnesiere
aléatoire parmi I'ensemble des cellules correspondantes enesodaen volume. Sur chacune
d’elles, une valeur de surfusion de germinatlof{*™ est fixée, égale AT". Une orientation
cristallographique d’angl@, choisie aléatoirement parmi 45 valeurs régulierement espdeé&®s
dans lintervalle [-44°,+ 44°] lui est attribuée. Cette valeur corresgoridrientation de la
branche [10] (Fig. l11.3) qui fait un angle avec I'horizontale compris entre — 45° et + 45°.

Aprés cette étape d'initialisation, chaque cellulgpossédant un caractére germant est
repérée par un couple de valeutd{™ 6,). Le choix aléatoire des cellules conduit a ce que
plusieurs d’entre-elles possédent ce caractére germant pouertsféouples de valeurs. Dans ce
cas, seule la plus faible valeur de ces surfusions et I'angle correspondant seemtsons

[11.3.2. Croissance
Selon les hypothéses posées préalablement, différentes lois darreisont applicables a

la pointe d’'une dendrite. Elles consistent a relier la valeur deitéese de croissance aux
parameétres propres a la cellule. Dans notre travail, nous avons posé deux siiopéificat

%

& Absence de surfusion cinétique : AT, =EE =0 (1mn.23)
0

=  Absence de surfusion thermique :AT, =T"- T =0 (111.24)
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Sous ces conditions, la force motrice de croissance de la polittéteex la surfusion chimique a
laquelle s’ajoute la surfusion de courbure. La surfusion téf&je que nous noterons par la suite
AT, s’exprime alors sous la forme :

AT = AT, +AT, (Il1.25)

avec pour valeur de la surfusion chimique :

© (1 B k) Qc
AT.=mw 1-00.-1 (111.26)
ou la sursaturation est donnée a :
w oW
Qe =5 11 (1K) (11.27)
et pour valeur de la surfusion de courbure :
2T
AT, =" (11.28)

p

La composition moyenne en élément dalliage loin de la pointe denidrite W®, est
prise égale a la composition moyenne de la cellyle Bn effet, au regard de la faible valeur du
rayon de courbure de la pointg, de I'ordre de 1 um, on suppose que la diffusion solutale se
déroule sur une distance de I'ordre de la dizaine de microns. En delmatsedeone, on rejoint la
composition a l'infini, w”. La cellule ayant une dimension de I'ordre de 100 um, supérieure a la
distance de diffusion, on suppose que la majorité du domaine liquide quetlent est a cette
composition de W. Pour cette raison, 'W sera supposée égale § sans I'équation 1.22. La
surfusion totale est égale a la différence entre la tenypérdéduite de la composition, et la
température interpolée au niveau des nceuds :

AT =T, (w,) - T (111.29)

Il s’agit de la méme expression que celle définissant la surfusion de capjti'e

La relation supplémentaire reliant et r, est le critere de stabilité marginale (11.54) dans lequel la
longueur de capillarité st donnée par la relation 11.53. La constante de stabilité estvpiine
de celle correspondant a la déstabilisation du front plan (11.47).

En régime de diffusion pure, il suffit alors d’ajouter I'équatioBllireliant la sursaturation
Q. au produit § v, pour calculer la vitesse de croissance (et le rayon de coudmiie)pointe
d’'une dendrite croissant dans un liquide de surfufior T, (w,) - T{,”t. Ainsi, avec les égalités
supplémentaires W'=kw, w*=w, et T" =T, + mw*", les relations 11.21, 11.53, 11.54,
.47, 11.22, 111.25, 111.28 et 11.25 forment un systéme de huit équations aihainnues dont la
solution peut étre déterminée de maniére unique. On connait alorela gas termes, IAT,,
AT, AT, 1, Vp, 0 €tQ..
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Pour tenir compte de I'effet de la convection sur la cinétiquautl modifier la solution
d’'lvantsov comme présenté au chapitre 11.2.2.b. Un défaut majeur des sokxamies données
par Ananth et Gill [Ana91] sur la valeur de la sursaturation enepcés de convection
(Eq. 11.59, 11.60, 11.61) est leur limitation & un écoulement opposé a laidimed¢ croissance de la
pointe de la dendrite. Le fluide arrive rarement dans cette idimedit présente une déviation qui
modifie fortement le transport du soluté. Cette déviation est mesurbenppe ¢, pris entre 0 et
2 T, qui est défini entre la direction de croissance [ij] de la dendtile vecteur vitesse du fluide,
u'*, pris & l'infini (Fig. 111.13).

Fig. 111.13 : Grain dendritique d’orientation crigilographiqued. Le fluide, de vecteur vitesse loin du gra‘ﬁo, fait
respectivement les angleﬂ] ,ij £7{10,01,D,01}, avec les directiongl0).

L’équation 11.64 a été développée dans le cas d’'un transport de la ghaldarconvection
naturelle. L'épaisseur de la couche limite de diffusion thermi§yes’exprime en fonction du
nombre de Rayleigh, Ra. Les phénoménes de diffusion solutale et therohbiégeant a des
équations de conservation similaires, il est possible de reprendraved dans le cas de la
diffusion solutale. Une couche limite d’épaiss8uest présente devant la pointe. Dans celle-ci le
transport du soluté s’opére par diffusion. A I'extérieur de cettehegpua composition en soluté
est fixée par les phénomenes convectifs. Nous avons généralisé@diapme Sekerka et al.
[Sek95] au cas ou la vitesse de fluid& est connue afin d’estimer la valeur de la sursaturation a
partir de la connaissance 8g Par ailleurs, cette approche permet de tenir compte de I'engle
sous la forme d’'une augmentation de I'épaisseur de la couche diohitialed.. La valeur de la
sursaturation s’exprime dans ce modele sous la forme :

Q. = Pg exp(Pg) [El(Pq, ) - El(Pq, (1 +2%J ﬂ (111.30)

avecd, fonction décroissante de I'angfe
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[11.3.2.a. Méthode en couche limite

L’'expression de la sursaturation de Ananth et Gill [Ana9l], selgpitximation de
Stokes, présente l'intérét d’avoir été déduite d’une solution exagbeohleme d’écoulement du
fluide autour d'un paraboloide de révolution schématisant la dendrite. Pourtriglet
(Pe, Pe, Sc), il existe donc une valeur d’épaissguypermettant a I'expression 111.30 d’égaliser la
valeur de la sursaturation donnée par une extension de 11.59 au cas de la diffusion solutale :

) 2 Pe,
Q.=2Pe J exr{-ln n+ (11 Peg, - E.Re) [1-n%+(1+1?) In r]]j dn  (I1.31)

1
. Pe, + Pg,
ou le nombre de Reynolds Re vaut : Re? (n.32)

Nous avons choisi de considérer la solution de Stokes (11.59) comme donnarie dadee de
notre travail, la valeur de la sursaturation chimique, en réginmileection, lorsque le fluide
arrive frontalement a la pointe d’'une dendrite. D’une part, cettei@olptésente I'intérét d'étre
plus aisément calculable que la solution plus complexe donnée dans liagirox d’Oseen
(1.60). D’autre part, Appolaire [App99.2] a montré la similarité désultats obtenus avec ces
deux approximations dans le cas des nombres de Péclet hydrodynamjaudéiRaurs a 'unité.

La valeur du termé, calculée en égalisant les expressions 111.30 et I11.31 correspbépiaésseur
de la couche limite solutal®], présente au front de la dendrite pour un écoulement axial du
liquide, soit ap=Tt

D’autre part, I'expression de I'évolution dg par Sekerka et al. [Sek95], déduite par
approximation des calculs de Merks et Prins [Mer54], reste valaldpaisseur de la couche
limite solutale pour un angl@ quelconque, a RePe, et Sc fixés, peut étre calculée en posant
I'égalité des sursaturations données par 111.30 et 111.31. L'épaighela couche limite solutale
déduite,df, permet ensuite d’obtendy, pour un angle donné, sous la forme :

S

O, = EP
0

(111.33)

Il convient de fixer une expression générale ppuDans ce but, on approxime la pointe
dendritique sous la forme d’'une sphére de rayo©n cherche alors a déterminer de maniere
approchée la valeur de I'épaisseur d'une couche limite solutale adgouette géométrie en
fonction de I'anglep (Fig. 11.14).
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Fig. 111.14 : Représentation des lignes de cour@rgits pleins) autour de la pointe dendritiquea(trpleins épais). Le
liquide arrive selon I'anglep (traits épais pointillés), compris entre 0 efz2avec la vitesse relative par rapport au
grain, u'*®. La couche limite solutale qui se forme (traitsnpities) a une épaisseud, au sommet de la pointe. On
I'estime en assimilant cette pointe & une sphéeec(e en trait plein) de rayorpr

Poirier et Geiger [P0i94] relien, au nombre de Sherwood, Sf relatif au diametre de la
sphére, d’'une maniere similaire a Sekerka et al. [Sek95] :

2r
S.=ar (11.34)

~ Sh, " 2
La correlation présentée par Poirier et Geiger [Poi94] su, Stexprime sous la forme :
Shyr =2 +0,66 R?g’?p sc’® (111.35)

Le nombre de Reynolds relatif au diametre de la sphere vaut :

21 u”®
—— (111.36)

Re, ="
Poirier indique cependant que ces parametres ne sont pas valables dans le casxlgguités.

L’introduction de I'anglep par Sekerka et al. [Sek95] modifie cette expression sous la forme :
_ D, D3
Sh, = 2+D Rezrp Sc ° F(o) (n.37)

ou la fonction F permet de tenir compte de Il'accroissement du drandé soluté avec
'augmentation dep. Dans I'approximation de Sekerka et al. [Sek95], elle est égale a :

F@ =122 sirﬁg) (111.38)
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Les relations 111.30-37 permettent d’exprimer la sursaturation chinfiguemus la forme :

4
Q.= Pg ex(Pe) | (P, ) -E| Pg | 1+ (111.39)

D . D3 . (@

D, Re,r Sc S”{zj

p
De I'expression 111.36, on déduit I'expression du nombre de Reynolds :
4 Pe,

R&r ="sc (111.40)

ou le nombre de Péclet hydrodynamique, Rét référence a la vitesse relative d’avancée du
liquide, u'®, par rapport au grain qui porte la dendrite. La relation 111.39 s'écrit alors :

4

D D Da-D
D, 4 2Pe 2Sc° Zsir{%)

Q.= Pg expPe)| Ey(Peg, ) - E| P | 1+ (I11.41)

Nous avons préalablement recherché un domaine de variation des 3 nombessiadinels Re
Pe, et Sc propres au phénomene de croissance des dendrites en présenved®mn. Eu égard
aux valeurs du rayon de courbure, de la vitesse de la pointe dendritdpiéaetitesse du liquide,
il a été décidé de prendre :

Pe 0[10%10] (111.42)
Pe, 0 [102,10] (11.43)
Sc [50,500] (111.44)

Dans ce domaine d'étude, les coefficients D, et D, de (Ill.41) permettant d’approcher au
mieux I'expression d’Ananth et Gill (111.31) dans le egas 1t doivent étre trouvés par la méthode
des moindres carrés appliguée a un ensemble de valeurs du trip/®eP8c) réguliérement
espaceées. Il s’agit de minimiser le tergpdonction de B, D, et D, défini par :

N 2
CS(QeR - Q5
X = AG (I11.45)
k=1 Q

QL$ fait référence a I'expression de Ananth et Gill (I1.31)CEt; ala corrélation que nous
proposons (Ill.41). L'indice k parcourt 'ensemble des N triplets deuvsl€Pe, Pe, Sc)
préalablement choisies. Ces valeurs évoluent entre les exgémeédomaines, sous la forme
d’une progression géométrique de pas constant égal’®. 10n total de 32219365 triplets a été
ainsi défini. L'algorithme de minimisation utilisé est celui dépeé par Levenberg et Marquardt
[Mar63] tel que nous I'avons trouvé détaillé [Pre86].
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Les valeurs permettantyad’étre minimal sont :

D, = 0,5773 (I11.46 a)
D, = 0,6596 (I11.46 b)
D, = 0,5249 (I11.46 c)

Un bilan de ces résultats est présenté au tableau Ill.1. Ldatiomédéveloppée accroit
notablement la précision du calcul comparativement aux expressiové&ng et Beckermann
[Wan96.1] ou Poirier et Geiger [P0oi94]. La moyenne des écartfgalahinue d'un facteur 5 par
rapport aux précédents travaux. La dispersion des résultats autoarvaéedr théorique est
également atténuée. On montre que I'écart maximum qui atteifh@i®o avec la corrélation de
Wang et Beckermann [Wan96.1] (Eq. 11.70) et 48,4 % avec celle de Pdirigeiger [P0oi94]
(Eqg. 1l1.35) chute a moins de 10 %. Nous avons ainsi un outil pour estimermapitépaisseur
de la couche limite solutale a la pointe de la dendrite et $atswation en résultant sans qu’il soit
nécessaire de calculer l'intégrale proposée par Ananth et Gill [Ana91].

NQ/QF (%) | RQIQI (%) | RQ/Q™™ (%) P& () | PE™ (-) | SC™ ()
Wang et Beckermarnn
[Wan96.1] 10,2 12,6 46,7 16 10 500
Poirier et Geiger .
[(Poiod] 9,2 13,9 48,4 16 10 50
Corrélation proposég
1 2 1 1
Gano3] 9 5 8,3 d | 00 50

Tab. lll.1: Ecarts mesurés sur les sursaturatiargre la solution d’Ananth et Gill [Ana91] et le®rcélations
proposées par Wang et Beckermann [Wan96.1], PoeteBeiger [Poi94] et celle présentée ici [GanORIL2/

représente I'écart relatif moyend{2/2“ 'écart-type et 42/Q™? la valeur maximale de cet écart sur les points de

calculs. P& P& et SE™ donnent les valeurs de ces termes en ce poird oartélation est la plus inexacte. Le
domaine d'étude ol nous avons recherché la coioHatcorrespond & Rg/7[10%,10], Pe, [7[102,10],
Sc/7[50,500].

Les figures 1Il.15 présentent I'évolution du nombre de PéclgeRdonction de la sursaturation
pour les deux valeurs du nombre de Schmidt correspondant aux extrémité&sndine de
variation, Sc = 50 (Fig. 111.15 a) et Sc = 500 (Fig. Ill.15 b). L'augmentationeger fonction de
Q. est représentée pour trois valeurs du nombre de Péclet hydrodynamjguee O (absence
de convection etQ.=1Iv(Pg) ), Pg=0,1 et Pg=10. La corrélation que nous proposons
(‘Correlation’) permet, pour un angtgégal art, de retrouver I'évolution donnée par la solution
analytiqgue (‘Ananth et Gill’), les courbes se superposant. A l'ieyaera écart existe entre cette
derniere évolution et la corrélation de Wang et Beckermann, patemént pour les valeurs
importantes du Péclet hydrodynamique et pour la valeur du nombre de Schmidt de 500.
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Fig. 111.15 [Gan03] : Evolution du nombre de Péclelimique Pg en fonction de la sursaturation pour les deux

valeurs du nombre de Schmidt Sc =50 (a) et ScG=(bP Dans les deux cas, on s'intéresse aux éeolsifpour les
trois valeurs du nombre de Péclet hydrodynamigRe,:= 0, Pg, = 0,1 et Pg = 10. Les résultats représentés ont été

obtenus en utilisant I'approximation de Stokes aesdlution analytique de Ananth et Gill [Ana91]4(tr plein), la

corrélation que nous avons développée [Gan03] f(tirierrompu — ‘Correlation’), avec un anglgégal ar et la
corrélation proposée par Wang et Beckermann [Wati9@rait pointillé).

Pour les mémes modeéles d’évolution de la sursaturation, nous avons dalottésse de
croissance de la pointe d'une dendrite se développant dans un alliageds- Si, en fonction de
la surfusionAT, cette valeur étant la somme des surfusions chimique et de coukesre
propriétés physiques utilisées pour l'alliage sont données dans éaualbl2 et les résultats
obtenus sont représentés a la figure I11.16.

Propriété Symbole| Valeur Unité Référence
Pente de liquidus m -6,5 | K (%pds SijL | [Gan00.1]
Coefficient de partage Kk 0,13 - [Gan00.1]
Composition nominale Wo 7 %pds -
Masse volumique du liquide p' 2370 kg m?3 [Gan00.1]
Coefficient de Gibbs-Thomsor r 1,96.10 m K [Gan00.1]
Constante de stabilité margingdle o 0,0253 - [Hua81]
Viscosité dynamique o 1,38.10° Pas [Lid94]
Température de liquidus T, 618 °C [Gan00.1]
Coefficient de diffusion & T D, 6,45.10° m? s* [Gan00.1]
Nombre de Schmidt Sc 90,6 - -

Tab. 111.2 [Gan03]: Propriétés physiques de l'alja Al-7%pds Si utilisées pour calculer la vitesgectoissance

d’'une pointe de dendrite en fonction de la surfngbde la vitesse du liquide.
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Fig. 111.16 [Gan03] : Evolution, dans le cas d'urliage Al-7%pds Si, en présence de convectionadétésse de
croissance de la pointe de la dendritg, &n fonction de la surfusiodlT, et de la vitesse du liquide, u. Le liquide
arrive frontalement sur la pointepE 7). Trois vitesses ont été utilisées : u = 0OMms=001m¢%,u=01mg.
Les résultats représentés ont été obtenus enanili®expression analytique de Ananth et Gill [Ad&%trait plein),

la corrélation proposée [Gan03] (trait interrompwt la corrélation donnée par Wang et Beckermann rj9éal]
(trait pointillé).

Ces résultats montrent également que la corrélation que nous propgeEsoret de
retrouver les évolutions de vitesse données par le modéle analytigumurbes correspondant a
notre modele sont trés proches de celles obtenues grace a bexpiés31. Comme le laissaient
suggérer les résultats de la figure 111.15, on retrouve un écextirpportant entre cette expression
analytique et les résultats de la corrélation de Wang et Beake, alors méme que la valeur du
nombre de Schmidt reste relativement faible (Sc = 90,6).

Enfin, afin d’étudier l'influence de I'angle d’arrivée du fluide, nousres tracé pour deux
valeurs de la surfusionAT =3 K et AT=5K, et deux vitesses du liquide, u=0Taeat
u=0,01 m3, la valeur de la vitessg en fonction de I'angl@ (Fig. 11.17) pour le méme alliage
Al-7%pds Si. Pour la premiere vitesse, on retrouve des courbes cesutar le transport de
soluté se réalise uniguement par diffusion. La valeur de la vites#eavec la surfusion et
correspond a la valeur déduite de la sursaturation calculée gdatlarr d’'lvantsov. A surfusion
fixée, I'apparition d’'une vitesse de liquide (u = 0,01t permet d’augmenter la cinétique de
croissance. Pour un angpegal a 0°, on retrouve la valeur donnée par la relation d’lvantsow et le
deux courbes tracées pour une méme surfusion se rejoignent. Pour upégadlar, la valeur de
la vitesse correspond a la sursaturation donnée par la relation dthAnaGill. Les vitesses de
croissance calculées se retrouvent sur la figure 111.16 pourdsseitdu liquide de 0,01 m.<Entre
les deux valeurs d’anglepaugmente d’abord rapidement puis plus lentement, lorpgiépasse
90° et que le régime de croissance en convection s’est installé.
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Fig. I11.17 [Gan03] : Evolution de la vitesse deoissance de la pointe d’'une dendrite d’'alliage Abjyds Si en
fonction de I'anglep pour les valeurs de surfusion de 3 K et 5 K witesses de liquide de 0 et 0,01 m<.

111.3.2.b. Comparaison avec les résultats de Glicaa

Dans le but de valider expérimentalement cette corrélation, nous avomsaré les
vitesses qu’elle nous permet de calculer a celles mesuré&ligsman et Huang [Gli82] pour
différents angles d’arrivée du fluide (Fig. 111.18), en régime de attiore naturelle. L'expérience
de croissance de pointe a été menée avec du succinonitrile purs’dgiteplus de croissance
solutale mais thermique. Cependant, le raisonnement développé précédeestecnalable, les
phénomenes de diffusion de soluté étant remplacés par des phénomerfesida dé la chaleur.
Le nombre de Sherwood, Sh, est remplacé par le nombre de NusseltleNwgrabre de Schmidt,
Sc, par le nombre de Prandtl, Pr. Malgré le remplacement du termiéfusion solutal Ppar un
terme de diffusion thermiquelDle domaine de variation de ces nombres reste suffisamment
voisin de celui précédemment donné pour que la corrélation s’applique. laesepas utilisés
pour réaliser les calculs sont ceux résumés au tableau I11.3.
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Propriété Symbole Valeur Unité Référence
Masse volumique du liquide p' 970 kg m?3 [Gli82]
Viscosité dynamique o 4,6.10° Pas [Gli82]
Surfusion adimensionnelle | AlH/C, | 23,125 K [Gli82]
Constante de stabilité marginale o 0,02 - [Gli82]
Entropie volumique de fusion AS 1,47.16 JKIm?® [Gli82]
Nombre de Prandtl Pr 41 - [Gli82]
Coefficient de diffusion thermique Dy, 1,16.10° m? st [Glig2]
Tension interfaciale Ve 8,96.10° J m? [Gli82]
Volume molaire Vi 76.10° m® mol* [Kur92]

Tab. 111.3 [Gli82, Kur92] : Propriétés thermodynaques et physiques du succinonitrile pur utilisésrpmomparer
les résultats de notre modéle avec les mesuresimgrdales de Glicksman et Huang [Gli82].

Nous avons choisi d'utiliser la valeur de de 0,02 présentée par Glicksman et Huang
[Gli82] et de ne considérer que les seules surfusions thermique aiudeure. Nous avons
superposeés les profils mesurés (symboles carrés et cirsylairapprochés par les lignes en traits

continus avec nos propres résultats (traits discontinus) (Fig. I1.18).
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Fig. 111.18 : Evolution de la vitesse de croissaritane pointe de dendrite de succinonitrile purissant en régime

180

de convection. En abscisse est donné l'angl®n a représenté en ordonné I'évolution du rappaetld vitesse
d'avancée de la pointe a la vitesse adoptée emrégle diffusion pure, calculée par les relationsahtsov [lva47]

et le critere de Langer et Miller-Krumbhaar [Lan77['évolution des cinétiques est représentée poualéurs de
surfusiondT. Les vitesses d'arrivée du liquide, inconnuea &tture des résultats de Glicksman et Huang [41i8
ont été choisies afin d’obtenir un rapport identiqa celui représenté @ =7z Ces vitesses valent respectivement
50 pm & (4T = 0,1°C), 350 pm$ (4T = 0,515°C), 500 pmi $(AT = 0,997°C) et 2 mmi (4T = 2,0°C).
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La corrélation permet d’estimer la vitesse de manierectréecte sur les anglgsles plus
élevés jusqu’a des valeurs de 90°. Pour les surfusions les plus immyrtemiéanment a 2 °C, la
comparaison est moins aisée car I'angle d'arrivée du liquide rao@ifiblement la vitesse de
croissance. Néanmoins sur les valeurs de surfusion de 0,515 °C et 0,997 °Cpuwre retre
décroissance progressive de la vitesse selon la valeprtrds proche des mesures. A l'inverse
une surfusion faible de 0,1 °C rend également difficile la comparaisoeffé, on se trouve dans
ces conditions aux limites des domaines de variation initialeresst pour établir la corrélation
pour les nombres adimensionnelg BePg (Pg > 10* et Pg< 10). Les valeurs de ces termes
rejoignent les valeurs présentées au tableau lll.1 correspondant awipdéntorrélation est la
plus incorrecte. D’autre part, comme le montre Glicksman et H@lig2] et Lee et al. [Lee93],
o varie fortement aux faibles surfusions, ce qui rend d’autant plusildiffies comparaisons. A
'opposé, pour la surfusion de 2 °C, I'évolution semble correctement préditesemble du
domaine de variation dg le rapport restant voisin de 1.

Pour des angle® plus faibles, les écarts augmentent rapidement pour les tromsepes
surfusions et, pour un angfevoisin de 50°, le rapport devient inférieur a 1 : La croissance se fait
plus lentement que dans le cas d'un régime de diffusion pure. Les csuibest ensuite une
évolution voisine. Lorsque le fluide arrive par l'arriére de la branchegtrouve une vitesse de
croissance de l'ordre du tiers de la valeur qu’elle aurait emeéde diffusion. Par définition, nos
résultats tendent tous vers 1 pour ces conditions de croissance. t-égifésseur de couche
limite &, calculée est infinie (I1.33), le nombre de Nusselt tendant vet8 retrouve I'équation
d’lvantsov. Il existe plusieurs origines au fort écart observé eatorls et expériences pour ces
valeurs d’angle.

D’une part I'approximation sphérique ne se justifie plus. S'il estiplesd’approcher la
pointe de la dendrite par une sphére aux forts amgglagec une arrivée frontale du liquide, cette
considération est plus difficilement justifiable pour des angldsdefa Le liquide ‘voit' une
branche dendritique par l'arriére. Il s’agit d’'un tronc paraboloidaleomique. La variation de la
couche limite avec l'angle devient alors invalide. D’autre part umg@héne d’écrantage se
produit. Si le liquide arrive par l'arriere, il est nécessaleeconsidérer son interaction avec
'ensemble du grain et des branches primaires et secondaires.gfdraugmentait le gradient
thermique en évacuant de la chaleur dans la situation précédeitfeide &rrive sur la pointe en
diminuant ce gradient et en apportant probablement de la chaleuni$saoce est ralentie ce qui
provoque la forte diminution de vitesse observée. Glicksman donne la mphoaton a cette
observation qu'il considére comme le phénoméne opposé a celui qui se pstpiella pointe
croit dans le sens de la gravité et rencontre le liquide remontant par convectidienature
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111.3.3. Déplacement

Dans notre travail, nous avons cherché a modéliser le déplacemamatesonstitués par
le regroupement de grains équiaxes. Ce déplacement résulte du maoukedatd du liquide les
entourant et de la gravité. Ces deux phénomeénes induisent des forleess auas dont le bilan
permet de prédire leurs mouvements. Dans cette partie, nous allsesterée bilan et le calcul
de la vitesse de déplacement,qu’il permet.

Le mouvement des amas est étudié par I'intermédiaire des enveltggpgsains. Dans le
chapitre précédent, nous avons montré que plusieurs forces agissesg guains. De maniéere
similaire a Ahuja et al. [Ahu92.2] et Jalanti [Jal96], nous avons ¢hiagis le cadre de notre
étude, de ne considérer que les trois principales forces statienraire poids,P,, la poussée
d’Archiméde etFy, la force de trainée (paragraphe 11.3.2.b). Sous cette hypothésegdsevit
relative de déplacement du grajr= v, - V' est donnée par I'équation 11.86.

Nous avons choisi d’assimiler la vitesse d’'un amas a celle dain dont la taille serait la
somme des tailles des grains le constituant. Ainsi, la fornh@& tlonne également la vitesse
relative de déplacement de I'amas. La fraction de solide ingg&fheorrespond alors a celle de
I'amas, g". Elle est la valeur moyenne des fractions de solide internerdies gattachés. A la
figure 111.10, nous avons montré que dans le modéle CA, I'amas esteaf@éar I'ensemble des
cellules recouvertes par les grains. Cette fraction volumigiess le rapport du volume de solide
contenu dans les cellules sur le volume total des cellules. De ne&rolume de I'enveloppe,.V
est apparenté a celui de I'amas et I'aire de I'enveloppe peojistds la direction de la vitesge
A, est celle donnée pour I'amas. L’équation 11.86 prend la forme :

12
g

2M(ps- | Ve
vrz[ ¢ é'pAeEZ j U (11.47)

La fraction de solide interne;§ est donnée par la moyenne des fractions de solide de chacune
des N cellulesv; composant 'amas :

NG
9§m=ia Z gm (111.48)
Nv i=1 !

Les termes d'aire et de volume, &t V,, sont calculés en assimilant I'enveloppe de I'amas a un
octaedre régulier de c6tg et en considérant que les cellules capturées composent une section de
cette enveloppe dans un plan médian (Fig. l1.19 a). En effet, les @gtanliés sont de structure
cristallographique <100>. lls se développent selon 6 directions, 4 étantedalas d’étude par
hypothese et les deux autres étant normales a ce plan. Le cétéodeaedre est déduit du nombre

de cellules occupées par 'amas et de 'aire correspondgmigake a :

A= N lon (111.49)
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Fig. 111.19 : a) Représentation de I'octaedre réguléquivalent a 'amas. Sa base carrée de cqté th méme aire
que lI'amas ce que I'on représente en y regroupaniskemble des ‘,i;\bellules gu'il occupe. b) Sphére de diametge d
équivalente au volume octaédrique (Eq. 111.52).

L’'octaedre régulier étant pris équivalent a I'amas, on considéis qut méme aire de base ce
qui permet de calculer, gar :

d, =/A,=N? lca (111.50)

En égalisant les volumes de I'octaédre régulier de longueurt@astique g et celui de la sphére

équivalente de diamétre,d vient :
d)? 2
ﬂn(—ej :3[ d2 (I1.51)

3 °\2 3
| \2 d,
soit d= B (1n.52)
Les valeurs de l'aire £et du volume Ysont alors égales a :
UAY
A.=4T > (11.53)
3
4 (d
V, :gn(fj (I1.54)

Par ailleurs, dans I'équation 111.47, les masses volumigBiesp' sont fonction de la composition
du milieu et de la température. Dans un but de simplification, st prises constantes durant
I'ensemble du calcul.

Le dernier paramétre a définir est le coefficient de trai@ée Nous avons choisi d'utiliser la
relation de corrélation donnée par Haider et Levenspiel [Hai89pdifiée par Ahuja [Ahu92.1]
(Annexe 4), en tenant compte des coefficients correctifs de forgpest @e porosité, C soit
I'équation 11.89. Les paramétres,,C,, C; et G, intervenant dans I'équation [1.89 et donnés a
I’Annexe 4, dépendent du facteur de forgneEn considérant de nouveau une forme octaédrique
réguliére pour I'enveloppe, on obtient une aire égale a :

A, =23 (I11.55)
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Les relations 111.52 et 111.53 permettent alors d’obtenir pour valeup de

Tl.1/3
V=f" 0,8456 (111.56)

Le terme de correctiongCpropre a la sédimentation de particules de structure dendritique,
est donné par la relation de Ahuja et al. [Ahu92.2] et de Groh Il §&m093], soit I'équation
[1.92. Le terme correctif Crelatif a la porosité de 'amas, s’exprime par la relatierNeale et al.
[Nea73], soit I'équation 11.93.

Le rayon normalis@ est fonction du rayon de la sphére équivalept2 et donné par
I'équation 11.94. La perméabilité K de 'amas s’exprime pardiation de Carman-Kozeny. On
considere, comme Jalanti [Jal96, Jal00], que les bras dendritiques sontlahtes a des
hémispheres de rayon égal a la moitié de I'espacement dendsiéigoiedaira , . L’expression de
K obtenue est alors :

3 2
K= M (11.57)
180g™
La valeur de §™ est connue de I'équation (111.48) et celle Xeest donnée comme un parametre
du modele. Dans un but de simplification, cette valeur sera générdleonstante bien que des
lois de maturation telles celles détaillées par Appolaire [App99.2] soiestbtds.

Le nombre de Reynolds propre a 'amas qui apparait dans I'’équat&8) @kt déduit du

diametre équivalent.cet de la viscosité dynamique du liquidepar I'équation 11.90.

Les équations (111.47-57) et (11.89), (11.90), (11.92), (11.93) et (11.94) pettant le calcul de
la vitesse relative de déplacement de I'amagar rapport a la vitesse du liquide qui I'entoure.
Cette derniére est donnée en moyennant I'ensemble des vitesisgsddeviues par lesJ\cellules
qui le constituent. La vitesse de déplacement propre a l'amasst ensuite déduite par
sommation de ces vitesses via I'’équation I1.79.

11.4. Micro pas de temps

Le front de solidification avance de plusieurs dizaines de micronsepande et les amas
sédimentent a des vitesses de l'ordre de quelques millimétresqmarde [Ger02]. Ceci implique
qu’ils peuvent parcourir en une seconde une distance égale a plusisuls migueur d’'une
cellule, typiguement 100 um. Il est donc nécessaire d'étudier les phée®reé déroulant a
I'échelle du modéle d’automates cellulaires avec un pas de tenigr®” ot suffisamment petit.
Afin de prendre en considération de maniére correcte I'avancée duefretdéplacement des
amas, on cherchera a ce qu'’il ne soit pas possible de capturerysiasdllule au cours du méme
pas de tempét. Si j'* désigne la vitesse maximale de croissance d’une pointe de defzorite
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une cellule et ¥ la vitesse maximale de déplacement d’un adadpit étre choisi inférieur a
une valeudt™® définie simultanément par :

p

max s¢max
Vot < o

Vmax 6tmax S I
{ A (111.58)

Ces deux relations devraient conduire a avoir pour majorant du micro pas de temps :

I I
. CA CA
otm ™ = Mln{w,w (11.59)
p a
Cependant, il est possible que ces deux vitesses correspondent a uneethdav. Si les
deux phénomeénes se déroulent dans le méme sens, une cellule corsiadtigainément la
croissance la plus rapide et ferait partie de I'amas se gdéylée plus rapidement. Il faut alors
trouver un majorant a la somme des deux vitesses, commun a toutedlules. En majorant
séparément ces deux termes, on choisit de procéder ainsi pourd&fitir
max ICA
6t = max

ax
Vp 2+ vy

(111.60)

D’autre part, la mise a jour des informations contenues dansliigexse réalise dans un
ordre de parcours déterminé. De cette maniere, une celkreposition favorable pour capturer
une de ses voisingspeut ne pas réaliser cette capture. Lorsqu’une des voisingsraens bien
située que ne I'est, voit sa forme de croissance s’agrandir en premier, elle paigeréla capture
de U et fixer I'orientation cristallographique de cette derniérebidis dans les cartes de structure
granulaire apparait si ce phénoméne de ‘privilege de capture’daceox premieres cellules
étudiées n’est pas pris en considération. Ce phénomene peut se parélarlierement
préjudiciable dans le cas de la croissance colonnaire compétidviggure 111.20 présente une
telle situation. A l'instant t, aucune des deux formes de croisshgceelluley etA (traits fins)
ne permet la capture de la cellpieA I'inverse, les formes de croissance propres a ces cedlules
I'instant t +ot (traits épais) leurs permettent, a toutes les deux, de cafgwellulep, car elles
contiennent le centre CSi le test de capture est d’abord réalisé sur la cellule cellulep fera
partie du méme grain et possedera son orientation cristallograp8iggiepeut sembler incorrect
car, a linstant t, la forme de croissance de la ceNulest la plus proche du point,CUne
évolution plus lente du micro pas de temps aurait permis une captueeteoil était donc
|égitime de croire que la cellujedevait étre capturée par la cellule
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Fig. 111.20 : Schéma montrant un biais dans la wap d’'une cellule. Les formes de croissance assscaux cellules
Vet alinstant t sont représentées en traits finstéspcroissance, elles occupent les positions remtées en traits
épais et recouvrent toutes deux le centjede la cellulew. Dans un but de simplification, le déplacementgtesns
n'a pas été considéré et les centres de croissdaneurent fixes.

Pour cette raison, le pas de tendpsloit étre diminué afin de réaliser des captures plus fines et
moins rapides. A cet effet, un paramétre multiplicateupris entre 0 et 1 et propre au micro pas
de temps, multiplie le micro pas de temps maximal. La valeur finalesiécrit alors :

dt=a 3t (I11.61)
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V. Couplage micro-macro

A I'échelle macroscopique, les équations de conservation sont réselarsles modele
présenté par Jalanti [Jal00] a I'aide du logiciel CalcosoftteQ@éisolution permet de connaitre
I'évolution des champs d’enthalpie, de composition moyenne et de vitesspiide hux noeuds
du maillage en éléments finis. Dans ce chapitre, nous allonsleté@dd@ quelle maniére le
couplage se réalise entre les méthodes FE et CA. Dans uneéngr@anitie nous reviendrons sur la
résolution macroscopique. Nous présenterons ensuite le couplage thergalis@ avec des
phases fixes. Puis, nous étudierons la prise en compte du mouvement desaphate prédire la
macroségrégation. Nous montrerons de quelle maniere sont modélissssfeort des variables
macroscopiques et les effets du déplacement des amas sur le reouvimliquide. Nous
présenterons enfin un algorithme résumant I'ensemble du travail ddisabd@ couplant les
approches microscopiques et macroscopiques. Nous validerons les coupdaigegues et en
macroségrégation par des comparaisons avec des résultats de modeles purenosrtpitaes.

IV.1. Equations macroscopigues

Parmi les approches macroscopiques possibles de résolution des égigationservation,
nous avons choisi de reprendre celle développée par Jalanti [Jal@QjpetzRRap98] et qui a été
implémentée dans le code Calcosoft [Cal02]. Le modele est basé grise de moyenne des
grandeurs caractéristiques sur des domaibesdont le volumeAV est de l'ordre de quelques
espacements interdendritiqgues. Les termes calculés correspondent aux valeurs moyennes de ces
grandeurs volumiques. Pour une variable masstqoe cherche a calculer I'évolution dp &)
définit par :
1
(08 =77 | pEXH AV (V1)
AV

(p &) fait référence a la valeur moyennepdg pondérée sur le sous-domaidtet moyennée s :

1
P& =77 | pEXD XD AV (V.2)
AV

ou la fonction de distributiog® vaut 1 sur le domain@“ et est nulle partout ailleurs.

De méme{p &)° désigne la valeur moyenne plé sur le domain€®®, de volumeAV? :

a

(P& = (IV.3)

1 a _ AV o
B | prco e av = =

ou d' est la fraction volumique de la phaséansQ, rapport de la valeukV*® surAV.
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De méme, si le domaire se décompose en un ensemble de sous-domaines indcgaeni un
ensemble |, on aura :

PEH=D (PE) =D ¢ (p&F (V.4)

all alll

L’ensemble des équations macroscopiques résolues se présentent sous la foelee: génér

d | o
Jéot_éz +div(p Ev) + div(jg) = & (IV.5)

avecp la masse volumique supposée uniforme et constante sur chacune desjphadasc
relatif a la grandeut et Q le terme source, responsable de la créatidn ¢e ) désigne le champ
de vitesse moyen des phases localement. De plus, la vitesse deectias phases en présence
est supposée uniforme a I'échelle@eSous cette condition, il est possible de définip par :

(VY=g (V) +d (V) (IV.6)

ou( v®) est la vitesse de la phase solidé\t celle de la phase liquide.

Cette équation IV.5 sert de support a I'écriture de I'ensemble édemtions de
conservation moyennées auxquelles nous nous intéressons. Celles-gpgeldesaen Annexe 5.
Les notations que nous adopterons par la suite seront similairdéiesa dee Jalanti [Jal00], en
confondant&) avect et(&)* avect®.

Comme nous l'avons déja montré, la diffusion solutale dans les alllagtalliques est
toujours faible au regard du transport convectif. Ainsi, la macrog&tipé est principalement due
au transport du soluté par le mouvement du liquide. Pour cette raisani, Siatglifie I'équation
de conservation du soluté en négligeant le terme de transport diffusifles phases solide et
liquide ([iC = Dg=0). Nos calculs ne feront donc pas apparaitre d’évolution de la coimpasit
I'échelle macroscopique lorsque le liquide sera supposé immobile. Li@gua&solue en FE
s’écrit :

ﬂ%vl+ divpwv)=0 (IV.7)

L’équation de conservation de la chaleur est similaire a I'équitidmmais fait apparaitre
un terme de transport diffusif qui ne peut étre néglige, la diffuiermique étant importante
dans les alliages métalliques :

ﬂapt_hz +div(hv)-div(kgrad T) =0 (IV.8)

L’équation de conservation de la masse est utilisée dans I'éqdatioanservation de la
quantité de mouvement du liquide, afin de résoudre celle-ci par une médthpdaalisation de la
pression. Comme le remarque Jalanti [Jal00], cette méthode rilisstblé que dans I'hypothese
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ou la densité de toutes les phases est constante et g@gale® € p). Sous cette hypothése, la
dérivée temporelle de (Annexe 5) est nulle et cette équation de conservation de la masse s’écrit :

div (v) = 0 (IV.9)

Dans [l'écriture de I'équation de conservation de la quantité de mouvedwertquide,
I'approximation de Boussinesq est également utilisée par Jplat@i0]. La masse volumique de
la phase liquidep', est supposée constante, exception faite du terme de gravité ogstelle
remplacée pap, Son expression devient une fonction linéaire de la température T lat de
composition W:

Po=Po [ L= B (T - To) = B (W - )] (IV.10)

ou B et B¢ sont les coefficients d’expansion thermique et solutal, @ne masse volumique de
référence correspondant a la températyret Ta composition Y.

Sous ces hypothéses, I'équation de conservation de la quantité de mouvement du liquide s’écrit :

o0(w) p ;
5, +g—,dlv(ux US) —pA U, + M, - gJ (d|v u)=p,d g, (IV.11)
pl_uy_at p—dw(u u%) AU, + M, dsay(d'vu) P d g, (IV.12)

Ox et g sont les composantes selon x et y du vecteur grgvitedésigne la vitesse moyenne
relative de déplacement du liquide par rapport au solide, définie par :

u=v-v° (IV.13)

Cette valeun se résume, pour la méthode de résolution macroscopique de Jalafii [Jal
a dV, car la vitesse du solide sera supposée nulle dans la méthodeldgorésnacroscopique
FE (ie.v® = 0). Dans la suite de ce travail sera ainsi toujours confondue avec la vitesse débitante
de liquide, V' (ie.u = d V), et donc sera différente de I'expression IV.13. Pour la mémentais
les équations IV.7 et V.8 seront résolues macroscopiquement en camsglérapour ces deux
équations de conservation, la vitesse moyenne des phaseprésente la vitesse débitante du
liquide, u = d V. u° est la vitesse calculée a l'itération précédant celle btéalisée le calcul de
u. Le termese est un facteur trés petit, de I'ordre dé*dutilisé dans la méthode de pénalisation.
La divergence du champ de vitesse du solide étant nulle® eat nul, il permet d’écrire, avet P
pour pression du liquide, I'équation 1V.9 sous la forme :

divu=-¢P (IV.14)
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IV. Couplage micro-macro
Le passage d’'un liquide dans un milieu poreux crée une force, qudkfidection volumique’,
due aux contacts solide-liquide et exprimée en\ bans le cas d’un milieu poreux, oul la phase
solide est fixe, cette force, not¥k s’exprime sous la forme [Jal00] :

M=diu (IV.15)
ou K est la perméabilité du milieu pateux de fraction volumique de liglide g

Ce sont ces expressions qui, résolues, nous donneront les évolutions desncharapsopiques

d’enthalpie H, de composition moyenne w et de vitesse débitante liguMeus utiliserons ces
valeurs dans le calcul ‘micro’ et les modifierons également.

IV.2. Couplage avec phases fixes (thermique)

La solidification des cellules permet de traduire la solidificaa I'échelle des éléments

finis. Dans le cas simple ou I'ensemble des phases, solide ateliggont fixes, nous allons
détailler la méthode de rétrocession employée.

IV.2.1. Reétrocession de la température et de Eifma solide

Les processus de solidification et de croissance qui s'opérent dagsec cellulev
définissent la valeur des variables de températyret Te fraction de solide} g Le couplage a

pour but de rétrocéder les variations de ces deux grandeurs au niveaautissentourant chaque
cellulev (Fig. IV.1).

oH 1\\ Ny

- \
’A:\_ !

Fig. IV.1: Représentation de la rétrocession empérature et fraction de solide réalisée entre deBules et les
nceuds. Les variations d’enthalpieln; (i741,2,3}) permettent, par interpolation, de conneaita méme variation au
niveau de la cellule, Hy (sens des fleches des nceyders la cellulev). La variationdHy, permet de calculer les
variations de températureT,, et de fraction solideXy, qui sont rétrocédées, en retour, aux nceydsens des
fleches de la cellule vers les nceuds)n
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IV. Couplage micro-macro

Les variations microscopiques d’enthalplé, durant le micro pas de temdis entre deux
instants f et t, + ot, sont connues aux nceuds n du maillage en éléments finis par intenpolat
linéaire dans le temps des variations macroscopiques d’entAilpre H,(t+At) - H(t), calculées
au cours du macro pas de temfis,On a ainsi £t < t +dt<t+At, ou t,désigne le temps
courant, utilisé pour le modéle CA, entre deux temps macro t &t, tutilisés pour la résolution
par la méthode des FE. Afin de ne pas dépasser ce macro pagps@éecaalcul, le micro pas de
temps est tronqué a la quantité restante du pas de temps macroetRouaison, on a toujours
I'inégalité :

t,+ot<t+At (IvV.16)

La variation d’enthalpiéH,, est alors proportionnelle au rapport de ces pas de temps :

ot

8H, =5y OH, (IV.17)

Pour une celluley d’un élément [ dont les sommets; sont au nombre de Nune variation
d’enthalpieESHi,nt est interpolée au centre de la cellule de coordonnégg)(par sommation

pondérée des variatiodsly :

NF

n
SHIN = Z i 8H,, (IV.18)
i=1 !

ou i est le coefficient d’'interpolation de la cellulerelatif au noeud;n(ci < 1). Il est défini par
une fonction linéaire des coordonnées d’espace sur la surface de I'élérfieayp 98].

Cette variation incréemente la valeur d’enthalpie de la cellidd’instant t, et donne la nouvelle
valeur de I'enthalpie & t+ ot , H,(t, + &) = H,(t,) + 6Hi,”t. En distinguant les situations possibles,
la valeur de3H!™ permet de connaitre le nouvel état de la cellude temps. t + &t et de déduire
les variations de sa températud®,, et de sa fraction volumique de solidg;, durant le micro
pas de tempét. L'expression générale de I'enthalpie permet d’exprimgeiifonction de Jet

de g sous la forme :
H,=C, T, +AH, d, (IV.19)

La capacité calorifigue volumique de I'alliagg, €t I'enthalpie volumique de fusioﬁ'st, seront
considérées comme des constantes durant 'ensemble du calcul. lr@atisngaen fonction de la
température ou de la composition de la cellule seront négligéssfrdations volumiques de

liquide, d, et de solide,Jj sont telles que :
g+g=1 (IvV.20)

La fraction volumique de solide} gst elle-méme le produit de la fraction volumique de zone
pateuse, § et de la fraction volumique de solide interne a cette zgfig, g

o=g g" (IV.21)
Sous ces hypothéses, il est possible de donner une écriture différentielle 2orelyuas :

8H, = G, 8T, - AH; 3[ o7 &3 (IV.22)
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IV. Couplage micro-macro

Les variations de températud,,, et de fraction volumique de solidsg;, propres a la cellule

au cours du micro pas de temfitssont calculées a partir de deux équations. La premiére est
constituée de I'équation de conservation de I'enthalpie IV.19 ou de sa différentielle 1V.22.

Si I'état de la cellule ne permet pas de définir explicitentiene de ces deux variations, et donc
de fournir une seconde équation simple, cette derniére sera donnée fmrdensolidification
interne a la cellule qui reliera les variableseTg ™ Les cas qui suivent sont alors a distinguer.

»  Cellule liquide

Si la cellule n'est pas capturée, la variation d’enthalpie quoresa une diminution de la
température J, la variation de fraction solide interdg; étant égale a 0. Il n'y a pas de libération
de chaleur latente, le second terme de I'équation IV.22 est nul et on a:

og, =0

SHIM (IV.23)
C

oT, =
P

» Cellule pateuse

Si la cellule est capturée mais pas encore totalement E@idif "< 1), il se produit
simultanément une variation de sa température et de sa fractionigoé de solide. Une loi de
solidification est utilisée. Nous avons cherché a différencigurimieres étapes de solidification,
pour lesquelles f est inférieur a 1 de celles ultérieures, ou la forme de eraiesrecouvre
entierement la cellule ef'est égal a 1. Dans ce cas, la cellule est alors entierement pateuse.

Sig'<1:

La faible taille de la forme de croissance permet aux phénomdiffesifs d'étre
importants et aux phases en présence d’étre considérées commern®arogémposition. Ainsi,
le domaine solide est a une composition unifornj&,ven équilibre thermodynamique avec le
domaine liquide interne a la zone pateuse qui se trouve égalementanupesition uniforme.
Nous avons choisi de considérer le liquide hors de cette zone pateuse cayant une
composition égale a la composition moyenne de la cellylel.avconservation du soluté impose
alors que le domaine péateux possede une composition moyenne égaleaamvacroségrégation
n'étant pas prise en considération dans le cas du couplage a pkesgsduplage thermique),
chaque cellule est un domaine fermé, de compositipegale a la composition nominale de
I'alliage w, tant pour la zone pateuse que le liquide extradendritique.

Ces hypothéses conduisent a avoir pour loi de solidification la loied&sd et, dans un
diagramme de phase linéarisé, la fraction de solide interne est alors donnée par :

m_i T'— ] TV

“1-k Ty - T,
La température de liquidus, ,Tcorrespond a la composition moyenngon w, et la température
T, correspond a la composition du liquide interdendritique de la zone pateuse.
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IV. Couplage micro-macro

Sidg'=1:

Lorsque la zone pateuse recouvre entierement la cellule, on ne reguailes domaines
liquide et solide internes a cette zone. Les fractions de sdltdie,tg, et interne a la zone
pateuse, J", se confondent. Dans le domaine fermé constitué par la cellule, nouscansigeré
que le soluté diffuse parfaitement dans la phase liquide mais tjealifiision n'a pas lieu dans
la phase solide. Il s’agit des principes posés par Gulliverhetil§Gull3, Sch42] pour établir leur
loi de solidification. Cette loi sera cependant modifiée afin die tmpte du raccordement des
deux états < 1 et ¢' = 1. Lorsque la fraction de zone pateuse sera égale a 1 pour larpremi

fois, la fraction de solide vaudrd get g sera ensuite donné par :

1
g =1-A [TM - T“j “ V.25
- ) TM = TL ( ) )

ou le coefficient correcteu, originellement égal a 1 dans la loi de Gulliver-Scheil, est figodi
afin d’exprimer la méme valeur de la fraction de solide sel®ioie de microségrégation utilisée
sid'<1etd =1. Il permet le raccordement de ces lois et vaut alors :

1-g"
A= - (IV.26)
[1- 1) ¢

Selon le cas étudié, les équations 1V.24 ou IV.25 constituent la secdatienrpermettant de
connaitre, avec la relation IV.19, le nouvel état de la cellulestvariationsdg;™ et oT,,.
Rappelons que dans le cas dli<gl, la valeur de cette fraction volumique est connue via les
conditions géométriques présentées au paragraphe 11.2.2.a.

»  Cellule eutectique

L'utilisation de la loi de Gulliver-Scheil conduit a un enrichissetrimportant en élément
d’'alliage du liquide contenu dans la cellule. Lorsque sa compositlpnre&oint la composition
eutectique, W, une transformation eutectique se déroule. En I'absence de surfusictigesatece
phénoméne se déroule lorsque la températyrest égale a la température eutectique LB
solidification se déroule alors de maniére isothermeestant fixée aJeton a:

6Him
5 = -0
%= AH, (IV.27)
5T, =0
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IV. Couplage micro-macro

> Cellule solide

L'incrémentation successive de la fraction volumique permet dectogsit solidifier la
cellule et d'avoir =1 et T, < T . La cellule solide se refroidit ensuite de maniére simikaite
cellule liquide, la variation de fraction solide étant alors nulle, eton a :

og, =0
SHIM (IV.28)
C

oT, =
p

Selon I'état dans lequel se situe la cellule, il est posdibleonnaitre, au cours du micro
pas de temps de calcdl, les variation®dg; et 6T, des parametres de fraction volumique de
solide et de température. Ces variations sont ensuite additionnéeslaurs de ces mémes
parametres et permettent d’en déduire la nouvelle valeut @ T a la fin du micro pas de
temps. Si I'évolution de ces paramétres permet a la celluleoddier son état (refusion, passage
de I'état solide a I'état pateux, etc), ce nouvel état estgprisonsidération et les fractions de
solide et températures correspondantes calculées.

Le couplage thermique est réalisé par une rétrocession aux ncewdsiakésns calculées
pour les cellules. Les variations des températures et defffsaate solide au nceud n sont
obtenues en sommant I'ensemble des variations §leslNlesv; entourant ce nceud :

Ny
5T, =/\i 2 ¢ oT, (IV.29 a)
ni=1 " !
Ny
b= 2 & o (V.29 b)
n i=1 " !

Cette sommation est pondérée par le coefficient d'interpolafjoDans le but de la normaliser,
un coefficient diviseur)\,, est utilisé qui correspond a la somme de I'ensemble de cexiesf
d’interpolation :

MZ

N =

n .
|

n V.30
- <, (IvV.30)

Il faut noter que des phénomenes de ‘nivellement’ sont introduits en ssamiside
prendre, comme proposé par Gandin et Rappaz [Gan94], des coefficien&rabession
proportionnels aux coefficients d’interpolation. Considérons un gradienhqgeetature donné au
niveau du maillage FE, dans un milieu entierement liquide, le procdessidification n’étant
pas pris en compte. Le modele d'interpolation /rétrocession, couplé avaésolution
macroscopique de I'équation de conservation de la chaleur, refj@gnH] tend a ramener les
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nceuds a la méme température. En renouvelant plusieurs fois le calauhiformise tous les
nceuds a la méme température. Méme si ce nivellement semblatsdeviaible amplitude, son
contrdle passerait par I'utilisation de coefficients de rétrocessionetiftéde .

D’autre part, ce modeéle d'interpolation/rétrocession ne permet deasvérifier
simultanément le bilan de conservation de I'énergie au niveau des reeutts cellules.
L’écriture de I'’équation de conservation IV.19 permet de vérifibilean a I'échelle de la grille
CA mais pas a une échelle supérieure. Ainsi, les valeurs desgiaesa H, T, et ¢ ne peuvent
étre reliés par une équation de conservation similaire a IV.19.

IVV.2.2. Validation du couplage thermique

Dans le but de valider notre modéle, nous avons choisi de comparesutdg@vec ceux
du modele en suivi de front appliqué a la solidification unidirectionréila lingot d’alliage
Al-7%pds Si proposé par Gandin [Gan00.1] (Fig. IV.2). Le lingot, de longueustLinis en
contact sur sa partie gauche avec un refroidisseur de tempéaistante T Le flux de chaleur
sortant, @ suit une condition de Fourier de coefficient de transfert h. Surrtd geoite une
condition adiabatique est imposée. La température initiale esiecBgale a §. La valeur de ces
parametres ainsi que les propriétés physiques de I'alliage sontedodads le tableau IV.1. Les
calculs a I'échelle du maillage FE ont été réalisés avegasnde temps macroscopigds, de
10°s. Cette faible valeur permet également d’avoir un pas de tamip®” &t égal aAt. La
vitesse de croissance dendritique utilisge,dépend de la surfusion du froAf;, selon une loi en
puissance déduite par corrélation des résultats du modele de KalrKar86]. Le détail des
calculs est repris dans l'article de Guillemot et al. [Gui03].

Q
z{//c\\\, solide (s) zone pateuse (m) | liquide (I)
| T | |
refroidisseur eutectique dendritique air
= S alt
- |Om|) | (XI ’ | | | | (Tm/')l | |(Xa|:L)
e | | | | — T 1 1 T 1maillage SF
———"F—ft+—+—1+—F+—+—1+—F+"4—F—F—1 maillage FE
e R LTI T TTTTTT T grille CA

Fig. IV.2 : Représentation des conditions de refissement imposées a un lingot se solidifiant uaddionnellement.
Les trois zones apparaissant au cours de la salatibn sont schématisées en haut: la zone sdBjiela zone
pateuse (m) et la zone liquide (I). Les positioes filontiéres eutectique et dendritique sont repeigar les abscisses
*Met X Les maillages utilisés pour le calcul en suiiftbnt (SF) de Gandin [Gan00.1] et en élémensfifiE)
dans notre modeéle ont été également schématisés &lmons aussi représenté la grille de cellules)(GA se
superpose au maillage FE.
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Conditions initiales/aux frontieres Symboles| Valeurs Unités
Coefficient de transfert du refroidissepr h 504. Wikt
Température du refroidisseur T 100. °C
Flux de chaleur droit Q, 0. Wm?2
Température initiale To 800. °C
Longueur du lingot L 0,1 m
Taille des cellules lea 50.10° m
Pas de temps macro At 10°3 S
Nombre de mailles FE \ 100 -
Propriétés Symboles| Valeur Unités
Conductivité thermique K 70. Wm-lK-1
Chaleur latente de fusion AH 9,513 Jm3
Capacité calorifique Co 2616 | IJm3K-1
Température de fusion Tw 663,5 °C
Température de liquidus T, 618. °C
Température eutectique Te 577. °C
Composition nominale Wo 7. wt%Si
Coefficient de partage k 0,13 -
Pente du liquidus m -6,5| Kwt%?
Parameétres cinétiques de croissande A, 29106 | mslk-N;
v, = A, AT N, 2.7 _

Tab. IV.1 : Parametres définissant les conditiohsrmiques imposées au lingot et les propriétés iphgs de
I'alliage Al-7%pds Si. Les parametres du calcullig&pour obtenir les résultats présentés sonté&geht indiqués.

Nous avons résumé I'algorithme décrivant les étapes de calceksiwas réalisées dans le
modele de couplage thermique a la figure 1V.3, avec prise en conisidéda la ségrégation a

I’échelle microscopique (microségrégation).

Fig. IV.3 [Gui03]: Algorithme de couplage thermigaatre les méthodes de résolution FE et CA..

(LR : ‘Lever Rule’ : loi de solidification des levs, GS : Gulliver-Scheil : loi de solidificatiore @sulliver-Scheil)
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Initialisation du temps macro
Initialisations des nosuds

Initialisations des cellules

t
oHh ' Th
SLICL It At AT g g T H

Calcul FE

At, AH,,

Initialisation du temps micro
Initialisations des nosuds
Initialisations des cellules

t=t
HEH, GG TR=T,
S 541 = 151 S = S AT = A A=A

glzntm = q}nt’ gﬁmPn = gs)mt’ TE)m:TL’ HLm:HE}

Calcul du micro pas de temp

8t = Min(a I, / V1™ AY)

Initialisations des nceuds
Initialisations des cellules

5g5=0, 8T,=0, 3H,,
SEM IS =15, g = §im AT = AT, AT= AT
o) = g'm, gi"= g™, T, = Tim, Hin, 3H,

Procédure Test Variables modifiées
cellules(v O R, p O{N}, n O{N}) naeud (NONF)

Germination I5=0, T,<T 1516, ¥, A ¢, ¢ ™M= LR(T,), 6, 5, ST,

Hin< G T, +AH, T,= (Hp -AH (1- GGG,
Croissance 1°>0, g’<1 gil, A
Capture 15=0,d/>0 B S5 ), AR gL G "= LR(T,).6,

Hip < G T, +AH; T, =(Hy -AH: 1-d' §M)/C, &, o7,
Conversion de I'enthalpie
(iquide) £=0 T, = (Hn +8H,) - AH)/C, o,
(liquide + pateuse)SI> 0, ¢'<1 g ™= LR(T,), &, ST,

(pateuse) J4<0,g"<1T,>Te
(eutectique) 4<0,g"< 1T, =T
(solide) I$<0,g=1

T= (Hn+0H,) -AH 1" GM)/C, 7
&= GS(TA), T/= (Hr +3H,) - AH, (1-g")IC, 3, 3T,
&= 1-((Hn +8H,) - GTIAH; o,

T, = (Hn +8H,)/C, or

Mise & jour des nceuds

Mise a jour des cellules

! t — gt
Pt = Him + 8H,
G = g+ B3, T = Tip + BT,
L”}Sm +0t — S}u] ’ ﬂ\(japtpn%t :ﬂ\c)apt’ ﬂ\r)naxh%t :ﬂ\Tax’ |\? tm+ot — |\?,

|\?rm+6t — I\?’ w tm+ot — w’ gi m py+ot — gj m’ T5m+6t =T

\Y

oui
t 8t tm o tpot {0 < tHA
m tmtot I, iyt
t,, —t +ot, 0 <—nm vy Ty
oui
t+At < t, Fin

t tpytot t ty+ot
tet +8t, MmO
n n vV v
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Les évolutions des température et fraction de solide obtenues aveanuatéle CAFE
sont présentées sur les figures V.4 a) et b) pour différents pliritsgot. Nous avons superposé
ces courbes avec les résultats obtenus aux mémes points aithielg en suivi de front (SF) de
Gandin [Gan00.1]. Le modéle que nous proposons permet de retrouver le féautiapar la
solution en suivi de front. La superposition des courbes en températaréaibie écart mesuré
entre les courbes en fraction de solide valident notre démarchécams les plus importants sont
observés sur les derniers nceuds lorsque le gradient de température devientdaldel]|G

620
610 7 —— CAFE (nouveau)j
.6. L \ — — CAFE (ancien)
=
) 600 - e
S
<
'8 590 | ]
=
(<B)
|_
580 - .
a) 100 mmi|
570 . - ‘
0 400 600 1000
Temps, t [s]
1 —
r 100 mm -
3 il
o 0.8 7
S
Ie)
U) L
S 06| :
Q L
>
g
5 04l ]
o L
>
c
i) i
o 0.2+ / |
o | | —— CAFE (nouveau) |
b) w ‘/ — — CAFE (ancien)
0 I | h L L ]
0 600 800 1000

Temps, t [s]

Fig. IV.4: Evolution des températures (a) et demctions de solide (b) dans le lingot. Les courlmeg été
représentées pour 6 points régulierement espacéa paroi gauche (0 mm) a la paroi droite du ling@®0 mm) et
dont les positions sont indiquées. Les résultapsésentés ont été obtenus avec la méthode endmiivont (SF -
traits gris épais) et avec le couplage développARE (nouveau) - traits fis). Les résultats précéoemt obtenus
avec l'ancien couplage CAFE [Gan94] sont égalenmasentés (CAFE (ancien) — traits discontinus).
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Simultanément une remontée brusque en température est observaddecsurbes 1V.4 a)
en début de solidification. Celle-ci n’est pas causée par l'amgmard’un phénomene de
recalescence mais par un mauvais suivi de la position du fromt&iBur du domaine. Elle est
attribuable au couplage 'faible’ entre les approches macroscoptgmes @scopiques. En effet,
nous n'avons pas cherché a réaliser a nouveau des calculs microscapigaes/oir modifié les
températures et fractions de solide aux nceuds. Il n'y pas ewtiditér effectuées jusqu'a
convergence, ce qui aurait constitué un couplage ‘fort’.

D’autre part, la comparaison que ces résultats nous permettesitel@viec le couplage
CAFE précédemment développé [Gan94] montre une trés nette am@hiorBéint les écarts
observés sur les courbes de température que de fraction volumique dde nsohitrent qu'il
existait une différence importante entre les évolutions préditeslles attendues. Ce précédent
modéle supposait notamment que la fraction volumique de zone pateusgaltad 'unité des la
capture de la cellule. Ainsi, les cellules avaient tendand®éeli une quantité de chaleur latente
plus importante. Pour cette raison, les courbes en température sggardécalées vers la droite,
montrant que le refroidissement est retardé par rapport a l@osodxtacte. Le méme phénomeéne
est observé, aux premiers instants de la solidification, suolebes d'évolution de la fraction
volumique de solide (Fig. IV.4 b). L'introduction de cette fraction volumidgieone pateuse'g
apporte un degré de liberté supplémentaire dans les prédictionsaletiah thermique et permet
d’approcher le processus de solidification de maniere plus précisutkénpoint important est la
mise & jour des températures et fractions de solide des seluleours de leur solidification en
tenant compte de leur variation d’enthalpie interpolée.

Le tableau IV.2 présente un bilan des écarts mesurés entre leen@BEE et celui
développé en suivi de front. Le nouveau couplage proposé présente une trasnakttetion.
Pour les mémes paramétres de calcy,,=N00,At=10°s, |, =50 um, I'écart moyen en
température est divisé par 20 et I'écart maximal par 4. [@apéart, partant de la situation
Ng = 100,At = 10% s, k., =50 um, la lecture de ce tableau montre que le changement des
parametres, autres que le macro pas de temps, ne modifie que faiblementdes écart

N, At lca AT | TP | AT | T
[-] [s] [um] [°C] [°C] [°C] [°C]
CAFE (nouveau)] 100 | 10° 50 008 | o012 3,88 572,98
100 | 10t 50 030 | 029 875| &568,1p
100 | 10t 10 029 | 029 875| -568,1p
250 | 10% 50 038 | 035 884 568,1p
CAFE (ancien) 100 | 10° 50 158 | 152 | 1662 577,0p

Tab. IV.2 [Gui03] : Bilan des écarts pour les coasbde températures tracées aux 6 points de laditvidd entre le
modéle CAFE [Gan94, Gui03] et les calculs réaliséissuivi de front [Gui00.1] : écart moyelAT|", écart-type,
IAT|°, écart maximal|AT|™® et température correspondant a cet écart maxifhar,, en fonction des paramétres
du calcul : nombre de mailleBg, macro pas de tempAt, et taille des celluled¢,.
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Ainsi, la valeurAt de 10° s semble, en permettant de se rapprocher d’un calcul couplé, étre
celle qui permet d’approcher le plus la solution exacte de ce prepléarnie par le calcul SF. Ce
point justifierait d’autant un développement futur du modéle pour perndettigre des itérations
entre les calculs CA et FE, permettant d’espérer alors pousgrinenter le pas de temps de calcul
pour retrouver les résultats du modeéle en suivi de front. Il est a cepgendant que le calcul
réalisé avec un maillage plus fin de 250 éléments a permis deudintes oscillations observées
avant que ne débute le phénomeéne de solidification sur les courbes d'éviiletimique des
derniers nceuds. Ainsi, le raffinement du maillage, s'il ne pepastde diminuer les écarts
observés avec le calcul SF, augmente cependant le nombre de s@irsceilisées et ‘lisse’ les
courbes. La lente et faible remontée en température observabdenfémd, autant sur la courbe SF
que sur celle donnée par le couplage CAFE, est alors provoquée palatedéent d'un gradient
de température négatif devant le front de solidification.

IV.3. Couplage avec phases en mouvement (macrosegrégation)

Le couplage précédent peut étre qualifié de ‘statique’ et ‘fedmaésolidification qui est
déduite de la variation d’enthalpie aux nceuds ne fait pas intervedépegcement des phases
solide et liquide et suppose que, en tout point, la composition moyennacbstegée et €gale a
w,. Il correspond a un modéle d'interpolation/rétrocession considéré indépeadanamn
mouvement des phases et du transfert d’information de cellules leiescgbroduit par le
mouvement du solide.

De maniere similaire, la résolution macroscopique des équatiorandereation détaillée
par Jalanti [Jal0Q], telle que nous l'utilisons, ne tient pas comptéédlacement de la phase
solide, celle-ci étant toujours prise immobile. Lorsque des graijusaxes, libres de leur
mouvement, apparaissent et se déplacent, ils modifient les charoscopiques. De méme, le
déplacement simultané du liquide et du solide et donc la force denfesit induite par leur
mouvement relatif doivent étre considérés. Dans cette partie nlons @résenter de quelle
maniere nous avons choisi de modifier les variables nodales afinidedmpte du déplacement
des phases. Nous commencerons par rappeler les principales hypothastes oedéele avant de
nous intéresser au transport des variables macroscopiques. Nous expéiceresuite les raisons
du changement du terme de friction volumique utilisé par Jalan@OJdbBns les expressions
IV.11-12 et nous détaillerons le calcul de la composition moyenne darisase liquide aux
nceuds du maillage,'nw Enfin, nous présenterons la loi de solidification utilisée.

IV.3.1. Hypothéses principales

Le modéle couplé CAFE que nous avons développé est basé sur plusieurs hypotheses :

» Egalité des masses volumiques. Afin de ne pas prendre en considiEatdrenomenes
de retrait qu'il aurait été difficile d’étudier par la méthod@, nous avons considéré que les
masses volumiques des milieux solide et liquide sont constantgales ¢° = p'). Nous avons
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cependant utilisé I'approximation de Boussinesq dans la résolution gigatiégn guidant le
mouvement du liquide, ce qui conduit & modifier sa valeur dans le terfoecdevolumique lié a
la gravité. La seconde exception a cette hypothése concerne le neotdas grains équiaxes.
Afin de permettre un phénoméne de sédimentation, nous leurs avons imposssaeoiumique
supérieure a celle du milieu liquide environnant.

» Différence des vitesses des domaines solide et liquide dans iydat conservation de
la masse totale. L'équation de conservation de la masse (IV.9¢sedtie a I'échelle CA, en
considérant que la vitesse du domaine solide présent dans la cdllofpesée a celle du liquide
environnant. Le déplacement du solide a la viteSgermet de calculer, a I'échelle du maillage
FE, une vitesse du liquidé qui est ainsi différente et conduit généralement & une remontée du
liquide.

» Egalité des vitesses des domaines solide et liquide pour le tradsepanformations. Nous
avons présenté précédemment (paragraphe 111.2.3) la maniere doribiegations sont déplacées
de cellules en cellules. Le transport simultané des informatiamgs aux phases liquide et
solide, conduit ainsi a considérer que, dans ce phénoméne de transpatieliel'€A, les
domaines liquide et solide contenus dans la cellule se déplacenh@nia vitesse. Pour une
cellule v d'un amas, nous avons alors= VS = v,. Exception faite des évolutions résultant du
calcul macroscopique FE, la dérivée particulaire des grandeursnnasyel’enthalpie H ou de
composition moyenne w d’'une cellule est nulle.

Il apparait ainsi que la ségrégation calculée a ['échelleroreopique sera causée
simultanément par le transport du liquide et la sédimentation dess grquiaxes. Nous allons
détailler dans les paragraphes suivants les caractéristiquescoeiplage entre les approches CA
et FE qui permettent la création d’'une macroségrégation.

IV.3.2. Transport des variables thermodynamiques H;,

Dans le cas d’'une résolution a solide fixe des équations de cormemaitroscopiques, il
est possible de considérer que les propriétés des cellules sonesligustinterpolation des
propriétés des nceuds. Une cellule étant plus ou moins proche d’'un nceud dopngprses
vont également étre plus ou moins influencées par celui-ci. Learsales enthalpies et des
compositions moyennes des cellules sont donc déduites par interpolatiaedes de ces termes
aux nceuds les entourant, comme nous l'avons montré dans le chapitre nprdogdeue le
solide est mis en mouvement, le phénomeéne inverse se produit. Les @¢sogetcellules varient
et sont remplacées par celles d’'une cellule voisine, exceptitsn daine partie des cellules
périphériques (Fig. 111.12). Nous avons choisi d’adopter une démarche sndileelle du modéle
en température et fraction de solide précédent, en considérant necessibn des variations des
cellules aux nceuds entourant ces cellules. Si une vafadelue a I'échelle d’'une cellulbe,
apres déplacement de I'amas auquel elle appartient, de la qaaftitéelle modifie la valeur de
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ce méme parameétre aux nceuds qui I'entourent. Pour un nceud donné n, cetten &fj, est
proportionnelle a la variation dans la cellulepondérée par les coefficients d'interpolation
correspondant. Aprés déplacement de I'ensemble des amas préseat&@tian au noeud dé
correspond & une sommation de I'ensemble desaNations des cellules (IV.31), ces variations
étant nulles lorsque la cellule n'a pas eu a subir 'influence du déplacement d’'un amas.

\

58, =~ 2 & 5¢

OE, V.31
A S S0, (IV.31)

Dans ce travail, quatre variables sont transportées par lekesell s’agit de I'enthalpiet(= H),
de la composition moyenn€ € w), de la température € T) et de la fraction volumique de
solide € = @). Successivement, on peut écrire :

\ N
OH, - L Z o OH,, (V.32 a) oW, -1 Z c) Ow,, (IV.32 b)
Ny j=1 7 : Ny oj=1 :
N{ NP
ST, =/\i Z . 3T, (IV.32 ¢c) 5gs = /\i Z o, o9, (V.32 d)
n i=1 n i=1

L'écriture end de ces variations permet de ne pas les confondre avec cel@, en
employée précédemment dans le cadre de la modélisation de lacsdiiohi et qui avaient trait a
des évolutions temporelles durant le micro pas de téipks’agit ici d’'une variation brusque
due a une mise a jour de la nouvelle position d’'un amas.

IV.3.3. Transport de la vitesse du liguide / Coma&on de la masse

L’équation de conservation moyennée de la masse totale telle cqueerg@ar Jalanti
[Jal00] s’écrit sous la forme initiale IV.9, le champ de vitaasgen,v, étant de divergence nulle.
Elle se base sur I'hypothese simplificatrice que la densittbwutes les phases est constante et
égale °=p' =p), ce qui permet I'utilisation de la méthode de pénalisation enipnesiésigne
la vitesse moyenne de ces phases (Eg. IV.6).

La résolution de I'équation de conservation de la masse est faiflalpati [JalO0] sous
I'nypothésev® = 0 et permet I'utilisation de la méthode de pénalisation pour caltaleitesse
débitante de liquidey = d V', par les équations 1IV.11-12. Cependant, cette méthode de résolution
est incompatible avec I'hypothése dfet 0 que nous avons généralement maintenant, tant a
I'échelle de I'automate que du maillage en éléments finis. tem, ¢ connaissance de la vitesse
de sédimentation des amas déduite des équations du chapitre lll, gergstuler une vitesse
moyenne de solide a I'échelle des cellules et de les rétroaégerceuds. L'introduction de cette
vitesse dans IV.9 donne pour valeur de la divergence de la wtesse

divv =div (g V') + div (g°v®) (IV.33)
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Ainsi, I'expression de la divergence dese compose de la divergence de la vitesse
débitante de liquide (=d V') et de la divergence du produftwj, qui n’est pas nécessairement
nul. Par conséquent, la divergencevdiant nulle (1V.9), la divergence deprend une valeur non
nulle, égale a - div fg/°). L'hypothésev® =0 émise par Jalanti permet I'utilisation de la méthode
de pénalisation en pression, ce qui ne semble pas possible dés loresfusonnu et différent de
0. En effet, le terme de pressiohpPend alors une valeur trés grande due & la faiblesse dugterme
Ceci empéche I'expression dé, Rpparaissant dans I'équation de Navier-Stokes A5.86-87
(Annexe 5), en fonction de telle que proposée en IV.14. Nous avons cependant choisi de
conserver la résolution de I'équation de conservation de la quantité de memivéu liquide
(IV.11-12) sous I'hypothése dix* = 0 et divu = -£ P. Dans ce but, nous avons décidé de calculer
a I'échelle des cellules la variation de vitesse de liquide iadudtr la vitesse des amas et
I'équation de conservation de la masse. C’est donc l'algorithme deageuehtre les méthodes
CA et FE qui va permettre de tenir compte du fait que/tiv0 et donc diw # O.

Le déplacement des amas a I'échelle de la grille est ipduiteur vitesse propre, soit
vé=v,. La remontée du liquide, & la vitesse due aux déplacements des grains, impose a la
vitesse de déplacement moyenniy,g- d V' d’étre nulle, selon I'équation de conservation de la
masse et en conservant 'approximatpr pS, valeur constante. L'arrivée du solide a la vitesse
v, chasse le liquide & la vitesseselon la méme direction mais dans le sens de déplacement
contraire. Ainsi la vitesse du liquide induite par le déplacemenvatésbles d’'une cellule a sa
suivante produit, aux nceuds qui I'entourent, une variation de la vitessentgHediquide, 'gv'
égale a - gv,. On a pour variation totale de la vitesse débitante induite par le meavelu
solide a un nceud n :

(IV.34)

ol v,y représente la vitesse de I'amas auquel appartient la cellulpres déplacement de
'ensemble des amas. Cette vitesse est prise nulle sillldecae’est pas concernée par le
mouvement des amas.

IV.3.4. Modification du terme de friction volumique

La prise en compte du mouvement du solide impose de modifier le derfnetion volumique
donné par I'équation IV.15. Nous avons choisi de le remplacer par I'ekprgaoposée par
Wang et al. [Wan95] :

M=d g5 @ v -dv) (IV.35)

ou I, correspond au rayon moyen des enveloppes des grginsseun paramétre adimensionnel,
appelé rayon normalisé, égal a :

-

(IV.36)

%
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I\VV.3.4.a. Calcul de la force de friction volumigMe

L’introduction de I'expression (IV.36) dans I'équation (IV.35) permet deouwer la
précédente valeur de la force de friction volumique (Eq. IV.15). De p&gudtion (IV.35) fait
intervenir la vitesse relative du liquide par rapport au solide, mgetettant considéré comme
mobile. Wang et Beckermann [Wan95] proposent de prendre en considératidiexgeiassion de
B, les deux types de liquide gu’il est possible de définir : le ligaideadendritique (exposant f)
présent en dehors des enveloppes granulaires et le liquide interdeeditkposant d), en contact
avec le solide dans I'enveloppe des grains. En raison des contagsndfgu’ils ont avec la phase
solide, il leur correspond des perméabilités également différétaes cela, Wang et Beckermann
définissent deux rayons normalisés sous la forme des varibég, fonctions des perméabilités
relatives aux deux milieux :

r
B :% (IV.37)
Bl = % (IV.38)

lls expriment la valeur prise pfira partir de ces termes et de la valeur de la fractiomdelé
extradendritique, 'g en utilisant la corrélation proposée par Churchill et Usagi [Chsid2]es

perméabilités :
1/n

<={[a-d) k] + [k (V.39)

ou n est un parameétre qu'’il convient de calculer.

Cette relation est similaire a celle qui peut étre écrite sur les salayrarameétrp :

B= B - (IV.40)

a8

L'utilisation de ce type de formule permet de retrouver les valdas perméabilités attendues
dans les deux cas limites": g 0 ou le milieu est entierement occupé par des grains fixeb car
n’'existe plus de liquide extradendritique &t g 0 ou les grains dendritiques occupent tout le
volume de leurs enveloppes, ne permettant pas a ces dernieres d’étre poreuses.

La valeur de34 correspondant a la perméabilité propre aux enveloppes dendritiquesns&eRpr
partir de la relation de Carman-Kozeny [Car56] :

Kd = (1'gsm)3
- 2

5 (AS/llve)
ou g™ est la fraction de solide interne aux enveloppes dendritiqu¥s,I'éire d'interface
solide/liquide et \{ le volume d’enveloppe.

(IV.41)
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La relation (IV.41) permet d’écrifg” sous la forme :

3+/5 S

Bd = \/_ 312 (IV.42)
l]J Se (:I-'glS n)
) est le facteur de forme de I'enveloppe choisie pour les grafiesSégal au rapport de I'aire
interfaciale &' au volume du systeme, Vet correspond a la concentration volumique d’aire
d’interface entre liquide et solide. Dans le cadre de leur étudéassolidification des grains
équiaxes [Wan96.1], Wang et Beckermann prendront cette valeur égale a :
2

sh= x (IV.43)
2

Cependant cette valeur n’est pas celle utilisée par JalaliD[Hdans le cadre de son étude sur la
résolution macroscopique de I'équation de conservation de la quantité de reatideniiquide.
Pour retrouver la valeur de perméabilité qu’il détermine, nous sommes conduits a prendre :

s :% ¢ " (1-9) (IV.44)

Nous avons examiné les différentes expressions®tise®n la géométrie choisie pour les bras des
dendrites en Annexe 6.

S, est la concentration volumique d’aires des enveloppes de grainsaégafgort de I'aire totale
des enveloppes au volume du systemeEle est donnée par I'expression [Wan96.1] :

S, = %%2 (IV.45)

B est calculé & partir du modéle de Happel [Hap58] par la relation :

4 1/2
x5

-3 e
P =2 2-3n+31°-2n°C

(IV.46)

otin vaut(1 - g)™".

Les parametres d&t G sont des termes correctifs dont l'utilisation est identiquella ce
des termes que nous avons fait intervenir, avec la méme notationgdzaisul des vitesses de
sédimentation des amas, au paragraphe 111.3.3. lls permettent, irespeat, de tenir compte de
la non-sphéricité des enveloppesy,(@cteur correctif de forme) et de leur perméabilit¢, (C
facteur correctif de porosité).
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L'expression de gest déduite du travail de Wang et al. [Wan95] comme une fonction dela val
de la fraction volumique de liquide extradendritiqfie g

si0<(<0.7: G=y? (IV.47 a)

Si07<§<1: G=12610 O—_%g (V.47 b)

C: est défini par la relation analytique de Neale et al. [Nea73] doan&sguation (11.93) en
remplacanf parp® :

2 tanH d!

2° (1' 5 j

_ V.48
- 2[3d2+3(1-%8—d2j e

Enfin, le parametre n de I'’équation (IV.40) doit étre déterminé indépendat. Apres
comparaison de leurs résultats avec ceux de Neale et al. [N@&x13) et al. [Wan95] proposent

comme expression .
n=0,176 logs?) + 0,275 (IV.49)

Les termes intervenant dans I'expressiorivdsont calculés a la fin de 'ensemble des micro pas
de temps pour chaque nceud n et sont retournés dans le calcul macroscopiexgression
(IV.35) remplace I'expression (IV.15) représente alors un champ de vecteurs ou seule la valeur
de la vitesse débitante de liquide aux nceugs,[d' V'], est inconnue.

IV.3.4.b. Détermination des parametres

Le détail des termes intervenant dans I'’équation (IV.35), donnés dandqlations

(IV.36-49), permet de calculef@zfl—z etv® aprés avoir défini certaines valeurs :
e

d' : La valeur de la fraction de liquide extradendritiqfieagix noeuds est donnée par la sommation
des fractions de liquide des cellules:

Ny
g;:i Z o o (IV.50)
Ny j=p

ou d,i est égal a 0 si la cellulg est partiellement solidifiée g 0) et a 1 si la cellule est
entiérement liquide {g= 0) c’est-a-dire non capturée.

ren. Le rayon g des enveloppes de grain est calculé en moyennant le ggydas amas auxquels
appartiennent les cellulesqui voient le nceud ne; étant pris nul pour les cellules liquides :
Ny
1
r

en:m izzl <, Tey, (IV.51)
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g-™: La fraction de solide interne g est le rapport de la fraction de solide et de la fraction
d’enveloppe, cette derniére étant égale a'1:- g

S
sm__ I

&= g (IV.52)

Pour les enveloppes octaédriques sur lesquelles nous avons choisi tlertravas conserverons
la valeur du facteur de forme donnée par I'équation 1l.56. De méme, darsouon de
simplification, I'espacement dendritique secondapest constant durant 'ensemble du calcul et
identique sur tous les amas.

IV.3.5. Calcul de W

Pour un macro pas de temftsdonné, lors du dernier calcul en micro pas de temps réalisé,
la composition en éléments d’alliage dans la phase liquide aux nceuds duand’gllagt calculée.
Cette valeur est ensuite utilisée afin de résoudre I'équationrdeivation du soluté (Annexe 5),
qui nécessite de connaitre les valeurs des compositions en solub@ecaids. On prédit ainsi
I'évolution du champ macroscopique de composition [Jal00]. Nous avons choisicdiercka
composition liquide moyenne au nceud |h w partir des valeurs des compositions liquides des
cellulesv;vues par ce nceud. De maniére similaire aux équations de rétrocession, nous avons :

N\r}]

= L Z
WI C.n,_ I ) WI ) V.53
n /\ng|ni=1 IgvI Vi ( )

Les valeurs de la composition en éléments d’alliages des selluleguides sont égales aux
compositions moyennes {(ivv: w,). Celles des cellules entierement solidifiees ont éte reméss
dans I'expression (IV.53), mais n’interviennent pas en pratique darelcigl,da valeur de la
fraction volumique de quuide,'vg étant alors nulle. Enfin, la valeur des cellules partiellement ou
totalement péateuses est calculée a partir des compositiodsrdames liquides en présence tels
gu'ils sont schématisés a la figure IV.5 pour une cellul€On peut distinguer celui situé a

I'intérieur de la forme de croissance (d) et celui présent a I'extérigur (e
glo1]
S

S{/m]

Fig. IV.5: Schéma de la forme de croissance pr@ptme cellule et des S{,IO]
domaines gu’elle contient : le liquide interne @t)le solide (s). Hors de

cette forme de croissance, se trouve le liquideragt(f). La forme de
croissance ne recouvre pas encore la cellule evegsnes et la fraction S -
de zone pateuse]g est inférieure a 1. S{,Ol]

Comme nous l'avons précisé lors de notre étude sur les cinétiquesoidsamce
dendritique, nous avons supposé que le liquide situé hors de la zone pateuselldéela pour
composition, \J, la composition moyenne de la cellule,.wDe plus, nous avons Supposé
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également que I'équilibre thermodynamique était respecté arintédu domaine pateux de la
cellule. La composition du liquide interned,vest alors donnée par le diagramme de phases a la
température J:

wd = (IV.54)

Les proportions volumiques de ces domaines liquides dans la cellulegsorxt &§' (1- g™,
pour le liquide interne, et a (15g, pour le liquide externe. La fraction volumique totale de
liquide dans la cellule est égale a (I-g3™ . De ces valeurs, on déduit que la composition
moyenne du liquide dans la cellule est égale a :

L@ a-gn e a-d)w,
v 14 g

(IV.55)

Dans le cas particulier ou le domaine pateux recouvre la celleleses voisines, la fraction
volumique §' est égale & 1 et on trouve I'égalité attendue erjfet wf' .

Lorsque le nceud est solide ou proche de le devenir, la fraction de I'g‘,;,Léde nulle ou alors
extrémement faible. La relation (IV.53) ne peut plus étre wtilidénsi, a partir d'une valeur seuil
de 10° pour le terme ',g et pour ce calcul particulier, on considére que I'ensemble desessll

sont solidifiées. L'équation (IV.53) est alors remplacée par savhmite aux faibles fractions de

liquide w, :
= < w (IV.56)

IV.3.6. Loi de solidification

La prise en considération du mouvement du liquide a I'échelle du nealBgimpose
également de s'intéresser a la macroségrégation et de desidquations de conservation du
soluté (Annexe 5). La composition évoluant a I'échelle macroscopiquesekgalement modifiée
a I'échelle des cellules, par un processus similaire a celui décrit gayuasons (1V.17) et (IV.18)
et le calcul des variations de composition moyenne se rajoutei @edlenthalpie. Ainsi, durant le
macro pas de temp8t, les calculs FE donnent une évolution de la composition moyenne aux
noeuds de W(t) a w, (t + At) = w, (t) + Aw,,. A I'échelle CA, durant le micro pas de temps de calcul
ot, entre les instants, et {, + ot , on considére que la variation de composition au nceud n est :

ot

ow, = At Aw,, (IvV.57)

Pour une cellul® d’'un élément f; la variation de composition que connait la celludurantét,
dw", est donnée par :
NG
dwint = Z cfi dw, (IV.58)
i=1
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Cette variation de composition moyenne s’ajoute, @ Jvet donne la nouvelle composition de la
cellule & t, + 8t , w(t,, + 8t) = w,(t,) + dw™,

Lorsque la cellulev est entierement liquide ou solide, sa fraction volumique de solide
n’évolue pas et la variation de son état est donnée par les équt@Bol 1V.28 oUSH™ est
calculée a l'aide de I'équation IV.18. De méme, si la températerda cellule rejoint la
température eutectique, son état varie selon I'équation 1V.27, a moira qeklule ne soit déja
totalement solide (Eq. 1V.28).

Si la cellule est partiellement solidifiée sans que sa teatyré n’ait atteint I'eutectique
(T, > Ty), on relie T, et g "par une loi de solidification. La composition de la cellule évoluant au
cours du temps, il n'est pas possible d'utiliser la loi de Gul8aheil telle que nous l'avons
présentée, la cellule n'étant plus un systeme fermé. Nous avons daprendre la loi des
leviers afin de prédire la microségrégation a l'intérieuradeellule, autant pour;g< 1 que pour
g0’ = 1. Le liquide interne a la zone pateuse et le solide sont a coimpasitforme, donnée par
I'équilibre thermodynamique des phases, et, a l'instgrtdt, on a pour fraction interne de
solide :

1 T, -T
T T (IV.59)

m__—_
gi k M'Tv

—

ou la température de liquidus st celle relative a la compositior)(ty, + ot) . Cette relation reste
également valable lorsqug' gst égal a I'unité etd' et g se confondent.

Connaissant la fraction volumique de zone patelisetg+ & par le calcul de la cinétique
des pointes, on peut résoudre le systéme posé par les équations IV.59.6Dn obtient ainsi les
températures, T, et fraction de solide interne;®, a t, + 6t . Selon I'état, on connait alors les
variations de températuré], , et de fraction solidedg; , de chaque cellule durantdt. Ces
variations sont rétrocédées aux nceuds qui les entourent par les s@mmeations (IV.29) et
permettent de faire varier ces températures et fractions a I'échellailthgm FE.

IV.4. Algorithme général détaillé

La figure suivante (Fig. IV.6) décrit I'algorithme de couplagecapese en compte de la
macroségrégation et du mouvement des phases liquide et solide. s cié &largit et complete
I'algorithme donné a la figure IV.3 qui se limitait a la dgsttoin d’un couplage thermique avec
des grains statiqgues. Nous avons également souligné visuelleméd différences existantes
avec l'algorithme précédent.

Fig. IV.6 : Algorithme du couplage entre le modéteautomates cellulaires (CA) et en éléments (ifi§ avec prise
en compte des mouvements des phases en présatedaetégrégation a I'échelle macroscopique. Engmsont
indiguées les différences avec l'algorithme présentla figure 1V.3. (LR : ‘Lever Rule’ - loi de gdification des
leviers).
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IV. Couplage micro-macro

IV.5. Validation du couplage CAFE

Avant de nous intéresser a des comparaisons expérimentales, |le mmagdE que nous
avons développé doit étre validé par comparaison de ses résultatseaxegue nous pouvons
connaitre analytiquement ou retrouver par un autre modele. Au début bapiee¢ nous avons
déja présenté I'étude du refroidissement d'un lingot solidifié uniimeellement. La
superposition des évolutions obtenues de la température et de lanfrdetsolide avec celles
déduites du modeéle en suivi de front a permis de valider le couplageighe. Nous allons
maintenant chercher a valider le couplage du modele avec I'écoulatnefiuide et la
macroségrégation. Dans ce but, nous allons présenter, dans une pparteteles résultats
obtenus pour I'étude de la chute d’'un bouchon poreux dans un liquide initialermepbauNous
nous intéresserons ensuite aux résultats présentés par Jal@d $ans prise en compte de la

surfusion au front de solidification.

IV.5.1. Colonne liquide

Nous avons cherché a valider ce modele en nous intéressant a un prsinigiheede
mécanique des fluides. Nous considérons un bouchon poreux sédimentant ventigaeriesse
v; fixée, dans une colonne fermée remplie de liquide. Ce liquide eatament au repos, c'est &
dire immobile (\{5 =0 m &), et est mis en mouvement par la chute du bouchon (Fig. IV.7).

2 e

Jo=c

Fig. IV.7 : Schéma du probléme traité. Le bouchectangulaire (en gris) sédimente verticalement a u'messe/:‘
imposée dans une colonne de liquide initialemembaivile. Le systéme est isotherme et les paroisbatues.
Aucune transformation de phase ne se produit.
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IV. Couplage micro-macro

La viscosité du liquide est supposée nulle afin que le mouvement du bouchoaiméent
pas de transport de la quantité de mouvement liquide. Les largewascdi®rine et du bouchon
sont identiques. Nous considérons qu'aucune transformation de phase n'intrvigrt la
colonne est thermostatée (flux extérieurs nuls). La fraction vglugrde liquide est uniforme dans
le bouchon et vaut,gLe liquide, incompressible, remonte & travers le bouchon avec une vifess
et I'écriture du débit de liquide a travers celui-ci impose que l'on ait :

vi=d (V1)) (IV.60)
La vitesse débitante de liquidé,\ , & travers le bouchon est donc donnée par :
0aVa=- & Vi (IV.61)
ou @ est la fraction volumique de solide dans I'amas, égale é.l -9

Les valeurs des parametres utilisés dans le calcul et la comparaison sont donablesu 1V.3.

Parametres Symboleg Valeurs Unités
Fraction de liquide du bouchor a, 0,7 -
Vitesse du bouchon vs 102 m.s’
Longueur des cellules cA 100 pm
Nombre de mailles verticales - 150 -
Nombre de mailles horizontalep - 15 -

Tab. IV.3 : Parametres utilisés pour la simulatide la sédimentation du bouchon poreux et le caleula solution
analytique.

Les parametres indiqués dans le tableau IV.3 et I'équation V.61 pentiet calcul d’'une vitesse
débitante de liquide, au passage du bouchon, ascendante et égale & 0.008smésultats de la
simulation de la chute du bouchon poreux sont représentés sous la fornévotlégns
temporelles de la fraction de solide et de la vitesse débitamtés nceuds du maillage
régulierement espacés (Fig. 1V.8). En dehors de ce bouchon, le liqgtiidenesbile, la viscosité
du liquide étant nulle. Il est initialement au repos et retrouve a aauuee vitesse nulle apres le
passage du corps poreux.
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0.5 0.005

0.4 b -4 0.004

m
0.003
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Fraction de solide,’d-)
(I_S‘UJ) Iﬁ /SIUBNGIP BSSANA

0.001

Temps, t (s)

Fig. IV.8 : Evolution de'g/ et de § aux nceuds du maillage. Les 5 positions choisiesami-largeur de la colonne,
aux distances depuis le sommet de la colonne idégjwsur le graphique. Les courbes noires en trhits
correspondent a I'évolution des fractions de sqlidelles en traits gris épais montrent le changengenla vitesse
débitante de liquide au passage du bouchon poreux.

Ces résultats obtenus en utilisant le couplage décrit au gamaghd.3 redonnent les valeurs
analytiques attendues. Lorsque le bouchon arrive sur les nceuds chbsctida de solide monte
brusquement, passant de 0 & 0,3. La vitesse débitante de liquide, nullganipatteint la valeur

de 0,003 m$. Aprés que le bouchon ait dépassé le noeud, on retrouve une fraction detsolide
une vitesse débitante de liquide nulle. Nous validons, dans cette simulatdémarche adoptée
pour modéliser la conservation de la masse totale avec le déplacement du solide.

IV.5.2. Macroségrégation

Le modeéle couplé CAFE permet la modélisation de la solidificaties alliages
dendritiques avec la prise en considération de la surfusion au frordlidéication. Il reste
cependant valide dans le cas ou cette méme surfusion serait rutlerr@@er cas correspond a la
modélisation du phénoméne de solidification réalisée par Jalar@D[Jala fraction de solide
devient positive des I'instant ou la température devient inférielag¢eampérature du liquidus. Le
front de solidification passe alors par I'ensemble des points dpétatare interpolée sur le
maillage égale a la température de liquidus déduite de la composition moyenge local

Jalanti a repris les expériences menées par Hebditch et Hlnit3,74] et décrites dans le
chapitre 1. Il calcule I'évolution de la solidification pour deux iskes métalliques :
Pb-48%pds Sn et Sn-5%pds Pb. Nous avons choisi de comparer nos résultatgualaghtient.
Pour ce faire, nous imposons une surfusion de croissance nulle. Cexilissgt en utilisant pour
loi de croissance une relation identique a celle utilisée pouritiatian du couplage thermique
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(Tab. IV.1) dans laquelle le terme, &st multiplié par 1D(A, = 2,9). La vitesse d’avancée du
front, v, fixée par le flux d’extraction de chaleur, impose alors quarfasion du front reste tres
faible durant 'ensemble du processus de solidification.

La chaleur est extraite du lingot par la paroi gauche ou une condiidfourier est
appliquée, avec un coefficient de transfert thermique h et une teopéeatérieure . Les trois
autres surfaces sont adiabatiques. Nous avons choisi de réatdigkdifecation d’'un unique grain
correspondant a une orientation cristallographi§we0°. Pour cela, I'ensemble des cellules en
contact avec la paroi gauche sont des cellules germantes deiosurfasactéristique de
germinationAT*™= 0 K. De méme, dans le but de nous rapprocher des conditions de calcul de
Jalanti de développement du solide a surfusion nulle, nous avons choisinefpand® égal a
10" m* afin que la majorité des cellules de volume puissent germeg avecAT?®™=0 K
également.

Nous avons réalisé le calcul avec un maillage en quadrangfas rdéns les parties
supérieures gauches. Jalanti montre qu’un tel maillage permeiedg d€crire I'évolution de la
composition ainsi que le développement de la couche limite de laeviigsgle dans ces zones.
La taille des éléments suit une progression géométrique seldaurdirections x et y, de raison
rx et k. Le maillage obtenu est représenté sur la figure IV.9. Lesngamr@s du calcul et les
propriétés physiques et thermodynamiques utilisés par Jalanti sont diamséke tableau IV.4.
Nous avons repris ces valeurs dans nos propres calculs. Les résbteatas avec les deux
approches sont présentés sur la figure IV.10.

Fig. IV.9 : Maillage raffiné utilisé pour modélisé solidification de I'alliage Pb-48%pds Sn
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Parametres Symboled  Valeurs Unités
Alliage et diagramme de phase
Température de fusion Tu 327,5 °C
Température eutectique Te 183 °C
Pente du liquidus m -2,334 | °C %pds
Coefficient de partage Kk 0,307 -
Composition eutectique We 61,9 %pds
Données thermiques et physico-chimiquep
Chaleur spécifique c 1,8.10 Jm3ect
Conductivité thermique K 50 wmtect
Chaleur latente de fusion AH; 4,8195.16 Jm?®
Masse volumique de référence Po 9000 kgm™
Température de référence oT 232 °C
Coefficient d’expansion thermique Br 1.10% °oct
Composition de référence oW 48 %pds
Coefficient d’expansion solutal Be 4,5.10° %pds'
Viscosité dynamique u 1.10° Pas
Espacement dendritique secondaire A2 40 Hm
Parametres cinétiques de croissance A, 2,9 ms1KN2
V, = A, AT N, 2.7 ]
Surfusion de germination AT 0 K
Densité de sites de germination n{ax 10%0 m3
Conditions initiales et aux limites
Température initiale o 216 °C
Coefficient de transfert h 400 | wm?ect
Température extérieure o 25 °C
Composition nominale W 48 %pds
Maillage et pas de temps
Pas de temps ‘macro’ AT 0,1 s
Nombres d’éléments selon x x N 50 -
Nombres d’éléments selon y y N 50 -
Raison géométrique selon x x T 1,025 -
Raison géométrique selon y y I 1,05 -
Taille des cellules ch 200 pm
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Calcul sans couplage Calcul avec couplage

O

N O

D

a

~~
N

u™ =7.345 mm.s u™ =7.327 mm.s

10*

(b)

(©)

62

552 + 15%
528 + 10%
504 + 5%
48 0%
4704 - 2%
456 - 5%
432 -10%
36 -25%

160170 183 190 195 200

—

(d)
Fig.IV.10 : Comparaison des résultats obtenus aleaenodéle macroscopique de
Jalanti [Jal00] & gauche et ceux obtenus avec lrmghe CAFE a droite. On a
représenté, de haut en bas, les lignes de coulesicourbes d'isofraction de solide,

les courbes isothermes et les cartes de compogdimompagnées de l'isofraction de
solide ¢ = 104 - ‘front’). Les courbes (a) et (b) ont été obteswapres un temps de
refroidissement de 50 s et les courbes (c) etafobes un temps de refroidissement de
400 s. Dans le calcul CAFE de la figure (b) les rb@s d'isofraction ont été
superposeées a la carte de structure qui montresBenble des zones solidifiées.
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La comparaison des calculs montre que les lignes de courant sdatresret que les
vitesses débitantes maximales calculé€8;, a 50 s different de moins de 1%. L'étain étant de
masse volumique plus faible que le plomb et la ségrégation guidaoulkement du fluide, celui-
ci tend a remonter au front de solidification pour descendre le loteymberoi droite (fleche sur
les figures IV.10 a). Ce sens de circulation du liquide est cemextt prédit dans les deux cas. De
plus, les vitesses apparaissent plus élevées dans la partie basstet, le liquide accélere
lorsqu’il chute le long de la paroi droite puis décélére en travelsadomaine poreux et
partiellement perméable que constitue le front de solidificationpr6@ de vitesse explique la
forme des lignes de courant.

Au méme instant, les courbes d’isofraction de solide calculéedes/deux modéles sont
aux mémes positions. Le raffinement du maillage a permis ddisks dans leurs parties
supérieures, par rapport a celles données par Jalanti avec ugenatalier [JalO0]. L'utilisation
d’éléments de tailles plus faibles dans la zone supérieure gdudhmgyot améliore la prédiction
et évite I'apparition d’oscillations importantes. Les différerease les deux séries de courbes de
fraction de solide n’apparaissent que pour la plus faible valeur espéés &= 10*. Cette valeur
permet de situer la position du front de solidification dans le cdkeulalanti, réalisé sans tenir
compte de la structure. Dans le calcul CAFE, le front estdéggnt en avance dans sa partie
basse car il se développe pour des fractions de solide inféri¢Qfe Bn revanche, dans sa partie
haute, il est en retard sur I'isofraction de solid&.10

Les isothermes, représentées 400 secondes aprés le début du sefmadis sont
également similaires. Celle donnant I'eutectique, a 183 °C, appéaraitissée avec le couplage
CAFE. L’algorithme en interpolation / rétrocession permet de ne c@mrsgue quelques cellules a
la température J. En effet, la transformation eutectique est propre a quelques-uné® ales
et non a I'ensemble des cellules vues par un nceud. Ainsi, les nceuddlagenid ne sont plus
blogués a la température eutectique mais sur un nombre réduit diescelles températures
nodales évoluent donc de maniere plus continue autour du palier eutectigicpiastpla
différence de forme des isothermes.

Enfin, les isoconcentrations sont également similaires. On noteégnégation négative
dans la partie inférieure gauche du lingot et une ségrégationvpoditns la partie supérieure
droite. Ce profil est d0 a I'enrichissement en alliage regttéamené dans le liquide par le
mouvement du fluide dans la zone pateuse. L'étain étant de masse volptogidaible que le
plomb, il a tendance a s’accumuler dans la partie supérieure. @adprobmposition explique, a
50 s, l'avancée du front dans la partie basse du lingot que I'on noegltacarte de structure et
a l'isofraction & 1d. A température donnée, une composition moyenne plus faible permet une
solidification plus aisée. Il est a noter que le choix, qui sera p@yrde prendre une composition
maximale de 62 %pds, et donc supérieurecapaur le tracé des domaines ségrégés est due a
notre modele couplé. Il est effectivement possible que des domainemgesition liquide égale
a we continuent & s’enrichir par I'apport de liquide riche en élémentiagia mais cela demeure
un phénomene trés limité.
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Une autre facon de présenter la figure IV.10 est de tracqrddiss de composition a
plusieurs hauteurs, ce qui est réalisé sur la figure V.11 aveatduna différentes, précédemment
utilisées par Jalanti [Jal00]. La superposition des deux sérigssdiats vient encore confirmer
que le couplage CAFE retrouve les résultats attendus, lorsquaterfoit proche du liquidus. De
maniére similaire aux cartes de ségrégation, elles motigerichissement progressif en étain du
lingot de sa paroi gauche a sa paroi droite et de sa paroi inférieure a sa parairgupérie

64 T T —

—05cm 5.5 cn
760 . :
e\%j ——3,5cm
% 56 - 8
3 3.5cn
c
© 52
S 2.5 cn
B
S a8t
€
/<) \
O \
aar 0.5 cr
40 Il L Il L
0 0.02 0.04 0.06 0.08 0.1
a) Position (m) b)

Fig. IV.11: a) Profils de composition dans le lotgLes 4 hauteurs choisies pour mesurer la conipossont
indiquées sur les courbes correspondantes et @ntafrésentées en b). Elles correspondent a daqgmsspour
lesquelles des mesures ont été effectuées par tidiebeti Hunt [Heb73, 74], représentées ici par lgsmboles de
mémes couleurs qui seront comparées ultérieure@merts résultats. Les courbes en traits fins comesient aux
résultats de Jalanti [Jal00]. Nous y avons supegpnss propres résultats en traits épais discontinus

Pour les 4 hauteurs considérées a la figure IV.11, le tableau IVénmrdes mesures de
composition réalisées par Hebditch et Hunt [Heb73, Heb74] sur un lingatreandint solidifié,
d’alliage Pb-48%pds Sn. Pour une hauteur donnée, les 6 points de mesunéségai€rement

espacés de 1,8 cm. Ces mémes compositions sont représentégsir@ IB/fll a) sous la forme
des symboles.

Hautour (Csrf]isse ©m o5 | 23| 41| 59| 77| 95
0,5 43 41 43 44 46 47
2,5 46 44 45 47 49 50
3,5 46 46 46 49 51 53
5,5 49 51 54 58 64 64

Tab. IV.5: Tableau des mesures de composition%uals Sn, réalisées par Hebditch [Heb73] sur un ding
entierement solidifié d’alliage Pb-48%pds Sn.
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V. Comparaisons expérimentales

Le modéle CAFE que nous avons développé a été validé par des compdadtisstans
des cas de solidification simples. Notre approche permet de retrdauf@me théorique d’un
grain croissant dans un gradient de température. De méme, nous avans lebtévolutions
thermiques prédites par Gandin [Gan00.1] en suivi de front dans le clas sididification
unidirectionnelle d'un lingot d’'alliage Al-7%pds Si. Appliqué au cas d’'un bougiaeux se
déplacant dans une colonne liquide, le couplage développé pour prédire I'éctypendeit par
le mouvement du solide et di a la conservation de la masse permetralsrer la vitesse
débitante de liquide attendue. Enfin, le couplage entre les approchesrdségrégation et de
macroségrégation redonne, dans le cas d'un front de solidificatiosambisans surfusion, les
résultats de Jalanti [Jal00]. Ces différentes comparaisonsigant de validations du modéle de
croissance des grains que de celui de couplage entre les approches ‘microf@gt ‘mac

Aprés ces étapes nécessaires, nous allons maintenant préserésultats obtenus dans la
prédiction des déplacements des grains, des cartes de strualeseafiamps de composition et
comparer ceux-ci aux mesures expérimentales. Dans un premfgs, taous nous intéresserons
aux expériences de chute de cristaux équiaxes menées par IGfEad2]. Nous reviendrons
ensuite aux expériences de Hebditch et Hunt [Heb73, 74]. Nous préseraemelaidn qui existe
entre la taille de la microstructure et le profil de séafiég. Nous montrerons l'instabilité qui se
produit au front de solidification lorsque celui-ci croit dans un gradiertempérature faible et
son influence sur les profils de concentration. Les phénomeénes indults ggtimentation des
grains seront également étudiés, notamment la diminution de la composition au bagotes li

V.1. Sédimentation de cristaux éguiaxes

L’étude menée par Gérardin [Ger02] a consisté a suivre la s#dime de cristaux de
chlorure d’ammonium dans une colonne liquide thermostatée. Apres avoiréréggpelincipales
caractéristiques de cette expérience, nous préciserons les tgophgsiques de l'alliage étudié
et notamment les propriétés thermodynamiques que nous avons choisiésed’aplés une
recherche bibliographique. Dans une seconde partie, nous rappelleronss ceesirésultats
obtenus par Gérardin et les comparerons a nos propres calculs.

V.1.1. Présentation de I'expérience

V.1l.1.a. Dispositif

Gérardin a cherché a améliorer le dispositif expérimental IdertA[AIb98] inspiré de
Ahuja [Ahu92.1]. L'appareillage finalement réalisé consiste en unrereli d’'une solution de
chlorure d’ammonium, de formule N@I, dissous dans de I'eau (Fig. V.1 a). La concentration en
eau reste élevée, voisine de 70 % pds. Le liquide est maintenu a uneaterapéniforme de
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valeur légérement inférieure a la température de liquidus pomdant a la composition
nominale. Cette régulation thermique est assurée par un therplastaten entrée et sortie d'un
circuit d’eau parcourant, de bas en haut, le pourtour de la colonne. Leyluloeique en verre
contenant le mélange a pour diamétre 40 mm et pour hauteur 1500 mm.

Bouchon thermostaté

Connexion
> Thermostat 2

Tube

. , . do istallisati
Enceinte de régulation Boitier reflex e cristallisation

NI
=g | |

Enceinte
isotherme

DA

Entrée
Tube de cristallisation Thermostat 1

Caméra CCD

Sondes Pt 100
Objectifs

Solution aqueuse

Lame
semi-réfléchissante Systéme

[ d'asservissement

/

Retour
Thermostat 1

—_—>

©) - (b) " |

| Tube allonge

Fig. V.1 [Ger02]: a) Schéma du dispositif de cribsation de Gérardin. b) Dispositif photographigasec les deux
appareils orthogonaux attachés au bati coulissamtizalement.

La création de cristaux de chlorure d’ammonium est assuréanterduction rapide d’'un
capillaire en verre au sommet de la colonne. La perturbation du ligpardeet une germination
hétérogene de micro-cristaux. En sédimentant, ceux-ci donnent naissdesegrains équiaxes
dont le déplacement va étre suivi a I'aide de deux camérass-Cefient placées orthogonalement
entre-elles et a méme hauteur sur un bati (Fig. V.1 b). On dépladeearesticalement ce dernier
lors d’'une expérience. L'analyse des images et des positions darnéras permet de connaitre le
déplacement du grain et son parcours a travers la colonne liquide peut étre dé&fiRfFig

=

200

400

600

Profondeur (mm)

800

1000

1200
20
Fig. V.2 [Ger02]: Trajectoire d’un grain dans la mne. La projection de cette
0
trajectoire est représentée en bas du schéma, deimontrer le déplacement

transversal. La profondeur désigne la distance defgisommet du tube.

136




V. Comparaisons expérimentales

Des photographies prises durant les expériences permettent deredanaitle maximale
du grain a différents instants (de bord a bord). De méme, en colegéhaleur de la profondeur
atteinte en fonction du temps, on connait sa vitesse de sédimentatigpogante verticale du
mouvement) instantanée. Ce seront ces valeurs de diametre maldérpabfondeur et de vitesse
gue nous chercherons a comparer a nos propres résultats.

V.1.1.b. Compositions

Les expériences de chute de grains menées par Gérardin ont caleseowmnpositions et
des surfusions variées. Nous redonnons, avec ses notations, les sticaesrile ces expériences,
accompagnées du nombre de cristaux observés pour chacune d’elles (Tdkesvcbhmpositions
ont été choisies par Gérardin de maniére a permettre la casopaaxec les résultats de Ramani
[Ram97] et Albert [Alb98].

Série Cristaux observés| Titre en NKCI (% pds) | Surfusion (°C) (* 0,26 °C)
Al 5 27,2 1,00

A2 3 27,2 2,00

A3 1 27,2 2,50

Bl 7 29,9 1,00

B2 5 29,9 2,00

B3 3 29,9 2,50

Cl 2 34,1 1,00

C2 5 34,0 2,00

C3 3 34,3 2,90

Tab. V.1 : Tableau récapitulatif des expérienceslige de grains menées par Gérardin [Ger02].

V.1.1.c. Propriétés

Il est nécessaire de préciser les propriétés thermodynamiqlesaletion formée par le
mélange de I'eau et du chlorure d’'ammonium. Ce dernier, de strudstedl@agraphique cubique
centrée, a température ambiante, se dissout dans I'eau sous éadaons NH' et CI. Le
coefficient de partage, k, entre le chlorure d’ammonium et I'eawexdsémement faible. Le
diagramme de phase donnant les états limites de I'équilibre derps avec I'eau (Fig. V.3)
montre qu’il se resolidifie sous une forme quasiment pure.

Les valeurs des propriétés physiques que nous avons choisies d'ubiliseemésentées

en gras au tableau V.2. Ce dernier résume I'ensemble des pasaawgieels nous nous sommes
intéressés pour réaliser notre comparaison. Les raisons de nos choix mériteiétditces.
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Température (°C)
100

80

60 —

40 |
NH.CI + L

20

16 °C dace+L

-0 | NH4ICI+gIace =

40 60 80 100
Composition en HO (% pds)

Fig. V.3 : Diagramme de phase du systeme@®Hi,0O, d’apres Hansen [Han02]. La zone grisée corresparcelle
dans laquelle s’est déroulée I'étude de Gérardiri2], pour des compositions en eau comprises é8ré % pds
et 72,8 % pds.

Le chlorure d’ammonium cristallisant a température ambiante woeigorme quasiment
pure, la grandeur k a une faible valeur. Cependant, pour des raisons numérigesus a pas
été possible de prendre une valeur de k égale a 3,9ddinme McCay et al. [Mcc93.2]. Nous
avons choisi de prendre une valeur 10 fois supérieure. Elle reste cepsuffiaamment petite
pour ne pas affecter les résultats. En effet, cette valewr @antis le calcul de la fraction de solide
interne au cristal, 3d" En premiére approximation, notamment au regard des faibles surfusions
étudiées, ce terme évolue comme l'inverse de (1-k). Ainsi, 'augtiemtde la valeur de k de
3,9.10° & 3,9.1F ne change que trés faiblement ce coefficient (1-k) qui reste voisin de I'unité.

Les valeurs de la pente du liquidus, m, et de la température de fligiospnt celles
relevées par Gérardin [Ger02] lors de travaux préliminaireegpériences. Comme le remarque
ce dernier, ces valeurs montrent un certain écart avec aaliesefs par la littérature. Dans le but
de comparer nos résultats a ses propres expériences, nous choeperdant de les conserver.
La température de l'eutectique est celle donnée par Hansen [étaaD2] et la composition
eutectique, W, est celle déduite de l'utilisation des valeugs T et .

Nous avons repris les valeurs des masses volumiques des phasepSatdeuide,p',
utilisées par Gérardin [Ger02]. Ce dernier terme nous permedldder la capacité calorifique
volumique G de notre mélange. Etant donné qu'il reste essentiellement liquide,poend égal
au produit de la capacité calorifique massique du liquiget dep'. Nous déduisons de maniére
similaire la valeur de la chaleur latente volumiqﬂb:lf, a partir de celle de la chaleur latente
massiqueﬁ'shf. Pour la méme raison, la conductivité thermique du mikeast proche de celle de
la phase liquideg'. La valeur adoptée pour I'ensemble du milieu sera donc égalee&eetiette
derniere et nous reprendrons I'estimation donnée par Bennon et al. [Ben87].
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Propriété Symbole Valeur Unité Référence
N 3,9.10° [Mcc93.2]
Coefficient de partage de.@ k 39107 - i
. . 391,73 o [Ger02]
Température de fusion ml 360 44 C [Bens7]
- -5,13 0 1 [Ger02]
Pente de liquidus m 48 K(%pds HO) [Ram97]
Température eutectique eT -16 °C [Jan91.1]
Composition eutectique Wg 79,48 %pds (Te-Ty)/m
_ . | 1083 3 [Wit79]
Masse volumique du liquide P 1078 kg m [Bens7]
_ . . 1530 3 [Sar88]
Masse volumique du solide p 1507 kg m [Ahu92.1]
Capacité thermique du liquide c:o 3249 J kg* °C* [Ben87]
Capacité thermique du solide o 1870 Jkg °Cc*t [Ben87]
Capacité thermique Cy 3,519.16 Jme°ct c:o x p
. | 3,138.10 1 [Ben87]
Chaleur latente massique Ay 3.06.10 J kg [Wit79]
: 3,398.16 i AH; x p
Chaleur latente volumique AH ’ Jnd S
a S 4,2.16 [Han02]
Conductivité thermique du liquidg K' 0,468 W m?e°c* [Ben87]
Conductivité thermique du solidg K 0,393 W nt °C*? [Ben87]
Conductivité thermique K 0,468 W mtec? K
Viscosité dynamique vl 1,03.10° Pas [Jan91.1]
Viscosité cinématique v 9,5106.10 m? s* n/p
2,3.10° [Mcc94][Wit79]
- e 2,0.10° ) [Ram97][Han02]
’ | ’ 2 <1
Coefficient de diffusion de I'eau D 13.10° m-s [Sarss]
4,8.10° [Ben87]
2,8.10° [Mcc93.1]
Coefficient d’expansion solutal Be 2,57.10° %pds [Ben87]
2,0.10° [Sar88]
2,95.10" [Mcc93.1]
. , . . 3,832.10 o1 [Ben87]
Coefficient d’expansion thermiqu Bin 6.0.10" C [Sarss]
3,9.10° [Wit79]
0,081 /0,05 [App99.2] / [Ger02]
Constante de stabilité o* 0,025 - [Lan77,Lan78]
0,026 [Liu95]
3,54.10’ [Bla97]
- . 0,5-4,0.10 [Ram97]
Coefficient de Gibbs-Thomson r 51.10° m K (Han02]
1,18.10 -
R . 0,66 [Han02]
Parametre de maille a 0.386 nm [Crcos]
Espacement interdendritique A2 10-18 pm [Han02]
Gravité g 9,81 m s? -

Tab. V.2 : Revue bibliographique des propriétésspiyes de I'alliage NECI-H,0. Sauf indications contraires, les

valeurs indiquées en gras sont celles retenues paaliser les simulations.
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Hansen et al. [Han02] ménent une discussion sur les différentessvdieaoefficient de
diffusion de l'eau dans le chlorure d’ammonium en solution. En comparantalears de
plusieurs expériences, ils considérent une valeur d& 248*. Néanmoins, nous avons choisi de
reprendre la valeur voisine utilisée par Gérardin [Ger02] de 23mt&™. On note cependant une
certaine dispersion de la valeur de ce coefficient dans leatitté. Bennon et al. [Ben87] en
donnent une valeur deux fois plus faible que celle de Gérardin [GerGHratin et Hellawell
[Sar88] une valeur deux fois plus élevée.

Le modele de Appolaire [App99.2] utilisé par Gérardin [Ger02] ne gainhpas de tenir
compte du mouvement du liquide créé par les gradients de concentratignidiei dius au rejet de
soluté. Dans notre travail, la résolution de I'équation de Navier-Spkeset de considérer et de
modéliser ce mouvement. Pour cela, nous utiliserons la valeur du iemeftiexpansion solutal
du liquide3, de Bennon et Incropera [Ben87]. De méme, pour simuler les mouvementstésnvec
produits par les gradients thermiques, nous reprendrons la valeur dwieoeffi’expansion
thermique du liquid@,, de Witzke et al. [Wit79].

Une attention particuliére doit étre apportée au choix de la coasie stabilités”™. Afin
de comparer leurs résultats aux valeurs théoriques attendues, RanBstkermann [Ram97]
choisissent de prendre une valeur de 0,025, valeur médiane de I'encadrememtaddramger et
Muller-Krumbhaar [Lan77,78]. lls rapportent également la valeur mequage Liu et al. [Liu95]
de 0,026. A linverse, Appolaire [App98], considérant les résultats expétamx de Albert
[AIb98], et rapportant les observations de Lee [Lee93] selon lesquelleit en présence de
convection, prend une valeur plus élevée. Ses résultats s’accordectecoerg avec les valeurs
attendues pour un coefficient de 0,081. Reprenant la méme démarche,iGé&ardR] trouve
une valeur de 0,05 comme celle donnant la meilleure comparaisonétatuite reste partagée sur
la valeur dec” en présence de convection [Gli04], voir sa dépendance en fonction de la
composition chimique [RamO04]. Aussi, nous avons choisi de reprendre la weldiane de 0,025
de I'encadrement donné par Langer et Miller-Krumbhaar [Lan77, Lan78] :

o’ = 0,025t 0,007 (V.1)

L'estimation du coefficient de Gibbs-Thomson représente une autiuléf déja relevée
par Ramani et Beckermann [Ram97]. Un intervalle de valeur comptie 6,5.1¢ m K et
4,0.108 m K permet d’avoir, pour ces auteurs, un accord acceptable entraééqwé de
croissance dendritique mesurée et celle attendue d’aprés le nded@ieanth et Gill [Ana91].
Une valeur 10 fois plus élevée, de 3,54.00K a été employée par Appolaire [App99.1] pour
comparer les valeurs de son modele a celles résultant dessegpérde Albert [AlIb98]. La méme
valeur est ensuite reprise par Gérardin [Ger02]. Celle-ci prowiamt calcul réalisé par
Blackmore et al. [Bla97] & partir des valeurs de I'énergie wttace y*' & linterface entre le
chlorure d’'ammonium et la phase liquide. Mais ils font référenda &usion du chlorure
d’ammonium et donc a une interface entre les phases liquide etdoldméme corps, tant pour
la variation d’enthalpie que pour la valeur de la température dédmamasion. Pour cette raison,
nous avons préféeré reprendre le raisonnement de Hansen et al. [Han@2$o8eement est basé
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sur les énergies volumiques et interfaciales de la molécuk€INtans la maille élémentaire. |l
conduit aux valeurs d’énergie d'interface solide/liqujtfeet de coefficient de Gibbs-Thomsbn

données par les équations :
a

V= N AHy (V.2)
a
N (V.3)

ou a représente la longueur de la maille élémentajréa Température de liquidus ewMNci le
nombre de molécules NBI par maille.

Cependant, les valeurs utilisées par Hansen et al. [Han02], mennaat\aleur dé de
5,1.108. m K, sont incorrectes. Le chlorure d’ammonium cristallise sous umeefaubique
centrée (Nn o= 1) a basse température puis adopte une structure cubique a faréssce
(NnHgcl = 2) au-dessus de 184 °C [Crc95]. Hansen [Han02] considére que la trarisforseat
déroule dans l'ordre inverse; ce qui 'amene a proposer une valew fia&l sous-estimée. A
température ambiante, le parametre de maille, a, est &8B& nm [Crc95]. Si on prend une
valeur de composition moyenne sur les alliages étudiés de 70 %@ddaHtempérature de
liquidus, T, correspondante vaut 305,8 K. Les équations V.2 et V.3 donnent respectivement une
valeur d’énergie de surface de 0,131 3 eh un coefficient de Gibbs-Thomson de 1,18.00K.
Nous utiliserons cette derniére valeur dans notre travail. Il rfatdr que ce raisonnement est
validé par une comparaison effectuée sur des corps pour lesquels uneeBlest connue. Nous
avons ainsi étudié trois corps purs A et compare les valelrsaeulées a I'aide des paramétres,
a, T, et Na [Crc95] aux valeurs établies & partir des paramé;i‘r'estA'st [Fle74, Crc95] et de la
relation définissant pour un corps pur :

r ¥ (V.4)

A T,

Dans le cas particulier d'un corps pur, la température de liquidysdd I'équation (V.3)
s'interprete comme la température de fusiog, Tes écarts entre les valeurs calculées et
attendues sont données au tableau V.3.

Cops| a(A) | Tu () | Na | TeadmK) |y (@ m?) [AH @ M) [ TedmK) | jAr/r
A [Crc95] [ [Crc95] | [Crc95] | (Eq. V.3) | [Fle74] [Crc95] [Fle74,Crc95]| (%)
Al 4,041 | 933,6| 4 (CFC) 0,94.10 0,121 1,06.18 1,07.10 12,1
Cu 3,608 | 1358| 4 (CFQ)1,23.10 0,177 1,84.18 1,31.10 6,1
Mn 3,08 | 1519,1] 2(CC) 2,34.10 0,206 1,67.16 1,87.10 25,1
5Fe | 2,93 | 1811,1] 2(CcC) 2,65.10 0,204 1,91.16 1,93.10 37,3

Tab. V.3 : Tableau des propriétés physiques defdhium (Al), du cuivre (Cu), du manganése (Mnjlefer (Fe)
sous la formed (CFC : Structure cubique a faces centrées, CCud@tire cubique centrée). Les valeurs estimées du
coefficient de Gibbs-Thomsoficalc, sont comparées en calculant I'erreur relative @lbe, |4/7/], commise par
rapport a la valeur attendud,exp .
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Le tableau V.3 montre que les écarts restent relativemengdalahs le cas des métaux de
structure cubique faces centrées (CFC) mais augmentent pouaniganése et le feb, de
structure cubique centrée (CC). La relation (V.3) nous permet néandiobtenir une valeur
voisine de la valeur attendue et justifie notre approche.

Enfin, le vecteur gravit§ est orienté verticalement et sa norme prise égale & 9,81 ms
Nous rediscuterons des valeurs de I'espacement secomdadans la suite de notre travail.
Cependant, les valeurs mesurées par Hansen [Han02] pour le développenstnicidees
colonnaires dans le chlorure d’'ammonium sont comprises entre 10 et 18 pm.

V.1.2. Simulation de la chute de cristaux équiaxes

La reproduction des expériences de chute de grains de Gérardin plgsieiurs étapes.
Nous allons les détailler successivement avant d’aboutir a lanpaéien d’'un calcul ou seront
couplés la microségrégation et les transferts de soluté, d’gietlealde la quantité de mouvement
du liguide. Nous nous attarderons a montrer les limites de ce calcul.

V.1.2.a. Chute a vitesse imposée sans couplage

Dans une premiere étape, nous avons cherché a retrouver une évolutiaimesuhailla
vitesse de croissance par rapport aux résultats expérimentdb@raielin [Ger02] sans prise en
compte des couplages entre CA et FE. Nous avons corrélé, en refmetémtarche de Gérardin,
les mesures des profondeurs atteintes par les cristaux au cotesnpsl sous la forme de
polyndbmes de second ordre. Leurs dérivations fournissent une estimagioortexte de la vitesse
de déplacement verticale. C’est cette vitesse que nous avons indpneéecristaux. Nous nous
sommes intéressés aux expeériences de la série A, correspongdantcancentration en eau de
72,8 %pds et pour lesquelles 3 valeurs de surfusion, de 1°C, 2°C et 2,5°C, ont été
successivement imposées (Tab. V.1).

Pour chacune des 3 surfusions, un unique grain est considéré initialSaguisition et
son diametre de bord a bord sont donnés par la moyenne des mesuréssr@alisGeérardin.
L’instant § moyen depuis I'inoculation auquel sont prises les photographies fieenfes initial
dans notre calcul. La simulation de la sédimentation du grain ak$ée sur un domaine
rectangulaire vertical de hauteur égale a celle de la colormes &lvons modifié les valeurs des
propriétés physiques données précédemment dans le but d’obtenir un sgstéerene. Ainsi,
nous avons considéré une diffusion thermique infinie. De méme, une valeurpoutlees
coefficients d’expansion thermiqug,, et solutalef,, a été choisie. Enfin, I'algorithme développé
pour la conservation de la masse (paragraphe 1V.3.3) n'est pas cormgiderierme de friction
volumiqueM est nul. Sous ces conditions de développement, le liquide est égaleaietenu
immobile dans la colonne. Dans notre simulation, la largeur de la col6rmm) est plus faible
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que celle de la colonne originale (40 mm) car le choix de ne pas @rendronsidération les
diffusivités thermique et solutales ainsi que le mouvement du liquideécessite pas d’étudier
'ensemble du domaine. Les parametres choisis sont indiqués au tdlleati le détail des

positions et des mouvements moyens des grains au cours de I'expésiedoané au tableau V.5.

La figure V.4 donne les évolutions de la profondeur des cristaux powpésences menées dans
la série A et les corrélations qui approximent cette évolution.

118 t

Parameétres Symboles Valeurs Unités
Hauteur - 1,2 m
Largeur - 0,006 m
Nombre d’éléments en x - 3 -
Nombre d’éléments en 'y - 600 -
Macro pas de temps At 0,1 S
Nombre de macro pas de temps - 2000 -
Parametre en micro pas de temps « 0,1 -
Taille des cellules ch 200 pm
Nombres de cellules - 180000 -
Température des parois - T -AT °C
Tab. V.4 : Parametres utilisés dans la simulatienal sédimentation de grains
Série Al A2 A3
Profondeur corrélée (mm) 61,%)751-2%5,81;%2 t+ 11669(5)32- 2,7839t+]| 22,691-0,37097t +
, ,0258651 0,028709%
Vitesse corrélée (mm?d) | -1,1422 +0,025376} -2,7839 +0,05178t - 0,37097 + 0,057
Profondeur initiale (mm) 89,1 77,8 58
linooulaton, to () 110 1 40
Diameétre initial (um) 442 841 774
Fraction de solide (LR) (-) 2,78.10° 5,54.10° 6,92.10°

Tab. V.5 : Positions et vitesses moyennes corréléss3 séries de mesures, Al, A2 et A3 (t : teg)Ec6ulé depuis
I'inoculation) et représentées sur les courbes &idare V.4 en traits discontinus. A titre indidatious avons précise,
pour un systéme parfaitement thermostaté la vadeua fraction de solide qui devrait étre préseddms les cellules
totalement pateuse (LR : loi des leviers).
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Fig. V.4 : Evolution au cours du temps de la prafear & laquelle les cristaux se trouvent (traitetious). Les traits
discontinus correspondent aux corrélations qui apgment les évolutions moyennes et dont les expnsssont
données dans la premiére ligne du tableau V.5.

Aprés avoir imposé aux cristaux les vitesses et les positions emoétableau V.5 et
simulé leur sédimentation, nous avons obtenu les accroissements deésrediagranulaires
représentés a la figure V.5. La vitesse de liquide utilisée dmnsorrélation exprimant la
sursaturation a la pointe de la dendrite (Eqg. 111.41) représente’ajmpesée de la vitesse de chute
du grain,- v,, la vitesse du liquide dans la colonne étant nulle. On remarque ilarigérdes
évolutions entre calculs et expériences. L'augmentation deladea# cristaux durant la chute est
correctement prédite, méme sans la prise en compte du couptayes etn ajustement important
des propriétés telles qlieet o”. L’accélération de la croissance due a 'augmentation progressive
de la vitesse de chute apparait également, particulieremeeptistal de la série A3. Les écarts
entre modeéles et expériences des tailles finales desugristaxpliquent par I'absence de
remontée de liquide a la pointe des dendrites. La prise en considé@@ttette remontée a travers
et autour du grain, telle qu’elle pourrait se faire avec le maubglplé, devrait permettre d’obtenir
des tailles de grains plus importantes. Dans ce modele couplégdaevrelative de liquide a la
pointe des dendrites serait modifiée et passerait de la vitegs - v, + V@, la vitessev'?,
orientée vers le haut de la colonne, représentant la vitesse oletéendu liquide a la périphérie
du grain. On aurait ainst v, + V2| > |- v, |.

Cette accroissement attendu de la taille de grains semlifé jagsns la mesure ou la
lecture de la figure V.5 indique que I'écart relatif, entre ndsutset les mesures expérimentales,
s’accroit lorsque la surfusion diminue. Or, nous avons montré par notreemetd@ar les
expériences [Hua81, Gli82], que linfluence de la vitesse du liquide efodeangle sur la
croissance sont plus importants aux faibles surfusions. Ainsi, iil grévisible que cet écart
grandisse avec la diminution de la surfusion.
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Fig. V.5: Evolution des diamétres des grains aursodu temps. En trait gras sont représentées \eduéions
données par notre modéle et en traits fins lesudiorls mesurées par Gérardin [Ger02] & partir deoptgraphies.

V.1.2.b. Chute libre sans couplage

Aprés cette étape de comparaison de notre modele de cinétiquesdaraej nous avons
cherché a retrouver des évolutions similaires des vitesses aeesétion entre simulations et
expériences. Nous avons donc placé des grains avec des positionmiiedasitiales identiques
aux cas précédents (Tab. V.5). La vitesse de croissance des pantiendites est considérée et
calculée selon la loi de corrélation développée (Eq.Ill.41) et wtilidéns la validation
expérimentale précédente. La colonne reste isotherme, la diffisomique étant infinie, et
'absence de mouvement du liquide empéche [Iapparition d'une macrogémgrégRar
conséquent, la fraction de solide interne dans les cellules cestacte, égale a la valeur donnée
par la loi des leviers. Dans un premier temps, la valeur de tespmt interdendritique
secondaire),, qui fixe la perméabilité du grain, a été choisie constantgade & des valeurs
permettant de se rapprocher des résultats expérimentaux. Enneffist n'avons pas trouvé
d’estimation de ce paramétre dans les résultats expérimem¢aGérardin. Il s’agit d'un terme
difficile a connaitre a partir de la simple lecture des phopdgea. De plus, cette valeur évolue au
cours de la sédimentation selon des lois de maturation [Mor91, Kat67], ou en raisegldetian
par croissance des branches dendritiques, selon le modéle de Huang et Glicksman [Hua81].

Les valeurs de I'espacement interdendritique auxquelles nous sommwesusapour les 3
simulations Al, A2 et A3, sont respectivement égales a 28 um, 38 4&muet. Elles permettent
d’obtenir un écart faible entre simulations et expériences etrdevet les valeurs expérimentales
de la profondeur en fin de chute. Les évolutions temporelles de la prof@idsiunbtenues sont
représentées a la figure V.6.
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Fig. V.6 : Profondeur atteinte au cours du tempslpa cristaux équiaxes, pour les 3 simulations A4 et A3 (traits
continus), a espacement dendritigliefixé. Les mesures expérimentales des profondeutsreprésentées en traits
discontinus, sous forme corrélée, de maniére siraikala figure V.4.

L’'analyse des courbes obtenues doit se faire en revenant aux équmimesnant le
mouvement des grains, présentées dans le chapitre lll, et qui monieerdeux régimes de
sédimentation sont possibles pour les valeurs extrémes de la porosité.

Si le grain est faiblement poreux, c’est a dire que les valdursayon normalis§3
(EqQ. 11.94) et du facteur correctif de porositg (Eqg. 11.93 sont élevées, le grain chute de maniere
similaire a un corps plein. En régime de Stokes, sa vitesseégale a :

2
_eCygg°"d,
= 72 (V.5)
ou g" est la fraction de solide interne au cristal (Eq. 111.48),sdn diameétre équivalent
(Eqg. 111.52), G le facteur correctif de forme (Eq. 11.92) &teprésente la différence relative de la

masse volumique entre les deux phases :
_b-p (V.6)

Dans le cas contraire d'une particule fortement poreuse ou Esvau rayon normalisé
B et du facteur correctif de porosit¢ €ont faibles, la vitesse de sédimentation tend vers la valeur :

2
eC,gA
€% 094 V.7)

V= 720u g

Ces deux régimes donnent des expressions tes différentes. Dans le premier cas, a
fraction de solide interne constante, le grain sédimente a unsevid&sitant plus grande que sa
taille est importante. De plus, la vitesse apparait indépendahéspiEcement interdendritique.
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On doit alors observer, dans la simulation, une accélération de laathotaurs du temps. Si le
diamétre de grain évolue linéairement durant cette chute, conmideséindiquer les courbes de
la figure V.5, la profondeur doit évoluer comme une puissance cubique du eecpgtait déja
un des résultats attendus par Jalanti [Jal96] que nous avons préseat@graphe 11.3.2.a. A
I'inverse, dans le second cas, en I'absence d’évolution de I'espaceneedendritique et de la
fraction de solide interne, le grain sédimente a vitesse constaféeolution de la profondeur est
une fonction linéaire du temps.

La figure V.6 semble indiquer que les parametres que nous avons Elooisisos calculs
nous placent dans le second cas. En effet, les vitesses de séibmeratizulées apparaissent
relativement constantes (évolution linéaire de la profondeur), pour iéhseales 3 calculs Al,
A2 et A3, alors que le grain se développe. Les vitesses moyennes stdentieespectivement
égales a 4,32 mm's5,78 mm g et 5,83 mm$. Le mouvement du grain simulé est alors guidé
principalement par sa perméabilité et non par son diametre. #ofrate solide interne fixée, les
grains d’espacement interdendritique secondaire plus élevés sédimehis rapidement,
indépendamment de leur diamétre. De méme, les grains de fractsmlidieinterne plus faibles
chutent plus rapidement car ils sont plus perméables au liquide (EqL¥.T¢lation V.7 est
I'inverse de celle que I'on observe dans le premier régime ayrdéss dont la fraction interne est
la plus grande sont ceux qui chutent le plus rapidement.

Bien que les courbes obtenues soient proches des résultats exmenmamtGeérardin
[Ger02], on releve deux contradictions.

D’'une part, I'espacement interdendritique choisi augmente avec fasism. Or, la
diminution du rayon de courbure,, ravec I'augmentation de la surfusion initie I'espacement
interdendritique a une valeur faible [Hua81, Som84, Esa86], voisine de ce rayang ldt
Glicksman [Hua81] donnent ainsi une valeur de cet espacement édaisaaBvaleur deyt Ce
coefficient de proportionnalité a par la suite été trouvé plus procB@2d8om84, Esa86]. Lors de
la croissance du bras dendritiqig,évolue, dans un premier temps, proportionnellement a une
puissance de la valeur de I'espacement secondaire initial. Oalogst conduit a avoir des
espacements interdendritiques plus faibles aux surfusions importzatgge semble également
indiquer la lecture des photographies de Gérardin [Ger02]. Cependangstemntraire aux
résultats que nous obtenons.

D’autre part, la fraction interne de nos grain3],cest, dans chaque calcul, fixe, car la
surfusion de la colonne n’évolue pas, et égale a la valeur donnéd@atda leviers. Ainsi, cette
valeur augmente avec la surfusion ce qui est contraire aux teguttaentés par Gérardin [Ger02]
pour I'évolution de §™ La fraction de solide interne gu'il obtient en utilisant le modde
Appolaire [App99.2] est une fonction décroissante du temps et de la sarfuss plus faibles
valeurs de Y™ sont obtenues pour une surfusion de 2,5 K et sont voisines de 0,02, c’est asdire pl
de 7 fois supérieures aux valeurs que nous utilisons. A la fois paplitade des valeurs obtenues
et par les évolutions en fonction du temps et de la surfusion, il y acameadiction trés
importante sur ce point entre le modele de Appolaire et le nétre.
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De l'analyse précédente et de la linéarité des évolutionsé&smusir la figure V.6, nous
avons déduit que le mouvement du grain est guidé selon I'équation V.7, skeitrppport entre
I'espacement interdendritiqua, et la fraction de solide interne®'§ Ainsi, le caractéere
parabolique des courbes expérimentales s’explique par une augmentaigpesgive de ce
rapport qui permet une accélération du grain au cours de la chutdisafioth d’'une loi de
maturation prédisant I'évolution dk,, en conservant fixe la fraction interne de solide, doit
permettre d’améliorer les prédictions.

Pour vérifier cette hypothése, nous avons modifié le modele en impasantaleur
d’espacement interdendritiqig a chaque cellule. Celle-ci est fixée lorsque la cellulegliétat
liqguide, par germination ou capture, a la valeur inithglg Elle évolue ensuite au cours du temps
selon la loi de maturation proposée par Kattamis et al. [Kat67] :

3 3
Ay =h, o+ Mt (V.8)

ou le terme M est défini a partir de la composition en éléntwalsage dans la phase liquide
intergranulaire de la cellule ‘wet de la fraction de solide interne a la forme de croissah®e, g

D
0,068 m (k-1) Wgs™

M = (V.9)

Lorsqu’une cellule est capturée par I'une de ses voisines, la vaikgale de 'espacement
interdendritique est fixée a une valeur de 1 um. Cette valeur Bstdie de grandeur du rayon de
courbure d’'une pointe dendritique, qui fixe la premiere valeur de I'espacement dendritique. A
I'échelle du grain, la valeur de I'espacement interdendritique ehaisis le calcul de la vitesse de
sedimentation), 5, est égale a la moyenne de I'espacement défini par\"j‘leellhlles le constituant
pondérée par leur fraction volumique de grain :

N

(V.10)

Les calculs que nous avons menés considerent initialement un grafordéadont les taille et
position ont été données au tableau V.5. Les cellules constituanircerragalement une valeur
commune d’espacement, égale\g,, Cette valeur évolue ensuite selon la loi de maturation
(V.8). A, 55 @ €été pris €gal a 25 um pour les trois séries Al, A2 et A3év@sitions que nous
avons obtenues avec ces choix sont représentées a la figure V.7.

148



V. Comparaisons expérimentales

1200+——- .
L 'l
[ " 1 = == Expérience, Série Al
1000+ - Simulation, Série Al
[ " == == Expérience, Série A2
fé\ L / Simulation, Série A2
IS 800+ 4 T == == Expérience, Série A3
~ I | Simulation, Série A3
3 600 -+
o L
c
o
<
a 400+ -+
200+ -+
0 7‘ P BRI AR I R | P R

0 50 100 150 200 250 300 350
Temps, t (S)

Fig. V.7 : Profondeur atteinte au cours du tempslpa cristaux équiaxes, pour les 3 simulations A4 et A3 (traits
continus), & espacements dendritigyevariables. Les mesures expérimentales des profoad®nt représentées en
traits discontinus, sous forme corrélée, de mansimalaire a la figure V.4.

Le choix que nous avons fait de la valeur initiale de I'espacenméatdéendritique
secondaire nous a permis de retrouver les évolutions attendues deotal@uofen fonction du
temps pour les séries A2 et A3. Cependant il ne permet pasalevegtdes profils similaires pour
la série Al. L'utilisation de différentes valeurs initialesl'dspacement interdendritique dans le
grain ou dans les cellules capturées au cours de la sédimentatipasnpermis d’améliorer ce
résultat. Cet important écart est di a I'augmentation rapid&esfgatement interdendritique au
cours de la sédimentation. La loi de maturation utilisée évolue cdiinverse de la valeur de la
fraction de solide interne au grain (Eqg. V.9). Ainsi, aux faibles sorfas sont associées, dans
notre modele, de faibles valeurs de la fraction de solide intedesetvolutions rapides du terme
A,. En conséquence, on retrouve des vitesses de sédimentation importantéslaugande
perméabilité du grain. Dans le cas des sédimentations a failofasions, notre modéle ne semble
pas permettre une prédiction correcte des évolutions des fractisoid#eet, en conséquence, de
la profondeur atteinte au cours du temps. Néanmoins, la forme prida |garde maturation
permet d’avoir une croissance plus rapidehgeaux faibles surfusions et de retrouver alors des
valeurs d’espacements interdendritiques plus élevées, ce qui était un des retseitdus.

D’autre part, il est également possible que, pour les faibleassams et donc pour les
faibles tailles de cristaux qui caractérisent la sérieléd grains soient imperméables. On peut
alors passer dans un régime de sédimentation différent, pour lequadelar de I'espacement
interdendritique modifie peu la vitesse de sédimentation ou mémerviénteplus dans celle-ci
(Eqg. V.5). Les estimations qui pourraient étre faites de ce teemagent sans influences sur les
résultats.
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V.1.2.c. Influence deg

Nous avons choisi d'adopter une nouvelle démarafie de retrouver les valeurs
expérimentales attendues, en suivant la conséqaencedele développé par Appolaire [App99.2]
suivant laquelle la fraction de solide interne éeolors de la croissance du cristal. Ce modele est
basé sur I'utilisation d’'une enveloppe entourardqele grain. Un flux de soluté a I'extérieur de
I'enveloppe modifie sa composition moyenne, peramethu grain de se solidifier en laissant évoluer
sa fraction de solide interne au cours du tempse attempérature fixée. Cette idée fut introduite de
1987 par Rappaz et Thévoz [Rap87.1, Rap87.2] ppitse par Wang et Beckermann [Wan93]. Au
contraire, dans les résultats que nous avons dolangsleur de Y" reste fixée dans chaque cellule
et donnée par la loi des leviers (Tab. V.5). Chtpothése a permis de retrouver les vitesses de
sédimentation attendues dans les séries A2 et 83, lesquelles les simulations réalisées par
Gérardin [Ger02] avec le modéle de Appolaire [AppPPrédisent des fractions volumiques de
solide interne évoluant lentement. Cependant, E&i@s simulations réalisées pour les grains de la
série A1 AT =1 °C) montrent que la fraction volumique dad®diminue fortement tout en restant
a des valeurs élevées. Nous avons choisi de réalgenouvelle simulation de la sédimentation
d’'un grain de cette série en modifiant la valeulad&action interne de solide. Celle-ci n'est plus
égale a 2,78.19(Tab. V.5) mais a la valeur limite donnée par @#ra[Ger02] soit 0,05. Nous
avons repris la méme loi de maturation (Eq.V.8Ve® la méme valeur de I'espacement
interdendritique secondaire initial dans le gr&ia.nouvelle évolution obtenue pour la profondeur
est donnée a la figure V.8. De méme, dans le butodepléter cette comparaison, nous avons
réalisé, sous les mémes hypothéses pour I'évola@tiespacement interdendritique secondaire,
une simulation de la chute de cristaux équiaxes lgguséries A2AT =2 °C) et A3 AT =2,5°C)
en nous référant, respectivement, aux valeurs Bndee fraction de solide données par Gérardin
[Ger02] de 0,02 et 0,01. Les résultats obtenuggaliement été indiqués sur la figure V.8.
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Fig. V.8 : Evolution temporelle de la profondeund’grain pour une valeur fixée de la fraction voique de solide
interne (trait épais). On a choisi une valeur daction de 0,05 pour la série AAT = 1 °C), de 0,02 pour la série A2
(4T =2 °C) et de 0,01 pour la série AAT = 2,5 °C). La corrélation des profondeurs messrégpérimentalement
est donnée en traits fins pour ces mémes expésence
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Cette figure montre qu’il nous est alors possible de retrouvagésestats expérimentaux
pour la surfusion la plus faible de 1 °C. En modifiant la valeur deatdidn de solide interne,
nous prédisons une évolution de la profondeur similaire a celle desesxqeétill est possible que
la difficulté que nous avons a estimer les profondeurs aux faiblessisms, sur les grains de
petites tailles, vienne d’une mésestimation de la fraction ddesoiterne. Cependant, pour les
surfusions plus grandes et donc les grains de tailles plus impertentaodéle donne alors des
valeurs correctes de la fraction interne de solide, qui rejoigesntdlieurs expérimentales. Le
modéle d’enveloppe redonne des valeurs de fraction de solide faiblesarsnfiént proches des
valeurs données par la loi des leviers pour que les résultatsidaulation rejoignent les mesures
expérimentales.

V.1.2.d. Chute libre avec couplage

Les hypotheses simplificatrices que nous avons faites sur laigiuercie la colonne nous
ont conduit a ignorer la valeur du coefficient de conductibilité tharenidans le liquide. Sous
cette hypothese, notre systeme demeure isotherme. De méme, nouprisvanfies les valeurs
des coefficients d’expansion thermique et solutale. Ces hypothesglfisatrices ont évité de
faire apparaitre un mouvement du liquide dans la colonne et ont simmigiécalculs. Cette
démarche s’explique essentiellement par I'approximation 2D de matiéle rendant impossible
la modélisation d’un écoulement réaliste du liquide autour d’'un cégtabxe. En reprenant les
valeurs originales de ces paramétres physiques, telles qelieslonnées dans le tableau V.2,
nous pouvons toutefois réaliser un calcul de la sédimentation des grans;ouplage entre les
phénomenes de ségrégation, de solidification, de thermique et de mécaesgtiaides. Les
nouvelles évolutions de la profondeur en fonction du temps sont représentées a la figure V.9.
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Fig. V.9 : Evolution de la profondeur atteinte pias grains au cours de la solidification, avec iligation d'un
couplage entre les approches microscopiques et asaopiques (traits épais). Les résultats obtenuside du
modéle non couplé sont représentés en traitsFioar le calcul de la série A1, il est prid = 0,05.
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Le calcul a été réalisé avec une largeur de colonne de 2 desdiilles de cellules
identiques aux précédentes (200 um). Pour les séries A2 et A3, nous euimsime évolution
libre de la fraction de solide interne aux cellules, donnée paodi@lmoriginal utilisant la loi des
leviers. Le calcul Al a été réalisé avec une fraction de solide interne égate a

Ces résultats montrent que les fractions de solide internegr@ins restent suffisamment
faibles pour ne pas influencer notablement la vitesse. Cependant, |l@sgilie bes grains rejoint
les dimensions du domaine (2 cm), comme pour le grain de la sénim &8art apparait entre les
évolutions. Dans ce cas, les mouvements convectifs dans le liquidaifiisaimement importants
pour accélérer le grain. A l'inverse, pour les cristaux desséd et A2, dont la taille est faible,
aucune modification importante de I'évolution temporelle de la profondeur n’apparait.

V.1.3. Bilan et perspectives

La discussion faite sur les propriétés physiques du chlorure d’'ammenidenla solution
qu’'il forme avec I'eau nous a permis d’aboutir & des valeurs des ¢éprphysiques qui
permettent une confrontation valable du calcul de la vitesse deatroésavec les expériences.
Dans une colonne uniforme thermiquement, la taille des cristaux estteonent prédite ainsi que
la diminution de cette taille lorsque la surfusion décroit. Céttgeéconstitue une validation de
notre modele en couche limite de cinétique de croissance dendritiqueeRgurous avons fait le
choix de revenir & la valeur théorique de la constante de stabilitlonnée par Langer et
Muller-Krumbhaar [Lan77, Lan78]. La valeur de 0,025, fortement différenteeliie jgrise par
Appolaire [App96], soit 0,081, ou de celle donnée par Gérardin [Ger02], soit 0,05t pde
retrouver I'évolution expérimentale des diametres [Ger02]. Ce¢ldlesotamment au calcul du
coefficient de Gibbs-Thomsof, qui aboutit au choix d’une valeur de 3,540 K. Le rapport
[lo" est alors égal & 4,72:8n K ce qui constitue une valeur voisine de celle utilisée par
Appolaire [App99.2] de 4,37.10m K. Or les équations 11.53 et 11.54 montrent que le produit
v, I, est directement proportionnel a ce terme. Ainsi, les cinétiquesoidsance auxquelles nous
aboutissons sont proches de celles de Appolaire.

D’autre part, I'étude de la profondeur atteinte par les cristaux, rques faisons
initialement aA, et g™ constants, a montré plusieurs limites de notre modele. Une frafgion
solide interne des cellules constante, donnée par la températieren@déele d’accroissement de
'espacement interdendritique de Katamis [Kat67], permettent tfeuver des évolutions
comparables aux mesures pour les surfusions a 2 °C et 2,5 °C de ka €&mendant, cela n'est
pas le cas pour la plus faible surfusion de 1°C. Nous devons néanmoingrpgtesles
évolutions des espacements interdendritiques sont conformes a tedtedues. Aux faibles
surfusions les rayons de croissance des pointes de dendrites sonanispettengendrent des
espacements de plus grandes dimensions. Ayant choisi une loi de imatioat la constante de
proportionnalité par rapport au temps, M, évolue comme l'inverse dadioft de solide, nous
retrouvons ce comportement dans notre simulation. En fin de solidifice®espacements les
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plus importants sont ceux correspondants aux cristaux de la sérike Adible surfusion (1 °C).
Nous avons formulé diverses hypothéses, qui mériteraient d'étre apprsfopdienettant
d’expliquer les écarts observés dans la vitesse de sédimentatizsta@nt que les fractions de
solide internes aux grains prédites par le modéle d’enveloppe de Appaat de 10 a 100 fois
supérieures a nos propres valeurs, nous avons modifié sa valeur dand l€aksé a 1 °C. Cette
modification redonne I'évolution de la profondeur attendue. Notre modelel ipitdit donc
difficilement les trajectoires des grains de petiteseiltiont la fraction de solide interne s’écarte
de celle donnée par la loi des leviers.

Le modele denveloppe développé successivement par Rappaz et Thevoz
[Rap87.1, Rap87.2], Wang et Beckermann [Wan93] et Appolaire [App99.2] conduit delas va
de fraction de solide interne aux grains],glifférentes de la valeur d&, résultant de I'utilisation
de la regle des leviers. L'application d'un tel modéle dans leecddr la simulation de
I'expérience de sédimentation de cristaux équiaxes menée padiBdGer02] conduirait a une
augmentation de la fraction de solide interne. Comme le montre leanouakul réalisé sur les
cristaux de la série Al avec une fraction de solide supériewsegriens sont alors plus
imperméables, ce qui ralentit leur chute et permet de retrouseéwidutions de la profondeur
proches des mesures expérimentales. De plus, ce modele d’enveloppé walidé
expérimentalement par Li et Beckermann [Li98] a partir de ly@eades images réalisées par
Glicksman et al. [Gli94] sur des cristaux de succinonitrile sesis en microgravité. Les
observations des branches des grains dendritiques permettent ledaadeufraction de solide
interne évoluant de maniére similaire a celle prédite paotieha d’enveloppe, ce qui confirme la
validité de cette approche.

De l'analyse de cette méme série d’expériences, Li ekeéBemnn déduisent des lois
d’évolution de I'espacement interdendritique secondijrdasées sur le modéle théorique de
Langer [Lan87] et différentes de celles des modeles de maturddi Kattamis [Kat67] ou de
Mortensen [Mor91]. Il apparait ainsi qdg est proportionnel #¢°, ou t est le temps qui s'est
découlé depuis le début de la solidification et la création de €espent interdendritique initial
A, Les modéles de maturation basés sur la forme générale V.8eptédise évolution plus
rapide de I'espacement interdendritique, proportionnelle ®# .t Ces deux validations
expérimentales, sur la valeur de la fraction de solide intefieé e de I'espacement
interdendritique\,, constituent deux améliorations possibles de notre propre modele darnceis
granulaire.
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V.2. Expérience de solidification d’Hebditch et Hunt

Le modele de sédimentation granulaire qui vient d’étre présent daris le cadre d'un
modéle visant a prédire la carte des structures et la conopoBitale d'un lingot. Nous allons
présenter les résultats que ce modéle nous permet d’obtenir anigdasions auxquelles nous
sommes parvenus. Comme nous l'avons précédemment réalisé dans le dWapious allons
simuler I'expérience de Hebditch et Hunt [Heb73, Heb74] relativalleaje Pb-48%pds Sn. Dans
une premiére partie, nous nous intéresserons au cas de structuresnpu@onnaires. Nous
présenterons ensuite les résultats obtenus lorsque des grainsggaraxent dans le bain liquide
et sédimentent.

V.2.1. Structures colonnaires

Les parametres des calculs, accompagnés des propriétés physithesmedynamiques
de l'alliage Pb-48%pds Sn, sont donnés au tableau V.4 du chapitre précénlemty ldvions
étudié le cas d'un front colonnaire croissant sans surfusion. Daablé&au V.6, nous avons
précisé les valeurs des parametres complémentaires. Ces twntepropres a la cinétique de
croissance dendritique et a la sédimentation des grains équiEsxegrmettent de calculer la
vitesse d’avancée des pointes selon le modéle en couche limite dévdeppde chapitre
consacré au modele CA.

Le coefficient de Gibbs-ThomsoR, a été déduit de la valeur de I'énergie de surfélte
donnée par Giunduz et Hunt [GUNn85] et de la valeur de la chaleur latam@qua de fusiom&!SHf
donnée au tableau IV.4. La température de transformation considéogédieeslu liquidus pour la
composition nominale. La densité de la phase solide est déduite dagésldesi phases solides
étain et plomb référencées [Ceh63] et de la composition en élédahtgye dans la phase solide
a la température eutectique. En effet, partant deTJ, et m, on déduit que la composition de
I'eutectique est de 61,9 %pds Sn. Afin de montrer les effets de raes#dtion sur la ségrégation,
il faut calculer la masse volumique du solide. Comme elle est panstante dans notre modéle,
nous avons choisi de la déterminer a partir de la composition maxitedh phase solide permise
par le diagramme de phase. Il s’agit de la composition du solidE@fibre avec le liquide
eutectique, soit (k ), valeur égale a 19,0 %pds Sn. La masse volumique de l'alliage glide,
est alors calculée en considérant une évolution linéaire du voluméqueagsmr rapport aux
compositions massiques d’étaing et de plomb, y, et aux masses volumiques des corps purs,
Psn €t pp Dans lalliage plomb-étain formé, le volume occupé par chaque éiésse alors
proportionnel a sa masse dans l'alliage et au volume du corps puspoomant. Sous cette
hypothese, on aboutit & avoir pour relation entre les différents termes :

1 _ Wpp Wsy
=2, =0

= V.11
p pr pSn ( )
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A la composition eutectique d’étain dans le solide, £k we 19,0 %pds Sn, et pour les masses
volumiques d’étain purpg,= 7279,8 kg i, et de plomb purpy, = 11348,8 kg i [Ceh63], on
aboutit & la masse volumique de solpde 10260 kg i (Tab. V.6). Enfin, nous avons choisi de
reprendre la valeur d& donnée par Langer et Miiller-Krumbhaar [Lan77,78].

Propriété Symbole Valeur Unité Référence
Coefficient de diffusion D 7.10° m? st [Bou97]
Energie de surface vl 0,056 J it [Giin85]
Semeete, | [ sesar | mx -
Masse volumique liquide p 9000 kg it [Jal00]
Masse volumique solide p° 10260 kg it [Ceh63]
Constante de stabilité o 0,025 - [Lan77,78]

Tab. V.6: Propriétés thermodynamiques de l'alliaBb-48% pds Sn permettant le calcul de la cinétigiee
croissance et de la sédimentation. Ces valeurseiehen complément de celles données précédenfaénty.4)

V.2.1.a. Monograin

La figure V.10 présente les résultats obtenus en faisant croitreinique grain,
d’orientation cristallographiqué = 0, a partir de la paroi gauche, refroidie, de la lingotiere. Toutes
les cellules de cette paroi sont alors considérées commengesmba surfusion de germination
de I'ensemble de ces cellules a été fixée a une valeur 801 K, ce parameétre n’influencant
alors pas les résultats obtenus. Sur la figure V.10 a) ont étéerf@és les lignes de courant dans
le liquide, 50 secondes apres le début du refroidissement. De méroeuileses d’isofraction de
solide et la structure granulaire sont données a la figure V.10 $aftes sont a comparer avec
celles obtenues au méme instant pour une croissance sans surfusiont ale fsolidification
(paragraphe IV.5.2). Plusieurs remarques intéressantes sont possibtedabord, dans le calcul
réalisé précédemment (Fig. IV.10 b), la zone pateuse est tres éentudraction de solide
évolue lentement entre f@t 10%. Tant que la perméabilité locale est suffisamment importante,
'ensemble de ce domaine est parcouru par le liquide qui se chasgdutii qu’elle contient. Le
liquide enrichi en étain a tendance a remonter dans la zone pateesm@ivement, guidé par la
convection solutale, impose le sens de circulation de I'ensemble de.fléns le cas présent, le
phénoméne demeure mais est confiné a une zone proche du front de croissaffst, la zone
pateuse est moins étendue, en raison de la surfusion au front decstilidifiet la fraction de
solide évolue alors plus rapidement. Le liquide pénétre moins profondéendoatmaine et, ainsi,
s’enrichit plus faiblement en élément d’alliage. En conséquenceul&ment est dominé dans la
plus grande partie du lingot par la convection thermique. Le profilrdpéeture dans le lingot
impose alors le sens de rotation du liquide. Celui-ci étant plusdmpidximité du refroidisseur, il
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a tendance a descendre le long du front. Le mouvement du fluide se dzals le liquide dans le
sens de rotation direct, a I'inverse du cas précédent présenfigaréalVV.10 a. La remontée du
liquide, due au rejet de soluté, n’est observable qu’a la proximité immédiate du front.

a) U™ =11,11 mm.g b)

Fig. V.10 : a) Représentation des lignes de coudams la zone liquide du lingot a t = 50 s'®est la vitesse
débitante maximale du liquide. La fléche en trédim précise le sens de circulation du liquide d&ngone droite du
lingot. La fleche en traits pointillés indique dléixiste une zone péateuse, de faible épaisseus ldapuielle le liquide
remonte. b) Positions des isofractions de solideréme instant, accompagnées de la structure de.gres valeurs

indiquées sont celles de la fraction de solide g

La figure V.11 présente, au temps t =100 s, les mémes profils digeira V.10. Elle
montre ['évolution du sens de rotation de I'écoulement du liquide au courserdps.t
Simultanément, le relachement de chaleur au front et les mouvecoenectifs ont diminué le
gradient thermique dans le liquide. Ces phénomenes ont contribué a dieloradiimportance
de la convection thermique. Parallelement, le domaine pateux au frosaliddication s’est
élargi, ce qui a augmenté la taille du domaine ou la convection Isokgaprépondérante. En
conséquence, le sens de rotation du liquide s’est inversé et devieiueehtcelui que nous
avions observé dans le calcul réalisé sans surfusion.

a) U™ = 7,752 mm.g b)
Fig. V.11 : a) Représentation des lignes de coudats la zone liquide du lingot & t = 100 $*tiest la vitesse
débitante maximale du liquide. La fleche en trégimpprécise le sens de circulation du liquide démgone inférieure
droite du lingot. La fleche en traits pointillédique que le liquide remonte dans la zone patetisepose le sens de
rotation observé sur la majorité du domaine liquid® Positions des isofractions de solide au ménstant,
accompagnées de la structure de grain. Les valiewiiguées sont celles de la fraction de solifle g
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> Instabilités

Un autre phénoméne remarquable est linstabilité du front de sddiibfic que I'on
observe sur les figures V.10 b) et V.11 b). Les courbes d’isofractioslide,sainsi que l'interface
entre les zones liquide et pateuse, présentent un profil perturbé @danarne domaine supérieur
gu’inférieur de la lingotiere. En représentant la position du fronffé@relnts instants ainsi que la
progression de l'isofraction de solidé=g0,1, la figure V.12 permet de mieux montrer I'évolution
de cette instabilité.

g°=01

50s 100s 150s 200s 50s 100s 150s 200s

Fig.V.12 : a) Position du front de solidificatiorpees des durées, t, de refroidissement régulieréraspacées de
25 s. La premiére courbe correspond au temps t s 25 la structure totalement représentée est oidtenue aprés
200 s. b) Position, au cours des mémes instants=@®5 s a t = 200 s, de Iisofraction de solid®50,1 .

L’espacement plus important des courbes dans la partie basse dumorgaot que le front
y avance plus rapidement. Ce phénomeéne s’explique par I'appauvrissenmailieduen soluté,
déplacant le liquidus a des températures plus élevées. Le froalmssitine isotherme plus élevée
d’autant plus facilement que la surfusion décroit lorsque la compositiiin Comme a la figure
IV.10 c), les isothermes sont approximativement verticales.

La déstabilisation apparait dés les premiers instants daddisation, de préférence dans
les extrémités supérieure et inférieure du front. Elle se peogasuite sur I'ensemble du front. Ce
dernier apparait totalement déstabilisé apres 100 s. L'originesttke adéstabilisation se trouve
dans la diminution du gradient thermique dans le liquide au front de walidih. Le front reste
stable lorsque toute perturbation a sa surface tend a disparafsqué le gradient thermique est
positif et suffisamment important, les déstabilisations se ésor En I'absence de gradient
thermique stabilisant, les perturbations se développent et persdistabtement. Leurs tailles sont
alors de I'ordre de plusieurs espacements interdendritiques psnediedles peuvent s’observer a
une échelle macroscopique, sous la forme de ‘superdendrites’ [Fai72.2, FaU&s Ihpstabilités
sont également évoquées par Gandin [Gan00.1] dans ses expérienceslifizatsmti dirigée
[Gan00.2] pour expliquer l'origine de I'apparition des grains équiaxes rpfarsion et
fragmentation de branches de dendrites.

Les mouvements convectifs importants dans le liquide et la faiblendion du lingot
expliquent la rapide homogénéisation thermique du bain liquide et laitiéataoon générée, en
plus de l'inversion du sens de rotation du liquide. La figure V.13 présentegc@®ddes apres le
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début du refroidissement, les profils de température horizontaux érediffs hauteurs du lingot.
La carte de structure correspondante, superposée au maillageprésentée conjointement. Le
gradient thermique est effectivement faible, voire méme négatif, dans teliqui

215
210
205
200
195
190
185

45c

3,0c

Température, T (°C)

15c

0 002 004 006 008 0.1
a) b)

Fig. V.13 : a) Superposition du grain obtenu apt® s de solidification et du maillage utilisé. L&gnes tracées

horizontalement correspondent aux 3 hauteurs decthh53 cm et 4,5 cm pour lesquelles les profil$edepérature
ont été représentés sur la figure b).

La superposition du maillage a la structure montre une forte aborékentre les avancées du front
et les éléments. De maniere similaire, les zones entretrat alignées sur ces mémes frontiéres.
L’amplitude et la forme des déstabilisations sont donc guidée® paaillage. A noter toutefois
qgu’entre les parties basses et hautes de la frontiere, I'@spacentre les pointes change peu si
bien que le nombre de mailles entre deux instabilités s’adapte localememieisa filu maillage.

»  Segregation

La figure V.14 représente les isothermes dans le lingot a 400 secbadesnparaison de
ces courbes avec celles de la figure IV.10 ¢) montre que lagorisensidération de la surfusion
modifie peu ce type de représentation et ce malgré la présantegradient de température
négatif comme en témoigne la figure V.13. A I'échelle de I'eftdendu systeme, I'évolution
thermique change faiblement avec I'existence d'une surfusion. Bperait essentiellement
guidée par les propriétés du matériau et les conditions aux frontieres.

160 170 183 190 195
Fig. V.14 : Position des isothermes apres 400 sefi@idissement. Les valeurs choisies pour les &atpres sont
similaires a celles utilisées au chapitre précédent
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Nous venons de montrer que I'un des résultats obtenus par notre modalprédiction
d’'une déstabilisation. Celle-ci modifie la structure du front duémnfce également le profil de
ségrégation final. Ceci est visible sur les figures V.15 quieptést les cartes de composition au
cours du processus de solidification (t = 400 s) et a la fin de celui-ci (t = 1500 s).

(b)
62 Fig. V.15 : Carte de composition obtenue aprés4@) s de refroidissement et (b)
55,2 +15% 45005 (carte finale). Sur la carte (a), nous avégalement représente la position
232 : 122//: du front de solidification. L'échelle des couleus®tale de 36 % pds a la
48, - composition maximale choisie de 62 %pds, Iégeremgpérieure a la composition
4704 - 2% eutectique w de 61,9 %pds. L'écart relatif, (w-g¥w,,, par rapport a la
456 - 5% composition nominale du lingot gw 48 %pds) est également indique.
432 -10%
36 -25%

La figure V.15 a) montre une stratification du champ de compositionla@ase liquide,
dans la partie supérieure droite du lingot. Celle-ci s’expliqudapamontée du liquide riche en
élément d’alliage. On observe ainsi, sur la carte finale V.15 b)sémegation positive dans la
partie supérieure droite du lingot et une ségrégation négativealpastie inférieure gauche. Ce
résultat est similaire a celui obtenu sans surfusion (Fig. IV.10).

Les cartographies de la figure V.15 montrent également des pefis€grégation étirés
selon la longueur du lingot. Les zones ségrégées négativement @isddigner horizontalement
et les courbes d'isoconcentrations sont perturbées. Ce profil décoeletedient de la
déstabilisation du front de croissance de la structure de graifigl V.16 présente une
superposition du champ de composition et du front de solidification, 200 s epdé&but du
refroidissement. La forme des courbes disoconcentration épouse Wiiingtadu front. La
similarité de cette frontiére et des courbes montre sans aiitébig lien entre ces phénomenes. La
perturbation engendrée au front tend & se développer car la vitessaidiy U, et le gradient de
températureJT, sont paralleles. La méme analyse peut étre faite pour Ussidiff de la chaleur a
I'origine de la déstabilisation. Au final, les zones d’isoconceoimgbrésentent le profil allongé,
orienté dans la direction d’avancée du front, observeé sur la figure V.15 b).
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Fig. V.16 : Carte de composition dans le lingotpesition du front de solidification a 200 s. L'édbeutilisée est
identique a celle de la figure V.15.

»  Comparaison expérimentale

Ces calculs permettent de réaliser une premiere comparaisms @eofils de composition
avec les valeurs expérimentales mesurées par Hebditch et Hebit3, Heb74] (Tab. IV.5). La
figure IV.11 a) montre les écarts qui existent entre simulagbespériences lorsque la surfusion
n'est pas considérée au front de solidification et par conséquerabserice de grains équiaxes.
L'un des buts de notre étude est de montrer l'influence de la prismresidération de cette
surfusion au front de solidification. Nous avons ainsi présenté suguee fiV.17 les nouveaux
profils de composition obtenus, correspondant a la carte de composition V.1®h)pagoés des
mesures expérimentales.

64 ‘ : ‘ 7 -

60 —0,5cm
—3,5cm

56 —55cm
—6,0Ccm

52 — Eutectique|

S
(o]

Composition en étain (%opds)

IN
i

i |
0 0.02 0.04 0.06 0.08 0.1
Position (m)

40

Fig. V.17 : Profils de composition dans le linggirés le développement d’un monograin. En traitagpantinus ont
été représentées les évolutions aux différenteeheipour lesquelles des mesures ont été réalaeklebditch et
Hunt [Heb73, Heb74]. Nous avons également tracéoliétion de la composition sur la frontiere supére du lingot
soit 6 cm. Les valeurs mesurées expérimentalernahteprises sous la forme des symboles de ménteucaue la
ligne correspondante. En traits fins discontinusntsrappelés les résultats donnés par un calculement
macroscopique, résultats que nous avions précédaimpnésentés a la figure IV.11 a). A titre d'infation, nous
avons également tracé une horizontale indiquanittéetique, W, a 61,9 % pds.
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Le profil tracé a 5,5 cm révele une ségrégation négative maequéébut de lingot, due a
la traversée d’'une instabilité de composition telles qu’elles sbeervables dans la partie
supérieure gauche du lingot sur la figure V.15 b). A partir d’une distda8ecm, ce méme profil
montre que les compositions sont également plus élevées, ce qui dermetrapprocher des
valeurs expérimentales. La fin du profil tracé a 5,5 cm indique gusil'on se rapproche
fortement de la composition eutectique, de 61,9 %, ce que ne révélatgadsul macroscopique.
Le tracé du profil de composition a 6 cm de hauteur montre d’ailleursequderniers volumes
solidifiés, dans le coin supérieur droit, ont une composition voisine dedteqie, exception faite
des derniers millimetres. A cette hauteur, les compositionaléat sont également supérieures a
celle du simple calcul non couplé et montrent une décroissance moins marquée.

Aux hauteurs intermédiaires de 2,5 cm et 3,5 cm, les profils sonhpéifiés en valeur
mais présentent une oscillation due aux gradients de compositionaweriibportants. Une
variation faible de la hauteur donne des résultats sensiblemememti$fécomme le suggére la
carte V.15 b). De maniére similaire a ce que I'on observe a uneuha&e,5 cm, la fin de la
solidification est marquée par une remontée de la composition.

Enfin, le dernier profil tracé, a 0,5 cm du bas du lingot, prédit deégatmns nettement
plus négatives que celles prédites par le calcul purement mauicuse. On retrouve des valeurs
plus proches de celles mesurées expérimentalement, notammentgen a®cerne les deux
premiéres mesures.

L’écart entre les valeurs issues de la simulation etdksscobtenues expérimentalement
s’explique aussi par la méthodologie développée par Hebditch [Heb73] powdgroaux
mesures. Celles-ci sont basées sur le calcul de la quansitdutie contenu dans un petit cylindre,
de rayon 2 mm, centré sur les points dont les coordonnées (Tab. IV.5) omiligtés sur nos
figures pour donner les valeurs expérimentales. Cependant, le diamgdréant du cylindre ainsi
prélevé conduit a mesurer la valeur moyenne de la composition sur un \dduaina taille n'est
pas nécessairement proportionnelle aux variations de composition stieictinsi, la figure
V.18 représente les profils de composition obtenus numériquement aux hauésdédentes de
0,5cm, 2,5cm, 3,5 cm et 5,5 cm ainsi qu’aux hauteurs situées a plus ou moins Zeatiese.
On obtient un encadrement dans lequel devrait se situer la messirouwelles courbes tracées
permettent effectivement de se rapprocher de I'expérience.atiarent des compositions plus
importantes sur les premiers centimetres solidifiés aux enviders5 cm que ne le donnait le
premier profil (Fig. V.17). Elles permettent également d’appro@hdeinier point de mesure. De
méme, les deux nouveaux profils tracés a 3,3cm et 3,7 cm sont plus pdeshesleurs
expérimentales a cette hauteur. L'étude de l'intervalle d’itiedé sur les courbes nous donne la
possibilité d’encadrer nos premiers résultats d’'une marge ditockst celle-ci ayant été bien
moindre dans le cas d’un profil de composition non perturbé tel que nous lEhsersé dans les
résultats obtenus sans couplage.
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64 —
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Fig. V.18 : Profil de composition dans le lingotxahauteurs de 0,5cm, 2,5cm, 3,5cm et 5,5 cni gimaux
hauteurs situées 2 mm en-dessous (‘-2 mm’, syma@eau-dessus (‘+ 2 mm’, symbalg de celles-ci. Les mesures
expérimentales de Hebditch et Hunt [Heb73, Hebbfit £galement rappelées.

> Roéle de I'orientation

Le monograin dont la solidification vient d’étre étudiée avait éiéist avec une
orientation cristallographique nulle. Il est néanmoins intéressanmtidiéé le role de cette
orientation sur le champ de composition final. Dans des conditions dsacroéssimilaires aux
précédentes, nous avons ainsi simulé la solidification de monograinsentbbions
cristallographiques différentes. Les cartes de composition fisalesreprésentées sur la figure
V.19 pour des lingots entierement solidifiés, aprés 1500 s de refroidissesmecompagnées de
I’évolution des positions occupées par le front de solidification.

Cette figure V.19 (a comparer avec la figure V.12) montre que léd geofinstabilité au
front de solidification est fonction de I'angle d’orientation. Les lt&mns observées initialement
sont dirigées selon la direction cristallographique [10] du grain geipgdme, fixe sa direction de
croissance privilégiée. La diminution progressive du gradient thernaiguifeont permet de faire
réapparaitre cette direction a I'échelle macroscopique, soosni@ fd’une orientation privilégiée
de croissance des déstabilisations. Le champ de ségrégatiogatsnhent modifié car les
domaines dont la solidification est ralentie ont tendance étreiphesren éléments d’alliages, de
maniére identique a ce que permettaient d’observer les figures \h&3edeas d’une orientation
cristallographique de la direction [10] nulle. Les cartes findesomposition V.19 montrent,
initialement, des profils de composition paralléles, alignés setoditections cristallographiques
[10]. Au cours du processus de solidification, vers 200 s, les perturbationsiegpa bas des
lingots s’atténuent (Fig. V.19). Elles sont remplacées par de noupeltesbations apparaissant
en haut du front et qui fixent de nouvelles orientations de la ségréght grain. La diminution
progressive de I'anglé, de 0° a - 44°atténue les ségrégations en bas de lingot. Parallélement,
cette diminution rend plus importantes les ségrégations observéiesdensolidification dans la
zone supérieure du lingot. La direction de ces nouvelles instabiliédsgbe moins bien définie,
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dépend également de l'orientation cristallographique [01] du grainng&leemble cependant pas
uniguement fixée par cette direction cristallographique qui congtibuetant une direction de
croissance privilégiée.

T:_;_:,,‘;:_:_._Egiz_:?;%—f’—fﬁ%———a. =)
1

Fig. V.19 : Gauche) cartes de composition finaleldimgots d’alliage Pb-48% pds Sn obtenus aprésssance d’'un
monograin. L’orientation cristallographiqued choisie pour le germe varie entre les figures :0&) +24°

b) 6 =-24°, c) 8=-34° d) 8=-44° Droite) En vis-a-vis, est représenté, toutes 28ssecondes, les positions
successives du front de solidification, durant1&® premieres secondes du refroidissement. L'ésheilisée pour
les cartes de composition est identique a celladigure V.15.
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V.2.1.b. Croissance de plusieurs grains

> Structure

Une seconde simulation de la croissance d'une structure colonnatée réaéisée en
considérant le développement concurrent de plusieurs grains colonnairestdtmms aléatoires.
Ceux-ci apparaissent sur la paroi gauche lorsque leur surfusiomnii@a@ien est atteinte puis se
développent dans le bain liquide. Au-dela d’'une zone de peau de quelquestraslirséuls
subsistent les grains les mieux orientés. La figure V.20 regeckir développement et montre la
compétition qui aboutit a la disparition progressive des grains les moins bien orientés

“(b)

Fig. V.20 : a) Structure de grains colonnaire ohieraprés 200 s de refroidissement. La taille ddlsiles est de

200 um et les cellules germantes, présentes sparai gauche de la lingotiere, possédent une oagon aléatoire
et une surfusion de germination donnée par unedoimale de moyenne 1 °C et d’écart-type 0,5 °CSto)cture
finale de grains dans le lingot solidifié, apre9005 de refroidissement.

La direction de croissance privilégiée est donnée par le flukaeuwr qui est, en premiére
approximation, horizontal. Ainsi, les grains colonnaires observés possgelendrientations
cristallographiques d’'angles faibles. Aprés 50 secondes, on remarque&eguangles se
répartissent équitablement entre des valeurs positives (coulegy eenegatives (couleur bleue).
Lorsque la croissance se poursuit, les cristaux d'orientations vessitdisparaissent
progressivement et seuls les cristaux d’orientations négatibsstent. Ce phénomene s’explique
par le mouvement ascendant du liquide au front de solidification. @ettentée du liquide, due
au rejet de soluté, permet aux grains d’orientdlier0 d’étre privilégiés dans leur développement
et d’étre présents majoritairement a partir de la moitiéirdgot. Cependant, sur I'ensemble du
lingot, la variation de l'orientation cristallographique des graester faible. D’autre part, une
instabilité au front est visible sur la carte de structure obtaptés 200 s de refroidissement. La
croissance compétitive de plusieurs grains ne modifie pas nstabilité qui a les mémes origines
que celle observée pour la croissance de monocristaux . Elle sepiévptéférentiellement entre
les grains, leurs donnant un profil ‘bombé’ a leur frontiére avec ite llmpide. Les zones de
séparation entre grains apparaissent en retrait par rapport a la position moyeane du f
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»  Ségrégation

Cette similitude du profil de l'instabilité au front de croissaacec celle dont nous avons
observé le développement sur la figure V.12 expligue que le champ de dwnp@sg. V.21)
reste relativement similaire a celui que nous avons décrit @aas de la croissance d'un
monograin d’orientation cristallographique nulle (Fig. V.15 et V.16).

(b)

Fig. V.21 : a) Superposition de la carte de compimsiobtenue aprés 200 s de refroidissement eadmsition du
front de croissance. b) Carte de composition fingle le lingot solidifié. Ces cartes correspondank structures
présentées a la figure V.20. L'échelle utiliséeidsntique a celle de la figure V.15.

On retrouve les mémes courbes d’isoconcentration allongées, indiquanbissarce de
grains d’orientation cristallographique faible, comme le mont&rlacture. Comme attendue, la
carte de composition est guidée par la position des grains (Fig. \L8%).creux qui se
développent entre les grains s’enrichissent en soluté, donnant naigsdecéongues bandes
horizontales ségrégées positivement et les pointes des gragé&egplan avant du front se
développent avec des compositions faibles. On remarque égalementsquigdese répartit sous
la forme de strates dans le bain liquide, selon des niveaux de catioentroissants au fur et a
mesure que I'on s’éleve dans le lingot. Ces strates avaienétgég@bservées sur la figure V.15.
Elles s’expliquent par la position verticale du vecteur gravitéétat de repos, ou pour de faibles
vitesses du liquide, telles celles de I'ordre de 1 ningise nous observons, seules des lignes
d’isoconcentrations horizontales, normales au vecteur gravité, peuvenbéarvées. Si celles-ci
se positionnent differemment, un courant liquide apparait.

Les profils finaux de composition (Fig. V.22) sont similaires a ggéxédemment étudiés
(Fig. V.17). Seules des variations plus importantes de la composititoneion de la position
sont visibles a 5,5 cm. En raison de la remontée rapide du soluté auerpremtants de la
solidification et de la structure granulaire locale, la conceotraarie entre 42 % pds et 52 % pds
sur les premiers centimetres solidifiés. Par la suite aelignente régulierement pour atteindre la
valeur eutectique en bout de lingot. Les compositions atteintes sderi@gers centimétres sont
plus importantes que celles que nous avons obtenues pour la croissance d’'umaimonog
Néanmoins, comme cela a été précisé précédemment, les graditingsix de concentration sont
importants sur I'ensemble du lingot. Il en résulte que les profilgzdmaux sont fortement
dépendants de la hauteur et varient rapidement en fonction de ceblegtie nous avons mis en
évidence sur la figure V.18.
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Fig. V.22 : Profils finaux de composition dans iegbt (traits continus), aprés croissance compétsi de grains

colonnaires. En traits discontinus sont représesitids évolutions prédites par le calcul purementmscopique,
sans le modele CA. Les résultats expérimentauxisgdioués sous la forme des symboles.

V.2.2. Structures colonnaires et éguiaxes

Nous venons de présenter les résultats obtenus pour la croissanegndecgionnaires
dans un lingot d’alliage Pb-48 %pds Sn. En méme temps que ces ré¢miritadstent d’approcher
les valeurs expérimentales de Hebditch et Hunt [Heb73, Heb74], ilsenbd# nettes différences
avec ceux donnés par Jalanti [Jal00]. En raison de la déstabilidatfoont, on observe une forte
relation des champs de composition avec la structure de grains codsniie@ méme, les profils
de composition se révelent fortement dépendants de la hauteur choisie pour les tracer.

Dans cette partie, nous allons présenter les différences obsewveesles résultats
précédents lorsque la germination hétérogene de grains équiaxde Hamsliquide est prise en
considération. Nous montrerons comment la structure granulaire estmediperturbe le champ
de composition. Dans un premier temps, nous restreindrons notre étudaelawgraas fixes pour
ensuite I'étendre a celle des grains mobiles et étudier ainsi l'influeneesédimentation.

V.2.2.a. Grains fixes

Afin d’étudier l'influence de la germination hétérogene de gramsag&es, nous avons
choisi de simuler la solidification du lingot en considérant des pdrasmde germination en
volume. Aussi avons nous décidé arbitrairement de valeurs pour la loileatengermination
volumique (Eg. I11.20), en choisissant une valeur (& e 13°m3, une surfusion moyenne,
ATY,,, de 3 °C et un écart-typATY,,, de 0,5 °C. L'orientation cristallographique des germes est
aléatoire. La taille des cellules est identique a celleégdefoment choisie, soit 200 um. Les grains
formés restent immobiles car I'algorithme de mouvement (pgrhagrhl.2.3.) n’est pas utilisé. Il

est a noter que les cartes de structure obtenues ne seront pasesmapeelles présentées par
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Hebditch et Hunt [Heb73, Heb74]. Bien que les résultats de Hebditch etsbient documentés
concernant la structure de solidification, les macrographies sonbypeaas lisibles. Aucune
information n’est disponible quant a la nature colonnaire ou équiaxe de la structure.

»  Comparaison de la structure et de la ségrégation

La figure V.23 a) superpose la carte de structure obtenue aprés d@idese de
refroidissement aux lignes de courant. La vitesse débitante milexidu liquide, égale a
7,235 mm 3, est voisine de celle de 7,752 mM ©btenue au méme instant, en croissance
colonnaire (Fig. V.11 a). Les faibles fractions de solide dans lesdmamés expliquent que cette
différence reste légere. Le mouvement du liquide n’est perturbé gaisinage des grains les
plus importants, dont la fraction de solide interne est suffisamiélente pour les rendre
partiellement imperméables.

Les grains commencent a germer lors des premiéres secondditlissement, menant a
une densité de grains élevée. Cette densité diminue lorsque levemtie et on note la présence
de grains de tailles plus importantes dont on voit la croissanda $igure V.23 a), en bas du
lingot, dans le domaine en surfusion. La germination de grains éqpigfésentiellement dans la
partie inférieure du lingot a une origine similaire a celle goes avons donnée pour expliquer
I'avancée du front en bas du lingot sur la figure V.12. L’appauvrisseamestluté de cette zone
dd a la faible masse volumique de I'étain augmente la tempédsurguidus locale. Le liquide
entre en surfusion dans cette zone avant la partie supérieuredirditggot. On favorise alors
I'apparition de grains sur les germes disponibles. La tailleipipertante de ces grains s’explique
par le réchauffement produit par la solidification qui, en augmentaateiment la température,
empéche la formation d’autres grains en maintenant une surfusian fadns les premiers temps
de la solidification, ce phénomene n’apparait pas car le gradiemtigloe est important et permet
d’évacuer rapidement la chaleur libérée. On retrouve alors de nombreux grainsesetdlbk.

La structure finale, obtenue a 1500 secondes (Fig. V.23 b), confirme legatioser faites
a 100 secondes. On observe la présence de grains équiaxes de failitsnibes en bout de lingot,
notamment dans la partie inférieure. La partie supérieure droitee dé&rmine le processus de
solidification, a une structure relativement différente. La capiss est de nouveau dirigée car les
grains équiaxes présentent une morphologie allongée, proche de cgtaidesolonnaires. Une
analyse des profils de température dans ce domaine le montesnelai. Le refroidissement du
domaine supérieur pateux est suffisamment important pour permeatimegéadient thermique
d’'apparaitre dans le liquide et de contraindre la croissance du Eantéapparition d’'une
structure équiaxe sur les touts derniers centimeétres, au coirnesupeémit, montre que l'on
repasse néanmoins dans un régime de solidification non contraint erfinodéesolidification.
Cette évolution d’'une croissance contrainte a une croissance non cergiauarente fortement
a ce que nous avons observé dans le cas du développement des grains colonnaires.
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Fig. V.23 : a) Carte de structure en cours de dégpement, 100 s apres le début du refroidissentegrains
équiaxes fixes. Les lignes de courant ont été pagées, montrant un mouvement du liquide pertuabéapprésence
des grains. b) Carte de structure finale, 1500 meape début du refroidissement.

La figure V.24 a) présente la carte de composition obtenue aux métaets que ceux
définis a la figure V.23. Elle montre I'influence produite par lsspn&e des grains équiaxes sur le
profil de composition. Les grains germés dans le bain liquide aefedu soluté qui est ensuite
entrainé par le liquide. Macroscopiquement, les zones équiaxes éefidifiparaissent appauvries
en élément d'alliage, de méme que I'ensemble de la zone pateuseleLces deux domaines,
dans la partie supérieure du lingot, on retrouve des courbes d’isocongentratizontales,
similaires a la figure V.21 a), et qui montrent la stratifaratdu liquide en domaines de
compositions différentes.

La carte finale de composition montre l'influence des grains éesiianr la ségrégation.
La figure V.24 b) présente des résultats tres différents dedesufigures V.15 b) et V.21 b) ou de
la carte de composition obtenue sans prise en compte de la surfusaéstabilisation du front
due a la présence de nombreux grains équiaxes donne un profil accidergécancentrations,
notamment dans la zone supérieure gauche ou les grains et leatéléont de petite taille. Pour
les domaines de composition supérieure a la composition nominale, dartieldmpéte du lingot,
on retrouve les profils de ségrégation longilignes déja décritgeénment (Fig. V.19) dont
I'origine est similaire.

(b)

Fig. V.24 : a) Carte de composition aprés 100 sefeidissement. On a superposé a cette carte méocw du front

de solidification et des grains équiaxes germésadiece front. L'échelle des compositions est idpr&ia celle
utilisée pour la figure V.15. b) Carte de compasitfinale, aprés 1500 s de refroidissement.
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»  Profil de composition

Le profil de composition montre une évolution oscillante (Fig. V.25). La coitigpo®n
bas du lingot peut diminuer fortement par rapport aux résultats obtamugermination de grains
équiaxes (Fig. V.22), notamment dans la premiére moitié du lingot. @argkebcalement a des
compositions voisines de 38 % pds. Sur I'ensemble de la longueur, on retroundacepes
résultats voisins des valeurs expérimentales. De méme, aux Bautteumédiaires de 2,5 et
3,5 cm, les courbes se répartissent généralement de part et desitmesures. Les irrégularités
observées aux différentes hauteurs étudiées sont liées &elddailgrains traversés. Aux grains de
taille faible sont associées des évolutions rapides de la coropositiaux grains de taille plus
importante des évolutions plus lentes.
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Fig. V.25 : Profil finaux de composition dans legbt (traits continus), aprés croissance de graigsiaxes fixes. En
traits discontinus sont représentées les évolutmadites par le calcul purement macroscopiquesdarmodéle CA.
Les résultats expérimentaux sont indiqués sousrtad des symboles.

V.2.2.b. Grains libres

Afin de confirmer les observations précédentes et de montreetl'aifluit par la
sédimentation sur la composition finale et la structure du lingot, meoss reproduit la
simulation précédente en autorisant le mouvement des grains. Apméeai®n, ces derniers se
déplacent dans le bain liquide, selon le modéle présenté aux paradibpleest 111.3.3. Nous
avons conservé les mémes parameétres de germination et dadesll cellules du paragraphe
V.2.2.a. Le calcul ainsi réalisé consiste en un couplage completenfsthénomeénes de transfert
de chaleur, de transport du soluté et de déplacement du liquide. Le @adest celui détaillé au
chapitre lll, sans les corrections proposées au paragraphe V.1.2|a&frettion de solide interne
aux cellules, §", est égale &, la valeur donnée par la régle des bras de leviers, et I'espatem
interdendritique),, est de 40 um (Tab. IV.4), sa valeur n’évoluant pas au cours du processus.
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»  Comparaison de la structure et de la ségrégation

Les figures V.26 a) et V.26 b) présentent la nouvelle carte de s@ueuorcours de
formation, obtenue aprés respectivement 25 s et 100 s de refroidisselesnindhtrent que le
parcours des grains se révele relativement vertical, en raideardeertie élevée. Elles prouvent
également que la formation de la structure est nettementedifééde celle de la figure V.23
réalisée a grains fixes. Au temps t = 100 s, les grains gafam&sle bain liquide dans la partie
inférieure droite se retrouvent maintenant sous la forme d’empitenai-dessus de la paroi
inférieure de la lingotiére. On observe la formation d’'une zone complesgetits grains équiaxes
sédimentés, sur un principe similaire & celui qui conduit a la fammd'un céne de sédimentation
dans les lingots industriels (paragraphe 11.4.1.a).

D’autre part, a t =25 s, dans la partie gauche de la structurepamre la formation de
longs alignements de grains équiaxes, orientés vers le haut awwglenvoisin de 45 ° par
rapport a I'horizontale (Fig. V.26 a). lls correspondent & des empileieigigins équiaxes sur le
front de solidification. En effet, le modéle que nous avons développéefdGtiachement des
grains. Lorsque deux d’entre eux sont mis en contact, ils sont cossi#mne attachés et
forment un unique amas. Ainsi, les grains qui sédimentent et rencolgréont deviennent
immobiles puis participent a la formation du front de solidificatiamsimulation montre alors le
développement, sur ce front, de colonnes de grains. Elles offrent ureeslegfeontact importante
avec le liquide, favorisant d’autant I'attachement de nouveaux grderssdmble de ces grains
solidifie ensuite le liquide contenu entre eux en croissant latgeait. Au final, ces empilements
sont discernables sur la structure finale (Fig. V.26 c) et appambisgparés par des grains
allongés, dont les tailles sont plus importantes.

Fig. V.26: a) Carte de structure, superposée agrds de
courant, obtenue aprés 25 s de refroidissement. Les
positions occupées par les grains au cours de leurs
déplacements sont représentées sous la forme @iegds
bleues foncées. b) Carte de structure et lignesaigant
obtenues aprés 100 s de refroidissement c) Carte de
structure finale du lingot solidifié, aprées 1500 de
refroidissement.
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Sur cette méme figure V.26 c), dans le domaine supérieur droitruletuse croit de
maniére contrainte sur une plus grande surface. En effet, les,geai se déplacant, libérent des
zones liquides ce qui permet d'éviter leur réchauffement par legsus de solidification. Un
gradient thermique s'établit précocement et de maniere durabsechade moitié du lingot est
ainsi occupée par des grains initialement équiaxes transformés en grainsigonna

Il est a noter que le mouvement du liquide apparait relativemenmpelifié par la
présence de grains équiaxes sédimentant. Ainsi, les lignes detcoepeésentées a la figure
V.26 b) correspondent a une circulation du liquide dans le sens indirectqisenént a ce que
montrait la figure V.11 a). La sédimentation des cristaux au coupsatessus de solidification
ne permet pas de modifier 'écoulement liquide, quand bien méme eHatdevoir tendance a
provoquer une remontée du liquide en front de solidification. De méme,esse&itdébitante
maximale du liquideu™, évolue peu, passant de 7,752 mh&s6,155 mm'S La cause de ce
phénomene est sans doute a rechercher dans la faible fractiorddergeline aux grains équiaxes
car donnée par la régle des leviers et non par un modéle d’enveloppe.

La carte de composition obtenue apres 100 secondes de refroidissemewt2{#b)
montre la relation qui existe entre la structure de graire gthEnomene de ségrégation. Aux
positions ou apparaissent les empilements de grains on remarqueaddéidn de canaux ségrégés.
Ceux-ci alternent avec des zones de plus faibles concentrations.

(b)

Fig. V.27 : a) Carte de composition 25 s aprés ébut

du refroidissement. b) Carte de composition api@3 4

de refroidissement montrant le lien qui existe ena
structure de grains et les profils de ségrégationCarte

de composition finale, 1500s aprés le début du
refroidissement. L'échelle des compositions esttigee

a celle utilisée a la figure V.15.

(©)

L'origine des canaux est liée a la formation des empilementsgle deux empilements
voisins se forment, les grains qui les composent relachent du sohstéadzone liquide qui les
sépare. Celui-ci est ensuite transporté vers le domaine liquidedédeszone pateuse, par les
mouvements convectifs qui se font parallelement aux empilementssquadéa structure de
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grains. Etant enrichi en soluté, ils ménent a une refusion padiefi®nt, ce qui facilite d’autant
le transport du soluté. La carte de composition finale montre téexie de canaux riches en
éléments d’alliage, appelés ‘freckles’, dans la partie supérigaumche du lingot. Nous en avons
décrit les caractéristiques au paragraphe 1l.4.1.a. |l estgaatde également que les irrégularités
des courbes d’isoconcentration données par un calcul en volume finis nagséprise en
considération de la surfusion au front (Fig. I1.35 1-a) [Ahm98, Jal00] appantiasla méme
position que les canaux ségrégeés présentés a la figure V.27 c).

On doit enfin noter que, a I'échelle de I'ensemble du lingot, la darteomposition présente des
caractéristiques identiques a celles présentées initialemuenfigures 1V.10 d). Les domaines
ségrégés positivement et négativement sont situés dans les m@mae du lingot et leur intensité
est relativement similaire. Ceci indique que le mouvement du liguékente des caractéristiques
similaires entre ces différents calculs.

Les figures V.28 correspondent a un agrandissement réalisé santdade composition
donnée a la figure V.27 b), dans la zone supérieure gauche, et aelaledraction de solide
correspondant au méme domaine. Les deux zones blanches centrales, @sseswabla
figure V.28 b), correspondent a des surfaces de fraction de solide urdégel0 % et donc
fortement perméables. Le liquide les traverse aisément commeritre la longueur des fleches
indiquant I'amplitude et le sens de I'écoulement ; ce qui permetilaurde s’enrichir en soluté.
De méme que pour la déstabilisation d’'un front colonnaire, ces figuoggrent ici un lien
existant entre structure et ségrégation encore peu étudié.
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Fig. V.28 : a) Carte de composition dans la zonpésieure du lingot aprés 100 s de refroidissemkléchelle des
compositions est identique a celle utilisée admife V.15. b) Champ de fraction solide corresporidae champ de
vitesse débitante du liquide,, au méme instant y est superposé.

Dans le domaine supérieur droit du lingot, ou I'on note la formation desgationgés,
similaires a des grains colonnaires sur la structure fikdde V.26 c), s’est formée une instabilité
sur le front de solidification, de maniére identique a ce que nous adimesvé sur la figure
V.24 b). Elle conduit également a la création de canaux ségrdgasuseprocessus similaire a
celui que nous avons donné pour la croissance des grains colonnaires (F&. V.25). Ces
canaux sont visibles sur la carte de composition finale (Fig. V.27etle-€& montre clairement
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'ensemble des canaux ségrégés formés, a la fois par Weattent de grains équiaxes et par les
instabilités sur le front de croissance colonnaire. Dans ce deasigles canaux sont cependant de
plus faibles amplitudes mais recouvrent une part importante du domaine solidifié.

»  Profils de composition

Les profils de composition, tracés aux hauteurs fixées précédensoentdonnés a la
figure V.29. La présence d'un plus grand nombre de grains colonnairesadaadi¢ droite du
lingot par rapport & la structure obtenue a grains fixes smuvetrdans ces profils dans la zone
colonnaire. On note que les courbes tracées a mi-hauteur (2,5 cm et &ppargissent plus
régulieres que dans les cas précédents. De méme, le profil doynéna présente des amplitudes
de composition légerement moindres, notamment dans la seconde partiegatuoll se
rencontrent les petits grains équiaxes sédimentés. On retrouveedadsultat I'influence de la
structure de grain sur le champ de composition. La traversée rmsxceégrégeés est également
observable sous la forme de diminutions rapides de la concentration.
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Fig. V.29 : Profils finaux de composition dansikegbt (traits continus) apres croissance de gradqgsiiaxes mobiles.
En traits discontinus sont représentées les éwmistprédites par le calcul purement macroscopigaes le modéle

CA. Les résultats expérimentaux sont indiqués kofsme des symboles.

Des gradients importants de composition persistent toujours dansowdgions de
solidification. lls sont notamment visibles sur la carte de composi{.27 ¢) qui montre des
évolutions rapides de la composition a I'intérieur du lingot, notammentlelawnaine supérieur
gauche ou se situent les canaux ségrégés. Dans ce domainke, tke camposition locale montre
une alternance rapide de zones ségrégées positivement Jwor wmegativement (w <gu A
l'inverse, la partie basse du lingot apparait de composition plus ueif@es phénoménes sont
mis en évidence par le tracé des profils horizontaux de compositiotearxhauteurs de 0,5 cm
et 5,5 cm (Fig. V.30). L'importance des gradients verticaux est vigibede des profils tracés a
plus ou moins 2 mm de ces hauteurs, cette distance correspondant au saggimdees utilisés
par Hebditch et Hunt pour mesurer les compositions moyennes en éléments d’alliage.
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Fig. V.30 : Evolution de la composition en fonctida la position : a) Au voisinage du profil tracédgb cm. b) Au
voisinage du profil tracé a 5,5 cm. Les résultags thesures sont indiqués par les symboles. Ld geofiomposition
sur la frontiere inférieure du lingot (0 cm) a éiédiqué sur la figure a) et celui correspondant a ffontiére

supérieure (6 cm) sur la figure b). Le tracé d'uofp de composition a 5 cm sur la figure b) révéeprésence de
canaux ségrégeés dans la partie supérieure gaucHmgaot.

Les profils tracés sur la figure V.30 montrent une nette dife&redans les variations de
composition a ces deux hauteurs. Comme attendue de la lectureade .27 c), ces variations,
notamment verticales, apparaissent moins marquées, a une hauteur de l3Sm@wersée des
canaux ségréeges est discernable sur les profils V.30 b) paolatiegns rapides de la composition
en début de solidification mais aussi par les variations importantesir de cette position soit
entre 5,3cm et 5,7cm. Le profil tracé a une hauteur de 5cm suruke 30 b) révéle
définitivement la présence de ces canaux. Cette hauteur ayarioé&ti& de maniére a traverser
I'un des canaux visible sur la figure V.27 c), on y observe une remapige de la composition
jusqu’a atteindre une valeur de 59 %pds d’étain. Le profil tracé a 6 ontranégalement
I'existence d’un canal ségrégé sur la frontiére supérieuragotliSon évolution le long du lingot

est similaire a celui précédemment décrit a la figure V.17.

V.2.3. Bilan et perspectives

Les simulations que nous avons effectuées sur la croissance d’umdraotidification
dans un lingot d'alliage Pb-48%pds Sn nous ont permis de mettre en éviolesmurs
phénoménes.

Tout d'abord, des différences importantes apparaissent avec |lprisasidération de la
surfusion. Nous avons ainsi montré I'apparition d'une instabilité suolg fle solidification et
son développement au cours du refroidissement (Fig. V.10 b),11 b),12). Cetteii@sappihrait
deés lors que le gradient thermique dans le liquide devient suffisainfailgle pour permettre une
croissance non contrainte. Les faibles dimensions du lingot et les mentge convectifs du
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liquide provoquent une homogénéisation thermique rapide du bain liquide. Cette héisatign
entraine une diminution du gradient thermique dans le liquide et I'dppadtun régime de
croissance non-contraint, typique d'une structure équiaxe. Il conduit forfaation de
‘superdendrites’ [Fai75.1,Fai75.2]. L'instabilité apparue se développe ersuiieng de la
premiére moitié du lingot et se remarque encore lorsque le fiteimtde cété de la lingotiere
opposé au refroidisseur. Sa position précise reste cependant liéeaibagemutilisé. La
conséquence de ce phénoméne est un retard local de la solidificadiov. {2) et I'apparition de
domaine ségrégé entre ces instabilités (Fig. V.15,16). De pluségegations s’orientent selon
des directions dépendantes de l'orientation cristallographique du grdéme de la direction de
croissance privilégiée. Ce phénomene est particulierement notabdi€beit de solidification
(Fig. V.19). Cette déstabilisation apparait également lors deiksance de grains équiaxes mais
se manifeste alors notamment par I'attachement mutuel de tgdorgg du front (Fig. V.26). Ce
résultat démontre I'influence des structures colonnaires et égqusaxda déstabilisation du front
et la création d’irrégularités de composition chimique.

D’autre part, nous observons, en régime de croissance équiaxe, une éwoégidiere de
la composition le long du lingot, aux différentes hauteurs choisigs \(F25,V.29). Celle-ci
s’explique, d’'une part, par le fait qu'il s’agisse de valeurs éxdtlles n'ont pas été moyennées
sur des volumes similaires tels ceux ayant servis a I'anahenée par Hebditch et Hunt. Nous
nous sommes contentés de représenter I'évolution locale de cette itmmgesiong de lignes
horizontales tracées aux hauteurs considérées. Comme nous I'avons(Figniél8), I'absence
d'utilisation de moyenne, rend ces évolutions extrémement sensiblegoaitions des points
considérés. Néanmoins, le tracé des profils a des hauteurs sitlgedistance de 2 mm des
hauteurs initialement choisies donne un domaine d'imprécision qui permetalevrir les valeurs
expérimentales en bas de lingots (Fig. V.30 a).

Les écarts entre mesures et simulations sont plus importantsadeatie supérieure du
lingot (Fig. V.29,30). De méme, les profils voisins ne permettent pluscakizer les résultats
expérimentaux. Cependant, le profil tracé a 5,5 cm montre un net aeaneist de la composition
par rapport a celui obtenu par un calcul purement macroscopique. D’attrdepprofil de
composition tracé sur la frontiere du lingot démontre que la solitdditc se déroule avec des
compositions moyennes extrémement proches de l'eutectique etupéseares aux valeurs
rencontrées quelques millimetres en dessous. Ce résultat #grsincelui que nous avions dans
le cas d’'un monograin colonnaire (Fig. V.17). L'importance du gradient dpasion dans ce
domaine prouve la grande incertitude qui existe dans I'estimatiorvalesrs moyennes des
compositions dans cette zone. Les valeurs que nous avons calculéasagtrément que nous en
faisons permettent seulement de se rapprocher des valeurs expérimentales.

La croissance et la sédimentation de grains équiaxes réva@lemént I'apparition de
canaux ségrégés orientés dans la direction d’écoulement du ligaidentl causés par plusieurs
phénoménes couplés, intervenant simultanément. D'une part, des irréguthritfront de
solidification dues a I'empilement des cristaux équiaxes sui-@glnotre modéle ne permettant
pas le glissement mutuel des grains. D'autre part des phénomés@gdtgtion et de mécanique
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des fluides qui provoquent un enrichissement du liquide et le contraigneet déplacer
parallelement aux irrégularités de la structure. Les cateescomposition V.27 montrent le
développement de ces canaux, aprés que la structure granulaiéepaittérbée. Le liquide riche
en éléments d’alliage s’écoule a travers ceux-ci. L'un deaesux, situé dans la partie supérieure
gauche du lingot, apparait clairement dans le profil tracé a Fign\.30 b) sous la forme d’'une
augmentation rapide, sur une courte longueur, de la composition.

Les irrégularités dans les profils montrées sur les sédesourbes V.22, V.25, V.29 et
V.30 s’expliquent également par la structure de grains. Le pradita 0,5 cm sur la figure V.25,
sans prise en compte de la sédimentation des grains équiaxes, ctaorgneent ce lien. Sur les 2
premiers centimeétres solidifiés, I'évolution de la composition aftpegkativement monotone,
marquée par de faibles longueurs d’irrégularités. Parallélemaclegture de la carte de structure
V.23 b) démontre que ce domaine est composé de grains de petitas failldes 8 derniers
centimetres solidifiés, on observe des irrégularités dont la longstwte I'ordre de plusieurs
millimetres. Dans ce domaine, on retrouve des grains de tailfasrtantes, similaires a celles de
ces perturbations. Cette comparaison montre le lien qui existelestdeux phénomeénes. A des
grains de petite taille sont associées des variations rapidee daible amplitude de la
composition. A contrario, pour des grains de grande taille, on observealeso@s lentes mais
importantes. S'’il apparait particulierement net sur cettetsteiou la variation de la taille des
grains est importante, ce phénomene ressort également de la aisopaes cartes de structure
V.20 b) et V.26 c) et des profils correspondants (Fig. V.22 et V.29).

Enfin, un probleme notable apparait a la lecture des résultatsnespiux de Hebditch et
Hunt [Heb73, Heb74]. Les deux derniéres mesures expérimentalesaiefdasition donnent des
valeurs supérieures a la composition eutectique que nos calculs rettpetipas de prédire. Nous
nous intéressons a I'évolution de la ségrégation en considérantrigndiag de phase du composé
binaire Pb-Sn, dans lequel I'élément d’alliage est I'étain. hags est ainsi pas possible d’étudier
I'évolution de la ségrégation dans le composé Sn-Pb, et donc de préslirmomeositions
hypereutectiques.

Afin de mettre en évidence de maniére définitive et de quariéfretation entre structures
de grains et cartes de composition que révele notre étude, d'axyiggerces de solidification
devraient étre réalisées. En les accompagnant d’'une cartaicterstiprécise et de la mesure du
champ de ségrégation a I'échelle mésoscopique, c'est a dikchelle des grains, il serait
possible de réaliser une meilleure confrontation de nos résultatd’ exgérience. Les valeurs
dont nous avons disposées nous ont semblées trop peu nombreuses etaadis&ehelles trop
importantes pour permettre une validation définitive de notre travaihlls, aucune comparaison
structurale n’a pu étre menée avec les résultats expérimentaux dont nous disposions.
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L’objectif principal de notre travail de recherche a concernéd&tle I'interaction entre la
structure de grains de solidification et la ségrégation danknggsts. Dans ce but, nous avons
développé un couplage entre une approche microscopique, servant de suppoddisation du
développement de la structure granulaire, et une approche macroscopiquettgoer la
résolution, a I'échelle du lingot, des équations de conservation moyenméasdele améliore
celui de Gandin [Gan94] en permettant I'étude du développement de égatémr dans les
alliages métalliques étudiés. Plus particulierement, les dévehmppe originaux de ce travail de
thése ont porté sur les points suivants :

» Un nouvel algorithme de couplage en thermique entre les méthodes [EFA l&sé sur
I'utilisation d’'une fraction volumique de zone pateuse a I'échelle dingt’introduction de ce
paramétre nous donne la possibilité de suivre de maniére plus pfac@eissement de la
fraction de solide a lintérieur d'une cellule. A I'échelle du 6hgnous retrouvons alors
I'évolution thermique prédite par une approche macroscopique en suivi daveansurfusion de
croissance [Gan00.1].

» Le déplacement de la phase solide. Il est pris en compte daakué de la vitesse du
liquide, simultanément a I'échelle macroscopique, dans I'expressionertue tde friction
volumique M, et a I'échelle microscopique, dans la résolution par rétrocessionagiseavons
faite de I'équation de conservation de la masse. Pour des conditiogdiohergation simples,
nous avons validé ce dernier travail en comparant les résultats olbteraus< attendus d’'une

résolution analytique du probleme.

» Le calcul de la cinétigue de croissance d’'une pointe de dendritesampeéde convection.
Une méthode en couche limite précédemment développée [Can77, Sek95hwmléyee pour
obtenir une expression simple de la sursaturation en présence deioconvatable dans un large
domaine de variation des nombres adimensionnels, et permettant deotapte de I'angle
d’arrivée du liquide sur la pointe. Ce modéle améliore égalemepréleédente corrélation

proposée par Wang et Beckermann [Wan96.1].
» Un nouvel algorithme de couplage en macroségrégation entre les nsé@ae FE basé

sur une extension du couplage en thermique précédent. Sans surfusionsa@azpis est validé
en retrouvant les résultats obtenus par une approche purement macroscopique [Jal00].

177



VI. Conclusion et Perspectives

Par ailleurs, les confrontations expérimentales réaliséebagitre V ont permis de tester
la validité et les limites de notre démarche tant a I'échelle des graimsés|gju’a celle du lingot.

A I'échelle des grains

En fixant les vitesses de sédimentation des cristaux équiaxesll€s obtenues
expérimentalement par Gérardin [Ger02], on retrouve les valearsda#s de taille de grains,
sans modifier la valeur théorique du paraméire S’ajoutant aux comparaisons réalisées
précédemment avec les expériences de Glicksman [Gli82], cal ttamatitue une validation
expérimentale de notre modele de cinétique de croissance. La campaalisée avec les
valeurs de profondeurs atteintes au cours du temps s’est révéléeaptudeuse et ne nous a
permis de retrouver des comportements similaires que pour lesopies $urfusions. Elle nous
suggere des améliorations futures a notre modéle de sédimentat@onmeott |'utilisation d’'une
fraction volumique de solide a l'intérieur du grain évoluant au cours rdpsteet n’étant plus
donnée a I'échelle des cellules par une simple loi de solidditatiautre limite de notre modéle
est l'utilisation d’'un espacement interdendritique fixe. A ce sujéut noter que c’est seulement
trées récemment que des mesures ont permis de valider ce tppeodlz initialement développé
par Rappaz et Thévoz [Rap87.1, Rap87.2] puis étendue par Wang et Beckerma@B][&fa
Appolaire [App99.2]. Enfin, une des limites de notre modele pour aboutir & weeipden
entierement couplée avec la prédiction de I'écoulement du liquide alutaugain réside dans son
caractéere bidimensionnel. L'absence du terme de diffusion solutale ldamsation de
conservation du soluté constitue également une limite aux comparaisem&es avec les
expériences.

A I'échelle du lingot

La confrontation expérimentale avec les résultats de Hebditelhrdt[Heb73, Heb74] a
montré le lien entre les cartes de structure finale du lingotles de ségrégation. Nous avons
également vérifieé l'effet de l'orientation du grain sur celles domaines ségrégés, grace a
I'existence d'une instabilité au front de solidification. Celleetinduit a la formation de
‘superdendrites’ précédemment observées expérimentalement [Fai735l2FaiEnfin, le
développement de canaux ségrégés peut également provenir de lantdtimale cristaux
équiaxes et de leur attachement au front de solidification. Lesootetions nous ont également
permis de vérifier que les mesures se situent dans un voisindéigarsafent proche des valeurs
données par notre modele pour le valider. L'utilisation d’'un modele d’enveldppgrain
permettrait, dans ce type de simulation, d’augmenter les conséquenizesédimentation sur la
ségrégation. Cependant I'absence de comparaison avec les cadactiees de Hebditch a
limité notre travail et ne nous a certainement pas permisiséutidles valeurs correctes de densité
de germes ou de surfusion de germination. Il serait intéressagdlder des expériences futures
permettant d’ajouter a la comparaison de la carte de compositlendeela carte de structure
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[Qui03.1, Qui03.2]. L'utilisation de lingots de taille plus importante pemaietégalement
I'installation d'un gradient thermique dans le domaine liquide ettdailsation du front de
solidification, en méme temps qu'elle accentuerait les conséqueateekm sédimentation
granulaire. Enfin, la dépendance de la ségrégation avec la strgetaie montrée a l'aide de
mesures de compositions plus nombreuses que celle d’Hebditch et IHealisétes a des échelles
spatiales plus fines, de I'ordre de la taille des grains, ptantete quantifier les mésoségrégations
et de les comparer a celles prédites. La réalisation de esederfractions de solide interné"g

et d’espacement interdendritique secondakg, permettrait également I'étude de I'évolution
temporelle de ces variables. Ces mesures nécessiteraigfalitmtion de cartes 3D du cristal
équiaxe et d'analyses d'images également réalisées en 3D.

L'une des conclusions majeures de cette étude est donc la nédesgitécéder a de
futures expériences, dans des conditions de solidification plus favorablés nouvelles
confrontations. Parallelement, notre modele ayant été vérifié aéahelle microscopique
(cinétique de croissance dendritique), des améliorations devraidre gpportées aux échelles
mésoscopique et macroscopique, pour valider nos résultats a des échelles sassdesas.
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Annexe 1 - Principaux Symboles et Notations

ExXposants

capt capture

col colonnaire

d liquide interdendritique

dépl déplacement

e équilibre

eq équiaxe

ext extérieur

f liquide extradendritique

germ germination

i/] interface entre les phasesii et |
Ij indice d’une direction cristallographique
int interpolé

I liquide

m zone pateuse

max maximal

p particule

S solide

sed sédimentation

S état

sm solide interne a la zone pateuse
t, temps micro

ty temps macro

M moyenne

o écart-type

o0 a l'infini

*

valeur critique
Indices

amas

chimique

équivalente a I'enveloppe
eutectique

élément

X T m® o

cinétique
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L liquidus

Il longueur de capillarité

M fusion

n nceud

p pointe

r relatif

S seuil

S solidus

surf surface

T totale

th thermique

vol volume

X,y composante d’'un vecteur en coordonnés cartésiennes

K courbure

v, cellule

> sphére

0 valeur initiale

Notations grecques Unités
a parameétre du micro pas de temps -

B rayon normalisé -

Bin coefficient d’expansion thermique 4c

Bc coefficient d’expansion solutale %ps
o variation par interpolation -

o variation par déplacement -

ot micro pas de temps S

0, épaisseur de couche limite solutale m
O épaisseur de couche limite thermique m
AG variation d’enthalpie libre Jn
Alhy enthalpie massique de fusion Jkg
AH; enthalpie volumique de fusion J’m
Als entropie massique de fusion 3 Kg?
AS entropie volumique de fusion I3
At macro pas de temps S

AT surfusion de croissance K
ATH surfusion moyenne de germination K
AT® écart-type de la surfusion de germination K

€ facteur de pénalisation s mkg
[0) angle d’arrivée du fluide rad
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tension interfaciale Jm
coefficient de Gibbs-Thomson m K
coordonnées paraboloidales -
conductibilité thermique W thect
courbure m’
longueur d’'onde m
espacement interdendritique primaire m

> > X X 0 1<
m
@

>
N e

espacement interdendritique secondaire m
coefficient de normalisation -
coefficient de la surfusion cinétique it
viscosité dynamique Pas
viscosité cinématique m-s
angle rad
masse volumique kg m
constante de stabilité marginale -
constante de temps S
nombre d’onde m?
sursaturation a la pointe de la dendrite -
sphéricité -

>

€ 0€E " QD D<ET

Notations latines Unités

distance de saut m
maille élémentaire m
aire m
constante dans I'expression de la vitesse de la pointe 1TKhs
aire de la forme de croissance associée a une cellule
coefficient d’interpolation -
centre d'une cellule -
constante dans I'expression du coefficient de trainée -
coefficient de trainée -

Cq terme correctif de forme -

G terme correctif de porosité -

Co capacité calorifique massique JKg?
Cp capacité calorifique volumique I3
d diameétre m

D coefficient de diffusion ms?t

D; constante dans I'expression de la sursaturation -
f

F

OO0 0L x> >0 9

O

fraction massique % pds / % pds
élément -
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fonction

fraction volumique
centre de croissance
coefficient de transfert
enthalpie

indice

coefficient de partage
constante de Boltzmann
perméabilité

longueur de capillarité
taille d’une cellule
longueur

pente du liquidus
masse

constante de maturation
vitesse de germination
nombre d ‘éléments i dans I'élément |

exposant de la surfusion dans I'expression;de v

voisinage d’une cellul®

nombre de Nusselt

densité de germes

nombre d’atomes d’'un germe
pression

nombre de Péclet thermique
nombre de Péclet chimique
nombre de Péclet hydrodynamique
nombre de Prandtl

flux de chaleur métal-air

flux de chaleur métal refroidisseur
rayon de courbure

rayon de courbure d’'une pointe de dendrite
rayon d’un germe

constante molaire des gaz parfaits
nombre de Reynolds

sommet

concentration d’aire interfaciale solide/liquide
surface spécifique du solide
nombre de Sherwood

nombre de Stefan

nombre de Schmidt
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s << -+

temps

temps local de solidification
temps micro

temps macro

température

vitesse de refroidissement
volume

volume molaire
composition

Vecteurs

m T D
O

(¢}

U TT X5 00O 6OeC

>

c c

accélération

force

force de trainée

gravité

gradient solutal

gradient thermique

gradient moyen

normale d’une interface

force de friction volumique

quantité de mouvement

poids

poussée d’Archiméede

vitesse débitante de la phase liquide (ie!)g
vitesse relative de déplacement du liquideViev®)

Un, Ug, Ug VECteUrs unitaires en coordonnées paraboloidales
Uy, Uy, U, Vecteurs unitaires en coordonnées cartésiennes

vitesse moyenne des phases (ie' ¢ ¢° v9)
vitesse de déplacement de la phase liquide
vitesse de déplacement de la phase solide
vitesse de déplacement de I'amas

vitesse absolue stabilisante

vitesse d’'avancée du front

vitesse de la pointe de la dendrite

vitesse relative de déplacement du grain
axes en coordonnées cartésiennes

"module

: méme notation sans gras.
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Fonctions

E,(X) Fonction exponentielle intégrale

E,(x) = f%'%(—t) dt

r(x,y) Fonction gamma incomplete

rxy) = | t%exp(-t) dt
y

Iv(X) Fonction d’lvantsov

Iv(x) = x exp(x) B(x)
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Annexe 2 - Cinétigue de croissance en régime diiffus

Le calcul développé par Ivantsov [Ilva47] a pour but de déterminer lar\ddda surfusion
adimensionnelle (diffusion thermique) ou de la sursaturation (diffusiomas®) a la pointe d’'une
dendrite croissant en régime purement diffusif. Il se base sueylsdypothéses : a) La dendrite
est assimilée a un paraboloide de révolution [Pap35], b) La dendrieoresitiérée comme
isotherme ou isosolutale, selon le cas considéré, c) Les masgesquas des phases liquide et
solide sont prises égales, afin de ne pas prendre en considérationdele retrait qui génére un
mouvement de liquide vers la surface de la dendrite.

Sous ces hypotheses, on peut schématiser la dendrite en coordonnés paexb@lEion
sous la forme d'une surface de valeurconstante et égale a 1 (Fig. A2.1). Dans ce nouveau
repére, la résolution de I'équation de conservation de la chaleur ou dé seluéalise plus

aisément.

Fig. A2.1 : Représentation d'une dendrite de raytencourbure & la pointeprdans un systéme de coordonnés
paraboloidales £,¢,6). Le sommet de la dendrite est a la distag2 du point 0, centre du repére, &t le centre de

la sphére osculatrice en ce sommet, a pour cooréeyin=0,=1). Par rapport a un référentiel extérieur fixe, la
pointe de la dendrite se déplace avec la vitgggmralléle a 'axe Q.

Le changement de coordonnés du repere (0,X,y,z) au repgrg 0se réalise par le
systeme d’équations :

X =1,n & cosP)

y=r,n¢&sin®)

. (A2.1)
z=5(n*-&)
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»  Dendrite thermique

On se place dans le cadre de la croissance d'une dendritique therfsigfesion
chimique nulle) a la vitessg. En régime diffusif et permanent, I'équation de conservation de la
chaleur dans le liquide s’écrit, dans le référentiel en mouveneaiittcen 0 et se déplacant par
rapport a un référentiel fixe a la vitesge

Dl AT + v, %T (A2.2)

ou A représente I'opérateur laplacien gt B coefficient de diffusion thermique dans le liquide,
indépendant de la température.

En faisant le changement de repére et en exprimant I'équation @¢h2)les coordonnés
(n.&,6), on obtient alors :

92T a T.n +§20 T 10 1aT) ( 0T aT)
| = =2 L Z | =
oh (5o 5 e s g o) Tr(non E5T) =0 @29

En définissant le nombre de Péclet thermiqug, Bssocié a la pointe de dendrite et a sa vitesse

de croissance, par :

I‘E VE
P& =20, (A2.4)

on peut écrire I'équation (A2.3) sous la forme :

aTaT 24829%T (1 oT (1 T
Ho ”n ES St (HQP‘M)%J{E ZP%E)OE 0 (A2.5)

A la lecture de la figure A2.1, on remarque que le probléme éstnadtrique car sa
définition ne dépend pas de I'andleLes dérivées de la température par rapport a ce terme sont
donc nulles. De méme, la surface de la dendrite est isothednaecta valeur de sa température
est indépendante d& On va alors chercher des solutions pour lesquelles cette prom@iété s
poursuit dans le liquide. Avec ces simplifications, I'équation (A2.5) s’exprime sdoisria :

0°T (1 0T
an2+(n+2Pg}nn)an— (A2.6)
Une premiére intégration conduit a :
0T A )
anon exp(- Pg,n?) (A2.7)

ou A représente une constante d’intégration.
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L’écriture du bilan de conservation de la chaleur a l'interfageide/solide a la pointe de la
dendrite, oun est égal a 1, donne :

A v,n=-DygOT.n (A2.8)

ou n désigne la normale a la surface de la dendrite en son son;Ltthenthalpie massique de
fusion et § la capacité calorifiqgue massique du liquide.

En projetant cette relation selon I'axg @vec le changement de repére associé, il vient :

Diy aT

o 0N =
La connaissance de la dérivée de T par rappore 1, permet de déterminer la valeur de A et la
relation (A2.7) se simplifie en :

3T 2exp(Pe,) Ady Pe,

Ay v, = — (A2.9)

on=" nd, exp(- Pg,n?) (A2.10)
La température sur I'isothernmeest donc égale a :
| Pe, n’
T o _eXp(Pet‘h )I Ah; Pe, jexp(-u)du (A2.11)
Cy u
P&,

ou T est la température de I'interface solide/liquide.

Si on fait tendrey vers l'infini, on retrouve la température dans le liquide loin de la polffte T

o0
exp(Pe, ) Alh. P exp(-
To=T7_ P th St f X?J( u)du (A2.12)
p
P&,
La surfusion thermiqué\T,,, est égale a la différence ent& €t T et on aboutit & :
ATy,
| | = PQn exp(PQh) El( PQh) (A2-13)
N/ c)
ou E est la fonction exponentielle intégrale.
Cette expression correspond a la relation d’lvantsov :
Q,, = IV(Pg;,) (A2.14)

ou Qg représente la surfusion adimensionnelle, rapport de la surfusion dbereti du rapport,

A'shf/cé,, de I'enthalpie massique de fusion et de la capacité calorifi@ssigue. Iv désigne la
fonction d’lvantsov.
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> Dendrite solutale

Dans le cas d'une pointe de dendrite croissant en régime de diffaslatal, le
raisonnement développé ici s’applique de maniére similaire. Sous Hageotjue I'ensemble du
systéme est isotherme, & la températife &k que la surface de la dendrite a une concentration
donnée par le diagramme des phases a cette température, on aboutit alordanla relat

Q. = Iv(Pe,) (A2.15)

Wl owe

ou Q. représente la sursaturation de la dendrite : Q.= W ol

(A2.16)

r,V
et Pe est le nombre de Péclet chimique associé a la pointe; :-zéB‘F (A2.17)
C

Les termes W' et w* " correspondent aux compositions respectives des phases liquide e&solide
linterface de solidification. W’ représente la composition du liquide & I'infini.

Le profil de composition est alors donné en fonction gar I'expression :

Pg,n’
w=w9 - exp(Pe,) (W' - w*s) Pe, f%%(—”) du (A2.18)

Pey,

»  Approche en couche limite

Dans le cadre d'une approche en couche limite, il est possible dal@ensque la
composition & I'infini, W*, est atteinte & une distangedepuis la pointeé(= 0), correspondant &
la coordonnégc. Il vient alors :

29,
rp

Ne="\/1+ (A2.19)

Sous I'hypothése supplémentaire que cette couche limite corresportte anique coordonnée
Ne pour I'ensemble des valeurs de I'expression de la sursaturation chimique (A2.15) est
alors remplacée par sa valeur déduite du calcul de) &qg. A2.18) :

Q.= Pe exp(Pe) {El(Per) - E1[Pec(1 +2r6"m (A2.20)
p
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Annexe 3 - Cinétigue de croissance en régime cotivec

Le travail de Ananth et Gill [Ana91] a permis de donner I'expogssie la valeur de la
surfusion adimensionnelle dans un milieu ou les transferts de chaléomtssimultanément par
diffusion et convection. Néanmoins, les expressions obtenues ne sont veglabldans le cas
d’'un liquide arrivant frontalement sur la pointe avec une vite58dconsidérée par rapport au
grain solide portant la dendrite) parallele et de sens con&raige De maniére similaire au cas
précédemment étudié, dans ce cadre restrictif, les équations devating sont simplifiées et les
solutions obtenues ne dépendent pas de la valeur de I'indgte reprenant les corrections
apportées par Appolaire [App99.2] et qui permettent de retrouver leftatésde Miyata
[Miy95.2], nous allons présenter ici, de maniere succincte, les rarsemte conduisant aux
différentes expressions correspondant aux régimes rencontrés.

Fig. A3.2 : Représentation d'une dendrite croissantrégime convectif. Le liquide arrive de l'infawvec la vitesse
u *, parallele & 'axe @, et définie par rapport & un repére extérieur fika vitesse est calculée dans le systéme de
coordonnés paraboloidaleg ¢, 6) et exprimée sous la forme des composantes suesamecteurs unitairasy etug.

En I'absence de force surfacique ou volumique, I'équation de Navier-Spokad, dans un
liquide newtonien incompressible, & la pression P, se déplacant a la vités$erme suivante :

| 1
%—‘:+[u'.|]] u'=—0P+v' 0% (A3.21)

p' etv' sont respectivement les masse volumique et viscosité cinématique du liquide.

La taille des rayons de courbure des pointes de dendrites estdile erl a 10 um et les

vitesses de déplacement du liquide a proximité de cette pointntrestisines de quelques
centimetres par seconde. Ces considérations nous amenent a suppdseougjeenent se réalise
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a bas nombre de Reynolds. Sous cette hypothese et en considérargrtgglentécoulement est
permanent, 'équation (A3.21) se simplifie en :

1
viOu'= o apP (A3.22)

Cette équation se résout parallelement a I'équation de conservation de |la quédse i

div(u') =0 (A3.23)
L’équation de conservation de la chaleur, s’écrit, en régime permanent, sous la forme :

Dy AT + div(u.T) +v, 0T =0 (A3.24)

Ainsi, il est nécessaire, dans une premiere étape, de résougatibé de Navier-Stokes
(Eg. A3.22) afin de connaitre le profil de vitesse du liquide dans le ereffgy,,6) en
mouvement, a la vitesse,. Cette vitesse est ensuite introduite dans I'équation A3.24 et la
résolution de cette nouvelle équation permet le calcul de I'évolutida enpérature puis de la
surfusion adimensionnell@,.

Le probléme étant axisymétrique, la vitesS@’est pas fonction de I'angl et peut étre
cherchée comme une fonction des seules varigbégg. Les conditions aux limites émises sur le
vecteuru' sont le non-glissement a la paroi de la denduf(@ ) = 0 sin = 1) et une vitesse égale
au'” si & oun tend vers linfini. La résolution directe de I'équation A3.22 pose cependant
probléme. En effet, les solutions générales que I'on obtiendra ne ppennpas de retrouver cette
derniére condition loin de la pointe dendritique. Ce comportement estatéfestation du
paradoxe de Stokes sur les corps dont une dimension est infinie ebrguenicontre notamment
dans le calcul du champ de vitesse entourant un cylindre. La solution odtamiee cadre de
résolution ne sera valable que sur une distameée partir de la pointe de l'ordre déZ/ Re
[Ana91] ou Re représente le nombre de Reynolds associé a la pointe dendritique et donné par :

Peg, + Pg
e="p, (A3.25)
AY ye - r UI *
ou Pg est le nombre de Péclet hydrodynamique : " :PeJ°—2 D (A3.26)
th
|
et Pr le nombre de Prandtl : P VT (A3.27)

Au dela de cette distance, le terme d'inefiedJu' , négligé dans I'équation A3.28 se manifeste
et doit étre pris en considération dans le calcul du mouvement liquide. Powrdteatifficulté, il
est possible d'utiliser I'approximation d’Oseen [Ana9l]. Le termieedfie, non linéaire, est
linéarisé loin de la pointe et alors approximé par la vdledt.OJu' . Ainsi, la solution obtenue
tend veral'® loin de la pointe.
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1) Approximation d’'Oseen

La nouvelle équation, dont les solutions vérifient I'ensemble des conditions aux lirgiteis, s
I o [ 1 2,
[0 u =-OP+v O (A3.29)
Sa résolution par Ananth et Gill fournit le champ de vitesse s@srceamposantes, et ug,

respectivement normales aux courbes d’isovalget, (Fig. A3.2). Le vecteur vitesse de liquide
u' vaut ainsi | uy + Ug Ug avec :

. 2 Pe Diyn {1 s P&, E,(Ren? __1 expCRe)-expt Ren?)
" rp\IEZ +n? Pe,  Ei(Re) n’Re Ei(Re)

L -2PaDié {1 JPan El(Renz)}
©TrAE+n2l”  Pe E(Re)

Précédemment, nous avons fait I'hypothése que, en régime diffusifhdepc de
température était indépendant des variabbeset & La géométrie du probleme restant
axisymétrique, cette hypothése reste valable et conduit a cheratemp de température comme
une fonction de I'unique variabig L’équation A3.24 est simplifiée et s’écrit [App99.2] :

} (A3.30)

(A3.31)

D! 2
0T _ th [OT 16T} (A3.32)

u = +
10Ny Afe2+n?Lon? nan

Le changement de la composante de viteggauson expression (Eq. A3.30) donne une équation
différentielle en T du second ordre. Ananth et Gill en calculergolation par une double
intégration, en fixant les constantes d’intégration grace andition aux limites en l'infini et au
bilan de conservation de la chaleur a l'interface (Eq. A2.8), sous I'hygeotiiténe égalité des
masses volumiques solide et liquide. Elle conduit a I'expression du geofempérature sous la
forme d’'une fonction du seul parametye validant par la méme I'hypothése émise. Avec les
corrections apportées par Appolaire [App99.2], la surfusion adimensiofxje#ist alors égale a:

Q,, = 2 Pg, Jexp%- Inn + (11 Pe,
1

1 Ey(Ren?) R ‘Ren?
- Pe, {(r]%%) (1 '—lEl(Re) j - (1+2 Inn) F\?ng(l(Ri))* eég(El(g‘le))}} o (A3.33)
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2) Ecoulement de Stokes

Les calculs menés précédemment nous permettent d’obtenir une solliéqnadion de
Stokes (A3.22). De maniere similaire aux calculs réalisés bamgroximation de Oseen, la
vitesseu' est recherchée sous la forme d’une dérivée a la fonction de coutantolduit aux
expressions suivantes des composantes du vecteur vitesse :

u, = I D{h (2 Pe, +2qInf) +3 q) (A3.34)
n rp,"EZ_'_rIZ nz

u=—j!£L—@P%+2qm0» (A3.35)
3 My 122+r]2

La constante d'intégration q illustre le paradoxe de Stokes. Ellpent étre fixée en
respectant la condition aux limites d’une vitesse égal& darsque I'on s’éloigne de la pointg (
ou & tend vers l'infini). Ananth et Gill [Ana91] proposent de la détermieereffectuant un
développement limité a lordre 2 des vitesses données par l'appriiimatOseen

(Eg. A3.30, 31). Ceci conduit a avoir :
_ 2 Pe
97E(Re)

(A3.36)

L’introduction du profil de vitesse ainsi calculé dans I'équation de ceatden A3.32
permet d’obtenir une équation différentielle dont la résolution donne un nouvefiu der
température. Il permet d’obtenir une expression plus simple de la surfusion adimdlesionne

[00]
2 2 PQ‘ 2 2
Q4 = 2 Pg, J exr{-ln n+ (11°) Pe, - E,(Re) [1-n“+(1M9) In r]]j dn (A3.37)
1
Rigoureusement, seule I'expression de la surfusion adimensionnelel'aspproximation
d'Oseen (Eq. A3.33) semble valable. La vitesse du liquide utilisée paucacul respecte les
conditions aux limites posées initialement. Cependant I'expressiomuebtest complexe et
difficilement calculable. L’'approximation des vitesses donnée paqudition de Stokes
(Eq. A3.22) fournit ainsi une valeur simplifiee 8g,. Néanmoins, dans les deux cas, on retrouve
'expression de la relation d’lvantsov (A2.14) pour une vitesse du liquide. n&ppolaire
[App99.2] a montré que les deux valeurs restent similaires dansgee Bomaines de variations
des nombres adimensionnels. Ainsi, I'expression (A3.37) sera préfée.33) pour sa plus
grande facilité d’utilisation.
Les deux valeurs calculées correspondent également a des expradesisursaturation
dans le cas de la croissance d’'une dendrite solutale. Le nombreclde tRérmique, Rg est
remplacé par le Péclet chimique, R& le nombre de Prandtl, Pr, par le nombre de Schmidt, Sc.
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3) Ecoulement potentiel

Ananth et Gill étudient également le régime d’écoulement autolar gginte dendritique a
haut nombre de Reynolds. Dans celui-ci, la viscosité est négligealedéerme)' 0°u' est pris
nul dans I'équation (A3.21) ce qui conduit & une vitesse de liquide dérivanpatemtiel et dont
I'expression est :

___2Dh (P +p( lD (A3.38)
u”__rp“lizﬂ]z SILIE (L :

2 ¢ D)
g - 250w (Pe,+ Pe) (A3.39)

Contrairement aux hypothéses précédentes, la condition de non-glisgenigotde a I'interface
ne s’applique alors plus, ce qui conduit & aubi 0.

Le calcul de la surfusion adimensionnelle donne I'expression :

exp(PgtPe)
Q=P —— . [(Pe, PgtPe) (A3.40)
(Pey+Pe)"%
oul est la fonction gamma incomplete qui est définit par intégration [Abr72] sous la form
rxy) = | t%exp(-t) dt (A3.41)
y

Les vitesses de liquide restant faibles dans notre travaig egfiression ne sera pas
utilisée car elle correspond a des régimes d’écoulement que nous n’avons pas rencontré.
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Annexe 4 - Lois de sédimentation

Le calcul de la vitesse de déplacement d'un corps s’obtient gaitdre du principe
fondamental de la dynamique :

iZ Fi = %'% (A4.42)

ou p représente la quantité de mouvement du corpgsles forces extérieures agissant sur celui-ci.

Dans le cadre de notre travail, ce principe a été utilisé&dafiprédire le déplacement des amas de
grains constitués par les grains équiaxes attachés mutuellédoerst allons donner dans le cas
simple ou ces amas sont assimilés a des spheres pleinegd®aprprise par la vitesse de
déplacement, déduite de la résolution de I'équation A4.42. Nous détailleremsedes termes
utilisés dans ce bilan dans le cas général ou les amas sordécésstomme des corps non
sphériques et poreux, notamment la valeur de la force de trainée et son expression.

1) Bilan des forces

Si I'on considere un corps sédimentant dans un liquide au repos eti@ssumie sphére
pleine de rayon r, trois forces agissent sur lui :

P: le poids dirigé dans le sens du vecteur grayitgal a :

:% nrpsg (A4.43)

ou p°® est la masse volumique du solide.

P, : la poussée d’Archiméde dirigée dans le sens contraire du vecteur graviée; égal

Py = -% nrp'g (A4.44)

ou p' est la masse volumique du liquide entourant la sphére.

Fp: la force de trainée qui s’oppose au mouvement de la particui¢ ditigée dans le
sens contraire de sa vitessg, qui s’écrit [Ahu92.1, Jal96] :

1

ou A; est l'aire d’une section de la sphére, égalrg, et G, le coefficient de trainée propre a la
particule. En supposant la vitesse suffisamment faible pour se taveite régime de Stokes, la

valeur de ce coefficient est :
24 12V

D Re rvs

(A4.46)

ou Re désigne le nombre de Reynolds relatif au diamétre de la sphere.

206



Annexes

La quantité de mouvemeptcorrespond au produit de la masse de la particule sphérique et de sa
vitesse. Cette masse étant supposée constante, il vient pour dépvée de

QE _4_ 3 s_d Vs

qt-3Tr P 5t (A4.47)

L’équation A4.42 s’écrit alors sous la forme :

P+P, +F, :%? (A4.48)
soit :
4 4 1 4 dvs

Si la chute se réalise verticalement, dans le sens devitggyales différents vecteurs intervenant
dans I'’équation A4.49 sont alignés et la projection de la relation s’écrit :

9 (I d Vs

_p_2 S (A4.50)

(0°-p) 0- P v =p° gy

En supposant la vitesse initiale nulle, a t = 0, la solution a pour expression :

t
vs(t) = V§ [1 - exp(— ;ﬂ (A4.51)
ou la constante de tempsaut :
2r2p°
1= Tru'p_ (A4.52)

avec|!' la viscosité dynamique du liquide, égale au produit , et \ la vitesse terminale, pour
laquelle la dérivée temporelle de la vitesse est nulle, égale a :

oo 2r(e-e)g

z 9 M|
La constante de temps caractérise la rapidité de la particateeindre sa vitesse terminale de
chute. Ainsi, aprés une durée de, $écart relatif entre (t) et \{ est inférieur & 1 % et les deux

termes peuvent étre considérés egaux.

(A4.53)

En assimilant les amas que nous étudions a des sphéres dont lestaglenl’erdre de
1 mm et, en premiére approximation, reste constant, on peut estich@eé&amise pour atteindre
la vitesse terminale de chute a partir du calcult.d&n considérant une viscosité dynamique
voisine de 1 mPa s et une masse volumique de 5000°kgateurs habituelles dans les alliages
métalliques,t est proche de 1s. Cette valeur est faible en comparaison du tetapslet
déplacement des amas. Elle justifie que I'on néglige I'act@ér dans le calcul de la vitesse de
déplacement comme proposé par Ahuja et al. [Ahu92.1] et Jalanti [JaK6. vitesse se déduit
alors de I'écriture d'un bilan des forces nul.
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2) Expression des forces

Les valeurs de constantes de tempgue nous obtenons nous conduisent a négliger
I'évolution temporelle de la vitesse. Ainsi, a la fin des pas dgpdeau cours desquels le
déplacement du grain équiaxe est modélisé, nous considérons que ateitessale de chute est
atteinte. En négligeant également la variation de masse duagraours de ce déplacement, cette
vitesse nous permet d’avoir une dérivée temporelle de la quantitéodeementp nulle.
L’équation A4.42 se résume a un bilan des forces appliqués au gramOedals trois forces que
nous avons définies précédemmeRt Ra, Fp) s’appliquent de maniere comparable au grain
équiaxe mais leur expression est plus complexe.

Nous avons repris I'hypothése de Ahuja [Ahu92.2], de Groh lll [Gro93] et Apmllai
[App99.2] consistant a entourer le grain d’une enveloppe poreuse, ceci &iilitler le calcul du
terme de trainée dans I'écriture du bilan de forces (Fig. A4.3). Br demensions, cette
enveloppe apparait sous la forme d’'un quadrilatére, qui correspond a ume edisée dans le
plan d’'une enveloppe octaédrique 3D.

enveloppe | g

Fig. A4.3 : Grain équiaxe entouré de son envelofevitesse relative du graiw,, est donnée comme la différence
entre la vitesse de déplacement propre du gwgiet du liquide I'environnanty!. Cette figure est similaire a celle
présentée en 11.25.

Les valeurs des forces appliquées au grain sont respectivement égales a :

Pour le poids : P = M.g (A4.54)

ou M, est la masse de I'enveloppe, somme des masses des phases solide et liquide :
Me=g MV p°+d™Vp! (A4.55)

V, est le volume de I'enveloppgs et p' les masses volumiques des phases liquide et solid& et g
et d™ les fractions volumiques internes de ces mémes phases.

Pour la poussée d’Archiméde : P,=-M.g (A4.56)
ou ML est la masse de liquide correspondant au volume de I'enveloppe :

ML=V, (A4.57)
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La force de trainéEp s’écrit sous la forme [Ahu92.1, Jal96] :

1
Fo =-5P' ViV, A Gy (A4.58)

ou v, est la vitesse relative de I'enveloppe par rapport au graine éghd différence entre la
vitesse propre du graiu,, et la vitesse du liquide entourant le grair(Fig. A4.3). A est l'aire de
la surface de I'enveloppe vue par la vitesse relative de 'amasletd@efficient de trainée.

Nous avons un bilan nul des forces s’exercant sur I'enveloppe :

P+P,+F,=0 (A4.59)
soit :

1
[°™Ve(p°-0)] 9-50' vV, A Cy =0 (A4.60)
L'expression de la vitesse relative de déplacement obtenue est :

v = zgsm(ps_pl) Ve
T pIAeCD Ug

ouu, estle vecteur unitaire désignant la direction dans laquelle s’exerceite (ga guy ).

12
g9

(A4.61)

Si I'enveloppe est pleine, sphérique et de rayon r, les différents termes prenuatgues:

gc°m=1 (A4.62)
4

. =§nr3 (A4.63)

A =Tir? (A4.64)

et, dans I'hypothése ou la vitesse de chute se réalise a bas rdenBeynolds (typiquement
Re < 0,1 [Ahu92.1]), ce qui correspond au régime de Stokes, le coefficient de trainékgest éga

24

Co = Re (A4.65)
ou le nombre de Reynolds vaut, avec d le diamétre de la sphere :
dy,
Re =7 (A4.66)

L’introduction des termes A4.62-65 dans I'équation A4.61 redonne l'expressioa de |
vitesse terminale de chute d’'une sphere pleine, a bas nombre de Reynolds (A4.53).

Discussion sur le coefficient de trainég € la section apparente.A

Comme cela a été précédemment proposé [Ahu92.2, Gro93, App99.2], nous avons choisi
d’assimiler 'enveloppe poreuse a une sphére poreuse de diag@fireae calculer le coefficient
de trainée. Cette assimilation permet également de consglérdfaire A vue par la vitesse
relative du liquide est égale a celle d’'une section de la sphére :

dz
= (A4.67)
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La comparaison de la vitesse terminale de chute de cette enveldpgédrique avec la
vitesse terminale de chute d'une sphere pleine se réaliseufibsation de deux coefficients
correctifs permettant de prendre successivement en considéragftet Kle la forme de
I'enveloppe et de la porosité et définis par les expressions :

Vsed

Cq = st (A4.68)
eq
Vsed
€q

Ci = sea (A4.69)

por

Le coefficient G est le rapport de la vitesse de sédimentation du grain équitkeuv la
vitesse de sédimentation de la sphére équivaletifeciest a dire de la sphére de méme volume
que la particule. Son calcul se réalise a partir du factewrdefp, qui correspond au rapport de
I'aire de la sphere équivalente sur l'aire de la particuleteCadleur est toujours inférieure a
I'unité, une particule sédimentant toujours plus lentement que sa sphere équivalente.

Le coefficient ¢ permet de comparer les sédimentations d’'une sphere poreuse et d’'une
sphere équivalente homogéne ayant le méme diametre et la mésité dpparente. Il est défini
par le rapport de la vitesse de sédimentation de cette sphérel@ueaivas®, sur la vitesse de
sédimentation de la sphére poreusgi .\Cette valeur est également toujours inférieure a l'unité,
la porosité d’'une particule facilitant son déplacement par rapport a sa spheresétglival

Dans le cas ou les grains équiaxes sédimentent majoritairemfaibles nombres de
Reynolds, Ahuja [Ahu92.1] considere que lI'on se trouve dans un domaine ou laStokees
(A4.65) s’applique. En faisant I’hypothese que les phénomenes de poraistéaeteur de forme
de I'enveloppe dendritique sont indépendants, il propose d'écrire le ceeffide trainée de
I'enveloppe entourant le grain équiaxe sous la forme :

24 C
Cp= ReC, (A4.70)
Cette valeur est ensuite réintroduite dans I'équation A4.61 et peenedtrouver la vitesse de
sédimentation de I'enveloppe poreuse.

Dans le cas des particules de sphéricités voisines de 1, cdestdes particules de forme
voisine de la sphére, une relation entrgeC a été proposée par Pettyjohn et Christiansen
[Pet48] sous la forme :

_ g
C,=0.843 |o§0_06 (A4.71)
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Nous avons choisi de reprendre la corrélation similaire développédhga et al.
[Ahu92.2], puis corrigée par de Groh lll et al. [Gro93], propre a la sxdation de particules de
structure dendritique :

C,=1261o O_TG_:J (A4.72)

La valeur du coefficient correctif de porositg,, @st plus complexe a estimer. Neale et al.
[Nea73] ont utilisé dans leur étude une extension de la loi de Partoyles milieux fortement
poreux. L'équation qu’ils présentent tend vers I'équation de Darcy damasledes faibles
porosités. Sa résolution conduit a une valeur dedlable pour un large domaine de variation de
porosité et qui s’exprime sous la forme :

232 (1 M}
C = 2[32+3(1-£LE@) (A4.73)

ou le coefficienf3 est défini comme le rayon normalisé de la sphére poreuse, par :

de
B=2K (A4.74)

avec K la perméabilité associée au milieu intérieur a la sphere poreuse.

Le calcul de la perméabilité d’'un milieu est donné par la relation de Carman-HGzeb9] :

| 3

k= —%— (A4.75)
58 ¢

ou d est la fraction volumique de liquide du milied, i@ fraction de solide et,3a concentration

d’aire interfaciale, rapport de I'aire de séparation entre voligquigle et volume solide, & et du

volume de solide, ¥

Dans le cas de I'enveloppe dendritique cette relation s’écrit sous la forme [Gro93]

3
I'm
K= 93— (A4.76)

B As/l 2
(Ve
e
ou d™ est la fraction de liquide interne & I'enveloppé” laire de contact de la dendrite avec le
liquide et \/ le volume de I'enveloppe.

Cette méme relation peut également s’exprimer a partik,d¢’espacement interdendritique
secondaire dans I'enveloppe, par la relation développée par Jalanti [Jal96,Jal00] @nnexe

|3)\ 2
K= 2 (A4.77)
180 ¢
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Ainsi, dans le cas des écoulements a faibles nombres de Reynotddcuedev,, la vitesse
relative de sédimentation, se réalise en définissant une enveloppedwgrain et en résolvant le
probleme posé simultanément par les équations A4.61, A4.70, A4.71 et A4.73-77.

L’hypothese d'un déplacement des grains a faible nombre de Reynolds ceygendant
critiquable. Pour des particules de tailles importantes ou des mooigerapides, il est possible
que I'hypothése de Stokes (Re < 0,1) ne se vérifie plus. On estalaisit & élargir le domaine
de validation de I'expression ,C Haider et Levenspiel [Hai89], reprenant de nombreuses
expériences réalisées precédemment pour des particules de Vamges établissent une relation
reliant le coefficient de trainée au nombre de Reynolds et au facteur de fornpadilde :

24 C C
Cp = R—e(l +C Re 2) + 3(:4 (A4.78)

1+R—e

avec les paramétres,C,, C; et G, sont des fonctions dp sous la forme :

C, = exy(2.3288 - 6.4581) + 2.4486°) (A4.79 a)
C,=0.0964 + 0.556§ (A4.79 b)
C,; = exp(4.905 -13.8944p + 18.4222)? -10.2599)°) (A4.79 c)
C, = exp(1.4681 + 12.2584 -20.7322)° + 15.8855)°) (A4.79 d)

L'intérét de I'équation (A4.78) réside dans le large domaine detizaridu nombre de Reynolds
pour laguelle elle demeure valable (Re < 25000 [Hai89]), ce qui peerrecouvrir également le
domaine des faibles nombres de Reynolds ou la loi de Stokes (A4.65) est valide.

Ces auteurs proposent également de simplifier I'expression pnéeéele I'utilisant sous une
forme ou les différents paramétreg C,, C; et G, ont été partiellement linéarisés. Elle conduit & :

C, = 8.1716 exf- 4.0655() (A4.80 a)
C, = 0.0964 + 0.556%) (A4.80 b)
C, = 73.69 exf- 5.0748y) (A4.80 c)
C, =5.378 ex(6.2122y) (A4.80 d)

Cependant, dans notre travail, nous avons choisi de nous référer aux ieramiteux (A4.79)
non modifiés.
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Ahuja, voulant étendre son étude a des domaines de variation plus impdutanasbre
de Reynolds, utilise I'expression définie par Haider et LevenfigaB9] (A4.78). En cherchant
une expression du coefficient de trainée permettant de retrouyeatiéen A4.70 pour des valeurs
faibles de Re, il conclut sur la généralisation de la valeuprd®@s la forme :

G —24q(1+ CRCZ)+ S A4.81
0 = C,Re\l G CiRe C, (A4.81)
1+R_e

ou les différents paramétres sont donnés par les équations A4.80.

Une remarque importance est nécessaire. L'équation précédentepaestrictement
identique a celle donnée par Ahuja [Ahu92.1]. Le terme 0.0964 apparaissantédaation
A4.80 b) est remplacé par -0.0964. Par la suite, nous avons repris las ¢itiees dans l'article
original [Hai89]. De plus le terme @résent au dénominateur au début du second membre de
I'équation A4.81 est également absent dans I'égalité écrite par Jale®si[Jal

Il est a noter également que la prise en considération de domauagiateon plus large
pour le nombre de Reynolds, due a I'étude de grains de plus grandediitait également
conduire a prendre en compte le terme d’inertie ainsi que de noueetles, ce qui n'a pas été
fait dans cette étude.
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Annexe 5 - Equations macroscopigues

Les équations macroscopiques résolues a I'échelle du maillagéneenés finis sont les
équations de conservation de la masse, de I'enthalpie, du soluté gudatizé de mouvement du
liquide. Elles sont écrites en utilisant I'expression générale @opaé Rappaz et al. [Rap98] et
prennent les formes suivantes :

Equation de conservation de la masse

%‘i— +div(Vv)=0 (A5.82)

Equation de conservation de I'enthalpie

ﬂapt_hz +div(hv)-divkgrad T) =0 (A5.83)

avec h I'enthalpie massiqueJa conductibilité thermique et T la température.

Equation de conservation du soluté

: F) tW +div (o wv) - div (D, grad (p w)) = 0 (A5.84)

ou DC désigne le coefficient de diffusion chimique.

Jalanti [Jal00] fait I'hnypothese que la diffusion solutale estigégble devant les phénomeénes
convectifs. Sous cette hypothése, cette équation se simplifie en :

ﬂgTWl +divppwv)=0 (A5.85)

Equation de la conservation de la quantité de mmerd du liquide

Cette équation correspond a I'équation de Navier-Stokes. Le solisieppstsé indéformable et le
liquide newtonien. L’expression générale de la conservation de la gudatinouvement, pour
les deux composantes x et y, s’écrit :

0 I . I aP‘
(gtUX)"'dl §(Wu)j'uAuX+g'}éw=P' do-d5y (A5.86)
0 I . I aP‘
(Stt_lx)erl g(uyu)j_“Auy_Fgl}%uy:plglgy_glﬂ (A5.87)
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P désigne la pression du liquide gteg g sont les composantes selon x et y du vecteur grgvité
u est la vitesse relative de déplacement moyenne des phasepgat au solide, égaleva v°
[Rap98]. La méthode de pénalisation employée par Jalanti [Jal00]tecaagzprimer le terme de
pression Pa I'aide de I'’équation de conservation de la masse A5.82 écrit¢lsypathése d’une
masse volumique constante et d’'une vitesse de solide de divergence nulle. Sous cdgebgppt
I'équation A5.82 permet d’exprimer le terme de pression sous la fdoneée par I'équation
A5.88 (méthode de pénalisation - paragraphe IV.1) et de le remplasedans les équations
A5.86 et A5.87.

1
P= -2 divu (A5.88)

De plus, dans la résolution macroscopique que nous avons faite de I'équation de
Navier-Stokes, le terma correspond en fait a la vitesse débitante de liquide, éga'la",élag
vitesse de solide étant alors prise nulle, sauf dans le terroetat@n provoqué par I'existence
d’'une force de friction volumique. Pour la méme raison, les équations Ab.85.85 sont
résolues en considérant que la vitesse moyenne des phasssggale élg/'. Le transport des
termes d’enthalpie et de concentration solutale est réaliééhgelle CA lors du déplacement des
informations contenues dans les cellules.
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Annexe 6 - Calcul des concentrations d’aire intedale

Le calcul de la perméabilité K d’'un milieu nécessite I'séition de lois physiques tenant
compte de la quantité de phase solide présente dans celui-ci. Aingiiliemn dans lequel la
fraction de solide, ) est élevée présente une perméabilité faible due aux interactipogantes
entre les domaines solide et liquide. A l'inverse, un milieu oénaét par une fraction de solide
faible est fortement perméable, le liquide n’étant pas freiné dansmouvement. L'un des
parameétres caractérisant cette importance des interactitide/lgjuide dans le milieu est la
surface spécifique, Ségale au rapport de l'aire interfacial& Aur le volume de solide®VLa
relation de Carman-Kozeny [Car56] permet ensuite d’exprimerrtadgabilité du milieu sous la
forme :

3

K= % (A6.89)
58 ¢

Cette relation est celle utilisée par Wang et BeckermaranP®] dans le calcul de la perméabilité
interne aux grains équiaxes dendritiques et par Jalanti [JalOO]edaakii de la perméabilité du
milieu pateux. Si la fraction de solidé gst une variable connue, @ste plus difficile a estimer
dans le cas de la croissance de structures équiaxes. Cedépered alors de la géométrie
considérée pour les bras dendritiques. Selon la dimension dans laquadieek®ppe ces bras,
différentes relations sont utilisables.

Wang et Beckermann [Wan96.1] se basent sur I'hypothese que les brasiqiersdse
présentent sous la forme de plaques infinies espacées par lacelisjacorrespondant a
I'espacement dendritique secondaire. La figure A6.4 donne une représesthttomtique de ces
bras, en se ramenant a une surface en vis a vis de dimengipn H

| H 1

Fig. A6.4 : Représentation schématisée des bradridigues sous la forme de plaques infinies patafiéespacées de
la distanced,. L'épaisseur de ces plagques est reliée a la vadeula fraction de solide.
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Sous cette hypothese, les valeurs des aires interfacialesustevde solide propre a ce domaine
sous égale a :

A'=2HL (A6.90)
VS=g*HLA, (A6.91)

La surface spécifique est alors égale a :
S, = g82>\2 (A6.92)

Comme le remarque Wang et Beckermann, ce modeéle pose le probleme ks
permettre de retrouver la valeur de la surface spécifique deel@ppe granulaire lorsque le
solide a disparu fg= 1). De plus, I'expression de la surface totale du solide dans bgpel &,
ne prend pas en considération I'épaisseur de ce solide.

Il apparait plus juste de considérer les bras dendritiques consnoglikelres de rayon r se
développant parallelement c’est a dire en croissant dans une méot®di Si I'on considére que
les rayons de ces cylindriques sont identiques, la figure A6.5 en daseunk représentation
schématisée.

| H
Fig. A6.5 : Représentation schématisée des bradriigues sous la forme de cylindres infinis pagdds, espacés de
la distanced,. La fraction de solide du milieu est fonction derlrayon r et de la distancé,.

On obtient ainsi pour expression des surface et volume :

A'=2nrH (A6.93)
VS=Tir2H=gHA, (A6.94)

Cette derniére relation permet d’exprimer r en fonction deatdiém de solide et de I'espacement

interdendritique :
_ g
r= )\2\/; (A6.95)
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La surface spécifique est alors égale a :

_2_2 |m
S =7 _)\2\/;3 (A6.96)

Dans la situation ou les branches dendritiques sont assimiléespéisiees a bases carrées, la
formule précédente est modifiée et prend la valeur (A6.97) donnée ppataike [App99.2].
Cette valeur lui permet ensuite de donner une expression plus gé&leétaliee interfaciale entre
liquide et solide, valable pour une évolution de la fraction volumique de zone pateuse entre 0 a 1.

4
= A6.97
S )\2\/55 ( )

Jalanti choisit de considérer les structures dendritiques sousrree fd’hémisphére
jointives de rayon r. Cette hypothése permet de relier la dimerdgortes structures a
I'espacement interdendritique, (r =A,/ 2), ce que ne permet pas les expressions obtenues avec
un modéle 2D. Le schéma de ces structures est représentée a la figure A6.6 .

A;

| H
Fig. A6.6 : Représentation schématisée des bradriigiues sous la forme d’hémispheres de rayg® jointives.

Les surfaces et volume totaux des hémispheres présentées a la figure A6.6 iSEYHRIES :

2
1 A
A =3 4n(72j (A6.98)
3
< 2 (A 2
Ve=gm| =g A H (A6.99)

La concentration d’aire interfaciale est alors donnée par :

S, :)\E (A6.100)
2

Cette relation se révele indépendante de la valeur de la fresstiae, I'hypothése que les
hémisphéres sont jointives permettant de lever lindéterminatiostaexi entre g et A,.
L'utilisation de I'expression A6.100 conduit & la concentration d’airerfatiale &' donnée par la
relation IV.44.
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Formation de Structures de Grains dans des Alliageslidification Dendritique

Modélisation couplée Automates Cellulaires et El@m&inis

Résumé :

La solidification des alliages métalliques donne lieu a la foomale structures de grains
dendritiques, colonnaire ou équiaxe. A la distribution spatiale de reesuses est associée une
ségrégation de premiére importance pour la prédiction des proptiétémtériau. Dans le but
d'étudier l'influence de la formation des grains sur la ségoégatbus avons développé un modele
original, nommé CAFE. Il couple une approche en Automates Cellul@¥&ys support a la
modélisation microscopique du développement des grains, et une approcheemknis (FE),
modélisant I'évolution des variables macroscopiques. Le couplage aéfenCA et FE permet de
tenir compte du déplacement des grains alors que les équationsaopicness sont résolues dans
l'approximation d'un solide fixe. Les différentes parties du couptageainsi été validées
numériquement. Nous avons également développé une approche en couche linatepeun
calcul rapide de la cinétique de croissance aux pointes des dendegesisultats obtenus en
simulant la chute de cristaux de NH4CI retrouvent les tailler@ies mesurées et, partiellement,
I'évolution des vitesses de sédimentation. La simulation de l'erpéride solidification de
Hebditch et Hunt sur des lingots plomb-étain montre I'existence d'une déstialileal front due a
I'évolution d'un régime de croissance contraint a un régime deamoésson contraint, ce qui
conduit a l'apparition de canaux ségrégés. Pour une structure coloni@ientation
cristallographique des grains influence celle des canaux séghBgés le cas d'une structure
équiaxe, la taille des grains modifie I'amplitude des mésagatgpas. L'influence de la structure
granulaire sur la ségrégation est ainsi modélisée. Cependariestaésultats des confrontations
pour la sédimentation des cristaux NH4CI que la carte de ségréga étain indiquent qu'il serait
nécessaire de modifier le calcul de la fraction de solide interne aux grains.

Mots-Clefs : Solidification, Structure, Ségrégation, Modélisation, Alliage, Deaddutomates
Cellulaires, Eléments Finis

Formation of Grain Structure in Dendritic Alloy Stification

Coupled Cellular Automaton — Finite Element Modwdli

Abstract :

The solidification of metallic alloys gives rise to the forimatof columnar or equiaxed
dendritic grain structures. A segregation of prime importancehfmprediction of the material
properties is associated with the spatial distribution of thiststre. A model has been developed
for the study of the influence of the formation of the grains streiatarsegregation. It couples a
cellular automaton (CA) method with a finite element (FE) metfibd. CA method simulates the
development of the grains while the FE method solves the conservatidioesjtiaat govern the
evolution of the macroscopic variables. The coupling scheme betweei theddFE methods is
defined to account for the movement of the grains, the approximatiofixefdasolid being used
within the FE method. The various parts of this coupling scheme haveeenically validated.
We have also developed a boundary layer approach which gives us the ipodsialasily
calculate the dendrite tip growth velocity. The fall of NH4Clstays agrees with the measured
grain sizes and, partially, with the sedimentation velocities. slinelation of the Hebditch and
Hunt experiment on the solidification of lead-tin ingots shows a biéstdion at the growth front
due to the transition from a constrained to an unconstrained growthereghis leads to the
formation of segregated channels. The orientation of the segregmtedels is shown to depend
on the crystallographic orientation of the columnar structure. Foq@aaxed structure, the grain
size modifies the amplitude of the mesosegregations. In thistlreaynfluence of the grains
structure on the mesosegregation is modelled. The comparisons patfineantal results indicate
that the model would benefit from an extension that calculates pnecesely the internal solid
fraction of the grains.

Keywords : Solidification, Structure, Segregation, Modelling, Alloy, Dendrite, Jat
Automaton, Finite Element



